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Ce travail consiste en une étude des propriétés de surface et des propriétés rhéologiques 

de mélanges cristaux liquide polymère thennotrope (CLPT)/thermoplastique. Dans un 

premier temps, nous avons étudié les interactions acide-base des composants polymères 

dans un large intervalle de température afin d'en déterminer la dépendance a la 

température, surtout dans le cas des CLPT, qui subissent plusieurs changements de phase. 

Nous avons observé que les interactions acide-base des CPLT diminuent avec la 

température, jusqu'au point oY elles devie~ent négligeables. A notre avis, c'est la 

première fois qu'un tel comportement concernant des CLPT est rapporté. Nous avons pu 

identifier les diffërents changements de phase par ce moyen. Les interactions acide-base 

des thermoplastiques dépendent aussi de la température, mais elles ne sont pas nulles 

comme dans le cas des CLPT et elles restent constantes a partir d'une certaine 

température. 

Théoriquement, on peut obtenir des mélanges compatibles entre les polymères A et B si 

les valeun du paramètre d'interaction acide du polymère A et du paramètre d'interaction 

base du polymère B sont faibles et similaires. Dans notre cas, le fait d'avoir des valeurs 

de paramètres d'interaction acide et base négligeables dans le cas de CLPT devrait 

faciliter la compatibilité avec le thermoplastique. Ainsi, nous avons décidé de proctder à 

la préparation des mélanges a des températures supérieures et inférieures ii la température 

à laquelle les interactions hide-base des CLPT deviennent négligeables. 

Nous nous sommes limités à la préparation de mélanges dans un malaxeur interne 

(Plasticorder Brabender) afin de contrôler la température daos la chambre du malaxeur et 

de diminuer les effets de la déformation et l'orientation de domaines du CLPT. Ainsi, 

nous avons préparé des mélanges Vectra/polycaiboaate en optimisant les conditions de 

séchage, les conditions de malaxage et la composition du CLPT dans le mélange. Les 
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conditions de séchage des composantes polymèms (copolyesters) ont été optimisées, car 

nous nous sommes aperçus que la riaaion de transeStérification a lieu à de hautes 

températures de malaxage en présence d'eau. La réaction de transestérification a été 

identifiée par spectroscopie infi?vouge dans les composants polymtres et dans le 

mélange. Nous avons estimé qu'elle se produisait entre les groupes esters des composants 

polyméres, p~cipalement. Le degré de transestérification varie en fonction des 

conditions de préparation du mélange. Le produit de cette réaction, concentré aux 

interfaces dans les mélanges, a eu des effets remarquables sur la morphologie, semblable 

à celle développée dans les mélanges compatibles. ainsi que sur les propriéth 

mécaniques de ces mélanges. 

Afin d'identifier la transestérification par un autre moyen et de mesurer son effet à 

l'interface. nous nous sommes ensuite concentrés sur l'étude des propridtes 

viscoélastiques linéaires du mélange Vectra/polycarbonate et de leur lien avec l'évolution 

de leur morphologie. Nos résultats nous ont permis d'identifier la réaction de 

transestérifkation (qui se poursuit durant les mesures rhéologiques) à partir de la 

variation du module élastique avec le temps à de très faibles fiéquemes. La coalescence 

des gouttelettes de la phase disperse a et6 observée dans tous les mélanges. La taille de 

ces gouttelettes variait avec la composition du mélange, la température de préparation du 

mélange et de la température de la caractbrisation rhéologique. 

Par la suite, nous avons eflectud une dtude comparative des modèles de Palieme (1 990) et 

de Lee et Park (1994) appliqués aux mdlanges Vectra/polycarbonate. Nous avons 

constat6 que le modtk de PaLieme ne p d i t  pas le comportement rhéologique de ce 

mdlange, a cause de k règle de melange qu'il utilise. Cette dgie de mdlange est 

différente de celle utilisée dans le modèle de Lee et Park. Le mdéle de Lee et Park 

permet de bien prédire les proprietes viscœlastiques héaires. Nous avons réussi (une 

première, a notre avis) ih mod6liscr précisément les propridtés rhéologipues des mélanges 

Vectxa/polycarbonate en combinant les temps caractétistiques de relaxation des modtles 



de Palieme et de Lee et Park. Ainsi, nous avons mis en lumière le fait que la tension 

interfaciale diminue dii a la présence du copolymère produit a l'interface Ion de la 

réaction de transestérification, 



We studied the surface and rbeological properties of thermotropic liquid crystal polymers 

(TLCP) mixed with thermoplastics. We fïrst hvestigated acid-base interactions in 

polymer component as a hct ion of temperature, and could identifed the many phase 

changes in TLCP. 

We found that acid-base interactions in TLCP decrease significantly with temperature, 

d o m  to a point T, where they becorne negligible. To our kaowledge, it is the f d  time 

such observation is reported conceming n C P .  Acid-base interactions in the 

thermoplastics also Vary with temperature, but they remain non-negligible. and reach a 

plateau at high temperature. 

In theory, one can obtain compatible blends between polymers A and B when their 

interaction parameters are both small and similar. The negligible acid-base parameter of 

TLCP at T> Tc should enhance the compatibility with thermoplastics. For that mason, we 

prepared the TLC Plthenno plastic blends at temperatures superior and in ferior to Tc. 

We restricted our investigation to blends prepared in a Bnbender Plasticorder in orden to 

control the temperature in the mixing chamber and reduce the eEects of TLCP domains 

deformation and reorientation. We prepareâ Vectra/polycarbonate blends, optimizing the 

drying conditions and the TLCP concentration. 

We optimized the drying conditions based on our pmvious rpsults, findmg that the 

haasesterification reaction in presence of water happens at high temperature. 

Transesterifïcation reaction was identified using iaflared spectroscopy in the polymer 

components and in the blends. We found that this reaction occiimng rnainîy between the 

ester groups in the polymer components. The product of this reaction, concentrateci at the 



interfaces, has a remarkable effect on the blend morphology, similar to the one in 

compatible blend, end on its mechmical properties. 

To measure the effect of tramesterification at the interfaces, we studied the linear 

viscoelasticity properties of Vectra/polycarbonate blend and their relation with their 

morphology. We found fiom the tirne variation of the elastic modulus at very low 

frequencies that the tmsesterification reaction was stiil occurring during rheologicai 

measmments. We obsemed coalescence of the dispersed phase droplets in al1 blends. 

Size of the droplets changed with the blend composition, the preparation temperature and 

the rheological characterization temperature. 

In addition, we compared Palierne (1 W O ,  199 1) and Lee-Park models when applied to 

Vectra/polycarbonate blends. We found that the Palieme model does not pmlict the 

rheological behavior of the blend, due to the mixture rule used in that model. Lee-Park 

model, using a different mixture rule, gives a gooâ prediction of the linear viscoelastic 

properties. We succeeded in modeling the Vectra/polycarbooate rheological properties 

combining the characteristic relaxation times of the Palierne and Lee-Park models. Usiog 

this approach, we could clearly show that the decrease of the interfacial tension is due the 

copol yrner produced at the interface by transesteri fication reaction. 
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CHAPITRE1 

INTRODUCTlON ET OBJECTIFS 

Au cours des deux demiks dtcades, l'étude des mdlanges polymères a suscité beaucoup 

l'intdrêt des chercheurs, car ils permettent d'obtenir des materiaux dont certaines 

propriétés, propres aux polymères qui les composent, sont améliorées. De plus, c'est un 

moyen économique de dtvelopper de nouveaux matériaux. dans un court laps de temps, 

avec des propriétés bien sp4cifiques. Daas ce but, il faut bien consid&er que les 

propriétés (mécaniques, de stabilité et de barrières) fuiales du mélange dépendent des 

propriétés des polymtres constituants (comme la masse molaire et la viscosité) et du 

contrôle de la morphologie du mdlange développée pendant le malaxage ou la mise en 

oeuvre, et de la tension interfaciale entre eux. 

Tout d'abord, on souligne que les mélanges polymères sont divisés en deux catdgories: 

miscibles et immiscibles. Pour avoir la rnixibilité entre les constituantes polymères du 

mélange, la condition thermoâynamique nécessaire est que l'énergie libre de Gibbs du 

mélange soit négative (AGMm<0) ;  par contre, si cette énergie est positive 

(AG&& O), oc aura un systeme polymére immixible. 

Un grand nombre de mdlanges sont des systkmes immiseibles (Uûacki, 1989). En 

conséquence, on ajoute souvent un copolymère dans le but de modifier l'interphase du 

système. Ainsi, on a un mdlange compatible, où la phase dispersée (constituée 

genéralement par le polymère en plus faible concentration) dans la matrice de l'autre 

polymère est identifiable microscopiquement La forme, grandeur et orientation de cette 

phase dispersée dans le mélange sont responsables des propriétés physiques, propriétés 

rhéologiques, conditions de mise en ouvre. 



Dans le cas spécifique des cristaux liquides polymères thennotropes (CLPT), leur 

miscibilité avec autres polymères n'est pas favorable themodynamiquement; car la 

structure chimique de ces matériaux contient généralement des molécules rigides. Ainsi, 

I'entalphie du mélange d'un polymhe qui a chaînes rigides avec un autre potymére de 

chaînes flexibles est essentiellement positive, et la faible augmentation de l'entropie de 

mélange des deux polymères ne compense pas l'effet de l'enthalpie. Comme résultat, 

l'énergie libre du mélange reste surtout positive. Par conséquence, la miscibilité des 

mélanges contenent un CLPT est une obstacle majeur pour lem applications. 

La tension interfaciale entre les composants d'un mClange polymère joue en rôle 

primordial dans les propriétés fmales du mélange, et néquemrnent ce paramètre est 

utilisé comme une mesure de la compatibilité entre les composants polymères du 

mélange. D'après Fowkes (1 983). la tension interfacide est composée des contributions 

des interaction non-polaires ou dispersives et des interactions acide-base. Les intedons 

non-polaires sont ddfmies comme des forces de van der Waals. En effet, ces forces 

regroupent i) les forces de dispersion de London, ii) les interaction dipôle-dipôle de 

Keesom, si des dipôles sont présents et iii) les interactions de Debye dipôledipôle induit. 

Les forces de van der Waals sont des forces universelles. Les interactions polaires sont 

aussi nommées des interactions acide-base de Lewis, car ils suivent le même principe que 

les acides et bases de Lewis. Tous les polymères, P exception des polyoléfines satudes 

comme le polydthylène et le propylène, ont des sites fonctiomels acides ou basiques. En 

condquence, il est importante de déterminer leur caractère acide, basique, neutre ou 

amphipathic (autant acide que basique), pour être en mesure de faire un bon choix des 

composants d'un mélange a h  d'obtenir un produit aux propriét6s désirées. 

Les mélanges contenant un cristal liquide polymère therinotrope (CLPT) sont d'un grand 

intérêt, car ces polym&res ont de bonnes propriét6s mécaniques, une bonne stabilité aux 

températures élevées et ils facilitent la mise en oeuvre en diminuant la viscosite du 

mélange par rapport à celle de la matrice. C'est ahsi que la connaissance du 



comportement des interactions dispersives et des interactions acide-base de ces polym6res 

avec la tempéraîure est d'importance, car leur caractère (acide ou basique) définira en 

quelque sorte le type de modification de l'interphase du mélange. Finalement, la tension 

interfaciale du système polymére peut être évaluée à partir des ces interactions. La 

méthode que nous employons dans lew détermination sont l'angle de contact (CA) a la 

chromatographie en phase inverse (IGC) ' . 

Le rôle principal du CLPT dans le mélange est de former un composite in s i d  dont les 

propriétés mécaniques telles que le module d'élasticité et la contrainte à la rupture sont 

élevées par rapport à celles de la matrice. Ces propridtés sont meilleures que dans le cas 

où des fibres conventionnelles sont utilisées pour le renforcement dans la direction de 

l'écoulement. Le principal désavantage des CLPT dans les mélanges est leur très faible 

élongation à la rupture. Ces mélanges sont aussi généralement Vnmiscibles et, afm 

d'améliorer l'interaction aux interfaces entre un CLPT et une matrice polymére, on y 

ajoute souvent un troisième composant de faible masse molaire. Ce composant a pour 

fonction de promouvoir l'adhérence entre les deux phases (Lee et col., 1992). 

Alternativement, on choisit des composants polymères qui contiennent dans leurs chaînes 

moléculaires des groupes fonctionnels semblables, ce qui favoriserait des réactions 

d'échange lors de la préparation du melange (Amendola et col., 1993; Jung et co1.,1988). 

Certaines de ces réactions sont induites par les hautes ternfiratures lors du malaxage et la 

concentration du CLPT dans le mélange joue un rôie crucial sur ces réactions. û e  

préfdrence, la température à laquelle ces réactions ont lieu est située dans la région où le 

CLPT est dans sa phase nématique. En promouvant la compatibilité du mélange 

polymkre, on obtient une taille plus tine (de l'ordre du micron) et une distribution plus 

stable des domaines de la phase dispersée dans la matrice. On améliore en g6ndral les 

pmpriCtCs mécaniques du mélange. 

' Ces méthodes sont pdsentés dans k chapitre ill 
ûn rappelle que le& nom est dûe au fait-& les fibres de rmfoii sont pmduites in-situ pendaiil la mise en 

oeuvre ;ir l'état fondu 



L'ensemble des techniques de compatibilisation se divise en deux catégories: i) la 

compatibilisation physique dans laquelle on utilise un copolymère pré-fabriqué qui agit 

comme agent de couplage, et ii) la cornpatibilisation chimique avec un agent de couplage 

qui rdagit in situ. Dans la premiere catdgorie, la morphologie du mélange est contrôlée 

principalement par la concentration d'agent de couplage ajoutée au mélange. Dans la 

seconde catégorie, les param5tres de l'agent de couplage qui influencent fortement les 

propriétés interfaciales et, par conséquence, la morphologie du mélange sont : sa masse 

moiéculaire, sa structure et sa composition. et ITinteiface entre les composants. 

La morphologie développée par les inclusions dans des mélanges compatibilisés in situ 

est de l'ordre de grandeur du micron, ce qui s'explique par la formation d'un copolymère 

produit de réaction entre les groupes fonctio~els présents dans les composants 

polymères du mélange. Ce copolymère a la propriete de diminuer la tension intedaciale 

entre la phase dispersée et la matrice polymère et, conséquement, de réduire la 

coalescence. La morphologie peut être de type sphérique. cylindrique, ellipsoïdale ou CO- 

continue. La morphologie dépend de la composition du mélange car, à mesure que l'on 

augmente la fhction de la phase dispersde. on voit une augmentation dans la grandeur des 

inclusions due B la coalescence. La tension interfaciale entre la phase dispersée et la 

matrice, la température de malaxage. le ddbit et le type d'écoulement, ainsi que le rapport 

de viscositd (viscosité de la phase dispersée/viscosité de la matrice) sont autant de 

variables critiques dans k contrôle de la morphologie du mélange (Favis 1990). 

1.1.2 Effct de Ir daction de tmnsest&if1c.cion sur ks mibnges contenan# d u  

polyesters 

On remarque que les CLPT utilises dans les mélanges in situ sont des polyesters. qui 

contiennent des groupes hydroqds et catboxyls, potentiellement réactifs durant le 



malaxage. La rdaction de transestérification entre les chaînes des polyesters peut être de 

trois différents types (Kotliar, 198 1). Deux d'entre eux, I'alcoolyse et I'acidolyse, ont lieu 

quand les chaînes polymères fissent en groupes hydroxyls ou carboxyls, respectivement 

(Figure I .  1). Le troisième type de réaction, la transestérüication ou réaction d'échange 

ester-ester, peut avoir lieu de façon d k t e  entre les groupes ester-ester présents dans les 

composants polymères. La réaction de transest&ification est la plus répandue dans ces 

systèmes. Cette réaction se produit durant les malaxages prolongés, à hautes 

températures. Avec les po1ymès ayant des masses moldculaires plus élevées, la 

transestérification est beaucoup plus probable que I'alcoolyse ou I'acidolyse, car la 

concentration des groupes terminaux est faible. 

1.13 Cristaux liquides polymires 

Le terme de cristal liquide (FIUssige Kristalle) a été utilisé pour la première fois par 

Lehamann (1890). Plus tard, Fiedel (1922) a proposé de nommer leurs différentes phases 

comme "mesophases" ou phases "mésomorphes", car les cristaux liquides polymères 

possèdent une phase intemddiare entre l'état du liquide isotrope et celui du solide 

crystallin. 

Les propriétés de la "phase cristal liquide" sont ddterminées à partir de sa structure 

moléculaire et de la texture de sa mésophase. Concernant la structure, celle-ci est 

intermédiaire entre l'ordre tridhensiomelle du cristal et le désordre du fluide dans l'état 

isotrope. Un ordre plus élevé dans l'orientation moléculaire amhe une augmentation de 

la température de hision du matériau. La Figure 1.2 montre les trois types des 

mesophases defmies par leur type d'arrangement. La mtsopbase nématique compte 

uniquement avec un or& orientationel, qui se manifeste dans le parallélisme entre les 

chaînes latérales au long de l'axe. Ces axes établient le directeur nématique ou I'axe 

optique du fluide [Figure 1.2 (a)]. La mesophase cholestérique ou plutôt mésophase 

nématique chiral est un sous-ensemble de la mésophase nématique. 



Akoolyse 

-0 -CO + HO- 

F b r e  1 .l: Réactions d'échange dans ks potyesten quand ks groupes finaux 
des c h a h s  sont d'hydroxyl ou carboxyl. @'a@ Kotliar, 1981). 



Eue est nématique parce que chaqu'un des plans des chaînes du polymère a un directeur 

nématique et de plus, ces directeun présentent une accumulation des torsions sur chaque 

plan. La torsion est causée par les centres chirales dans les mésog&nes, dkployant des 

forces intermoléculaires asimetriques entre les couches ndmatiques. Ainsi, le résultat de 

ces torsions est la création d'une structure hélicoïdale périodique [Figure 1.2 (b)]. La 

mésophase smectique présente un ordre dans deux directions, l'un qui se manifeste par le 

parallélisme entre les chaînes latérales (ordre orientationele) et un autre qui est dans un 

long intervalle de stratification normale des chaînes (ordre positionel) [Figure 1.2 (c)]. 

Cette phase "cristal liquide" a des propriétés similaires au savon, d'ici le nom smectique. 

Les cristaux liquides existent sous une grande varieté de phases, lesquelles different dans 

leur stnicture et dans leur proprietes physiques. Principalement, on distingue deux 

groupes de substances mt!somorphes, soit en solution ou soit à l'état fondu. Les cristaux 

liquides lyotropes (CLPL) exibent leur phase "cristal liquide" en solution, laquelle est 

contrôlé par le solvant utilisé, la température du solvant et de la concentration du 

polymère. II est important de signaler que les CLPL n'ont pas une crystallinite liquide à 

I9&t fondu car ils degradent avant d'arriver à cet état. La transition de phase d'une 

solution isotrope inordomde a une solution anisotrope ordonnée est obtenue avec 

l'augmentation de la concentration de la solution. Le deuxième groupe porte le nom de 

cristal liquide po lymt~  thennotrope (CLPT). Leur phase "cristal liquide" est présente à 

l'dtat fondu et elle est contrôlée par la température et par l'histoire thermique du 

poiymtre. 

Deas la structure chimique des CLPT, les groupes mbgenes sont importants car ils 

produissent des molécules rigides dans la chaîne p~c ipa l e  ou bien dans les chaînes 

latérales, il condition qu'ils aient une forme asymétrique, de façon à ce qw le rapport entre 

la longueur et le diametre caractéristique de la chaîne soit très grand. La rigidit6 des 

segments des chaînes mol&ulaires IatdraIes est due à leur stnicture chimique et spatiale, 

et ara interactions &ctmn4lectron. Ces interactions augmentent avec le nombre de 



liaisons doubles, qui empêchent la rotation des groupes mésogéniques. Leurs fortes 

interactions intemoléculaires sont le dsultat de l'alignement des groupes polaires et de 

leurs chaîries. Ahsi, les groupes mésogénes sont responsables de l'ordre que présentra la 

phase "cristal liquide" du polymére. Ces groupes sont principalement formés par des 

unies aromatiques tels que l'acide 4hydroxybenzoïque, (HBA), hydroquiaone, (HQ), et 

l'acide téréphtalique, (TA) [Blumstein, 1 978; Gordon et Plaié, 1 984; Plate, 1 993; Sonin, 

19951. 

Fiire  1.2: P b  cbcz le cristaux Liquides polymtics; a) phase nématique 
b) phase cholestérique et c) phase srnectique A (D'aprês Plad ,1993). 



1.1.4 Aspects géoiraur du comportement d a  c r i s b u  liquides polymhs 

thennotropes (CLPT) 

L'incitation à fabriquer des fibres de haute résistance a partir des cristaux liquides 

polymères thennotropes (CLPT) est due fondamentalement au fait que on ne peut 

perturber la rigidité de leurs chaînes moléculaires. Absi, les CLPT sont t d s  sensibles ii la 

température; donc, la compréhension de leur comportement rhblogique est fondamentale 

pour pouvoir être en mesure d'en faire le lien avec leurs propriétés mécaniques, optiques, 

de perméabilité, etc. 

À partir des observations expérimentales sur le comportement rhdologique des CLPT, 

faites par rhéométrie capillaire ou rotationelle, on se rend compte que ces matériaux ont 

des propriétés rhéologiques très différentes des autres polymères. Ces propriétds font 

référence à leur faible viscosité, à leur résistance élastique, à leur sensibilitd à I'histoùe 

thermique et de mise en oeuvre, à leur sensibilite à la vitesse et la dhction du 

cisaillement dans les différentes types de rhéomètres, à leur valeur négative des 

contraintes normales, au gonflement faible de l'extnidat à la sortie du capillaire. et a leur 

long temps de relaxation. Leur faible viscosité est le résultat du grand ordre dans 

l'orientation moKculaire de leurs chaines dans la phase nématique, lequel a été imposé 

pendant la mise en oeuvre. 

La dépendance de la viscosité sur la vitesse de cisaiîiement des CLP a été étudiée entre 

autres par &agi et Asada (1980). L'allure de cette dépendance est montrée ii la Figure 

1.3, où chacune des régions est liée A l'orientation des domaines (Figure 1.4). La texture 

des domaines lors de la transition de la région 1 à la région ïi varie d'une pile de domaines 

& une dispersion des domaines. La déformation des domaines et leur réorientation, dues à 

la direction de l'écoulement., sont progressives, jusqu'à ce qu'on atteigne h région III. 

Dans cette dernière région, la texture correspond à une phase continue de monodomaines. 

Chez les CLPT, il est possible d'observer une seule won, car la structure des domaines 



se cassée avec l'augmentation de la vitesse de cisaillement (Viola et Baird, 1986) (Figure 

1.5). 

Log viscosité 

Figure 13: Repdsentation schématique de la dépcadance de la 
viscosité chez les CLP (D'après Ooogi et Asaàa, 1980). 



F i n  1.4: Représentation schématique du développement de la sanicîurc chez les 
cristaux liquides polymères en fonction de la vitesse de cisaillement: polydomaines, 
b) domaines dispersés et c) monodomaines (D'après Onogi et Asada, 1980). 

Figure 1& ReprCstntation de la destruction de la structure comme fonction de la vitesse 
de cisaillement (Daprés Viola et Baird, 1986). 



Nue1 et Dem (1991) ont étudit l'effet de la mise en oeuvre sur la viscosité du Vectra A. 

La viscosité du CLPT soumis à une mise en oeuvre ou à un traitement thermique était 

Uifkieure à celle d'un CLPT n'ayant q u e  aucun traitement. Ils ont attribué ce 

comportement à l'orientation piealable des chaîîes moleculaues, puisque la température 

de fusion avait augmenté. 

Une valeur négative de la diff6me de la première contrainte normale (NI = al1 - an) 
des CLPT est associée à l'orientation de la structure dans leur état fondu. Théoriquement. 

NI peut être négatif en simple cisaillement, soit lorsque l'écoulement de suspensions 

contenant des ellipsoïdes rigides dans un fluide newtonien, ou soit dans le cas de 

I'écoulement d'un fluide anisotrope résultant spécifiquement de l'orientation par rapport ii 

la paroi. Gotsis et Baud (1986) ont rapporté trois différentes régions de vitesse de 

cisaillement liées directement au comportement de N du copolyester thennotrope 

composé par l'acide phydroxybenzoïque (au 60 % et 80 % mol) et par le polydthykne 

téréphtalate. À de faibles vitesses de cisaillement (Région I), la force normale est positive 

et sa valeur est maximale. Ensuite, cette valeur diminue rapidement avec l'augmentation 

de la vitesse de cisaillement, et Ni commence à devenir négatif. Dans la région II, NI est 

ndgatif et sa valeur diminue pour ensuite augmenter continuellement. Quand on arrive à fa 

région III, Ni est positif et augmente avec la vitesse de cisaillement. Gotsis et B a d  

(1986) ont conclu que le changement de signe de Ni est lié directement au changement de 

la texture des domaines dans la région II. 

1.1.5 Proeasus de d6formation d a  gouttes par cisaiüemeit simple 

Pour comprendre la morphologie développ& dans un système à deux phases, il est 

nécessaire de connaître le comportement de la phase dispersée dans la d c e .  D'après 

Taylor (1934), les paramètres qui gouvernent ce processus sont: 



le type d'écoulement; 

le rapport des viscositts de la phase dispersée (qd) et de la matrice (il,,,) 

le nombre capillaire, ou ({capillary numben) (Ca), qui est le rapport entre les 

forces visqueuses et les forces interfaciales qui agissent sur la défomation 

dune goutte de rayon R. 

C - ~ M %  y 1 ~ 1 2 .  (2-2) 

où I(M est la viscosite de la matrice, y est le taux de cisaillement et y12 est la 

tension interfaciale entre les deux composants. 

Le processus de déformation et de rupture des gouttes dispersées dans une matrice a été 

initialement expliqué par Taylor en 1934. Quand la valeur de Ca est petite et celle de p 

est grande, la défomation de la goutte atteint une forme ellipsoîdale à l'équilibre. Quand 

Ca dépasse une certaine valeur critique (CacriI), et condition que p ne soit pas très grand, 

la goutte est allongée de façon non stationnaire et elle adopte la forme d'un filament dont 

le grand axe se rapproche de la direction de Sécoulement. Fuialement, le filament se 

casse, dû au mécanisme de distorsion de Rayleigh (1 879). 

Gdndralement, la déformation de la phase dispersde âans les composites in situ se fait en 

deux étapes. Dans la première étape du malaxage A Mat fondue, Ca >> Ca&, , ce qui fait 

que les domaines du CLPT sont amincis. A la fin de la première étape, le nombre 

capillaire est giaCralement de l'ordre de Cu&'. Dans la seconde étape de la distribution du 

malaxage, le diam&re des domaines diminuera continwilement La contrainte interfaciale 

atteindra le même ordre de grandeur que la contrainte imposée, et la dispersion du 



mélange commencera à jouer son rôle. Les fibrilles formées commenceront à se casser en 

petites gouttes suivant le mécanisme de distorsion de Rayleigh. Selon le nornbre capillaire 

local, ces gouttes pourront continuer à se déformer ou a se casSn: En plus de la 

ddfonnation et la rupture, qui donnent lieu à une fine morphologie, il y a w i  la 

coalescence qui provoque un effet opposd. En particulier, la morphologie développée 

dans cette étape et les nombreux effets microrhéologiques (deformation, rupture et 

coalescence) sont très importants pour l'amélioration des propriétés mécaniques du 

systbme CLPT/polymère. 

1.2 OBJECTIFS 

Les objectifs de cette thèses sont de déterminer le rôle des interactions acide-base des 

composants poiymem et de la réaction de transestérification çur les piopriet& 

mécaniques et rhéologiques de mélanges inmiscibles. 

Pour aniver à atteindre les objectifs, nous avons procedé à : 

Déterminer les interactions acide-base du Vectni A-950, Rhodopol (CLPT), 

polycarbonate et polyétherimide. 

Étudier t'effet de la température de préparation des mdlanges CLPT/polycarbonate 

et de leur composition sur la modification de leur interphase, et leur répercussion dans 

les propriétés mécaniques et les changements morphologiques de ces mélanges; 

Établir une relation entre la morphologie développée dans le melange avec leurs 

propridtés rhéologiques dans le domaine de la viscoélasticité linéaire. 



Cette thtses est composé de sept chapitres, donc trois sont des articles. Deux d'entre eux 

ont été dtjP publiés alors que le troisième a été soumis au comité de lecture scientifique 

du J o u m l  of Rheology pour publication. Le premier chapitre consiste de l'introduction et 

des objectifs de la recherche. Le deuxième chapitre est une révision de la littérature, dans 

lequel on décrit k comportement des mélanges CLPTIthemoplastique au niveau de leurs 

compatibilite, leur adhérence, lem propriétés: mécaniques9 rheologiques et de leur 

morphologie. Dans le troisikme chapitre, on présente les matériaux et les méthodes 

utilises au cours de cette recherche. Les chapitres suivants consistent, q m t  à eux, d'une 

description et une discussion des résultats obtenus, sous forme de trois articles. 

Finalement, les conclusions générales et perspectives pour des travaux fùturs sont 

présent& dans le chapitre VIL 



REWE DE LA LITTÉRATURE SUR LES ~M~LANGES DE CRISTAUX 

LIQUIRES POLYM~RES THERMOTROPES AVEC DES POLYM~RES 

THERMOPLASTIQUES 

Dans ce chapitre, nous présentons les principaux phdnornknes rapportes dans la littérature 

concernant l'effet de la réaction de transestérification sur la compatibilité et sur 

l'arnklioration des propriétés mécaniques et thermiques des mélanges contenant des 

cristaux liquides polym&es thennotropes (CLPT) de la catégorie des copolyesters, tel 

que le Vectra A-590. Certains des articles cites traintent aussi de l'effet de la flexibilité de 

la structure moléculaire du CLPT sur l'adhérence interfaciale dans le mélange, de l'effet 

de l'incorporation d'un agent de couplage ainsi que de la rhéologie des mélanges et son 

lien avec leur morphologie. 

Amendola et col. (1993) ont etudié l'effet de la réaction de transest&ification sur la 

grandeur des domaines de la phase! dispersée pour un syst&me composé d'un copolyeskr 

(40 % mol de poly(ethyltne tdréphtaiate) et de 60 % de poly(phydn,xy benmate)] et de 

polycarbonate (PC). Ils ont remarqut! que la présence d'une telie daction à l'interface 

entre les deux composants polymtics donne lieu à une diminution de la grandeur des 

domaines de la phase dispersée, et que celle-ci est possible seulement à de basses 

concentrations de CLPT. La réaction d'échange a été observée aussi par Lee et 

DiBenedetto (1992) pour le système copolyester aromatique KU-9211 avec le 

PETPHBOO (40 % mole du polyéthylène tértphtalate et 60 % mole d'acide 

hydroxybenzoïque), mélange dont l'adhérence entre les composants était amdiioré dû A la 

présence de la téaction &'échange induite lors du malaxage. La Mantia et col. (1997) pour 

leur part, ont etudidic i'effet de la masse molaite de la matrice sur l'efficacité de l'agent de 



couplage. Les constituants du système étaient le polydthylene haute densité (HDPE) et le 

copolyester SBH (synthttisé à partir d'acide sébacique, de 4,4'-dihydroxybiphCnyl et 

d'acide benzoYque), ainsi que le copolymàe PE-g-SBH, agissant comme agent de 

couplage. La présence de ce dernier agent de couplage dans le mdlange améliore 

considérablement l'adhérence entre les phases, surtout quand la masse molaire de la 

matrice est faible. L'dlongation h la rupture a étC sensiblement améliork, dû à une 

migration des chaînes du copolymère vers l'interphase du système, alors que la fiagilité 

du mélange a été réduite par ce moyen. Par ailleurs, un traitement thermique sur les 

mélanges à des températures élevées provoque la disparition de la phase cristalline liquide 

du CLP en favorisant la transestérification. Ainsi, Wei et Ho (1997) ont pu favoriser la 

miscibilite du mélange polycaibwate/copoly(oxy benmate-ptéréphthalate) par 

transesténtication grâce à un traitement thermique applique sur le melange qui, en 

principle. est Unmiscible. Durant le traitement thermique, l'unité du bisphénol-A du 

polycarbonate réagit premiémnent avec l'unit6 tkréphthalate et après avec l'unit6 du 

copoly(oxybenzoate-p-téréphthalate). Comme la durée de la réaction est longue, il y a une 

grande production de « diades » bisphenol-A-oxybenzoate qui excèùe celle des « diaâes » 

de bispbenol-A-téréphthalate. Ainsi, une partie importante des « diades » oxybenzoate- 

oxybenzoate est perdue et surtout, la phase "crystal liquide" disparait, et en consequence 

le mélange devient miscible. 

La présence de chaines longues et flexibles dans la structure moléculaire du CLPT aide à 

amdliorer I'adh6rence interfaciale. A titre d'exemple, Kwong et Chung (1995) ont ttudid 

l'effet de la structure moléculaire sur le PC melang6 avec du Vectra A950, lequel n'a par 

d'unités flexibles dans sa structure, a aussi avec un CLPT copolymère forme de 4,4,- 

dihydroxy-1,l Odiphénoxy décam (DHDPD) et de 4,4,dihyQoxy-1 ,ddiphCnoxy hexane 

(DHDPH). Pendant la préparation du mélange, ils ont observé une faible réaction de 

transesteriftcation et ont conclu que i'améüoration des propriétés mécaniques est due il la 

flexibilité des chaînes du CLPT. 



Pour d'autres systèmes polymères tels que PCPET, PBTROB-PET, PC/POB-PET 

[polycaibonate (PC), poly(éthy1ène téréphthdate) (PET)' copoly(oxybmzoate-éthyltae 

teréphthalate) (POB-PET)], la miscibilitt entre composants a augmenté g&e B la 

présence de la réaction de transestérification [ K h u a  et Porter (1983); Laivins (1989); Su 

et Weig (1995) et Wei et col. (199611. Dans le cas de Wei et col. (1996). les propriétés 

mtcaniques d'un mélange polycarbonate (PC)Nectra ont dté améliorées en incorporant 

un troisième composant au mélange, le poly(oxybenzoate-co-ethylene téréphtalate) 

(POBRET). La compatibilisation de ce système polymère s'est faite, une fois de plus, 

grâce à la la réaction de transestérification. Ainsi. l'élongation à la rupture a augment6 

d'un facteur sept en comparaison des résultats pour le mélange binaire, alors que le 

module de tension a augmenté de 30 % en comparaison à celui du polycarbonate. Les 

proprietes rhéoiogiques, mécaniques et In morphologie du mélange Vectra A9501 

poly(éthylene naphthdate) (PEN)/ poly(éthy1ène téréphtalate) (PET) ont ét6 étudiées par 

Kyotani et Saeed, (1999) pour differentes concentrations de Vectra. Le comportement 

rhéologique du mélange ternaire fut similaire a celui des composants polymères et du 

mélange binaire, ce qui démontra que le Vectra agit comme un agent d'aide durant la 

préparation du mélange. La morphologie du mélange ternaire était fibreuse. Le module de 

tension du mélange ternaire a été similaire à celui obtenu pour le mélange binaire, avec 

une augmentation à mesure que la composition du Vectra augmentait dans le mélange. 

L'élongation à la rupture variait avec la composition de la mahice dans le rndlange. Ainsi, 

l'incorporation de PEN au mélange Vectra/PET a d l i o r é  les propriétés de ce melange. 

Lorsque le mélange est préparé dans m mélangeur interne, la morphologie est 

gtnéralement la suivante: les domaines de la phase dispersée dans les mClaages non 

compatibilisés ont une fome sphérique et sont de ditErentes tailles. Cependant, ces 

domaines sont génthlement compl&ement séparés de la matrice sous fome d'hulsion, 

et leur surface apparait complètement lisse au mimscope electronique. Ceci conthne 

que les composants sont fortement incompatiiles. Dans le cas des mélanges 

comptabilists, les domaines sont sphériques aussi, mais leur taille est plus petite que celle 



dans les mélanges non comptabilisés, et leur dispersion dans le mélange est beaucoup 

plus homogène. Dans les deux cas, des cavitbs ii la surface sont obseniées, résultat de 

l'extraction des domaines lors de la fracture des échantillons sous azote liquide. Ce type 

de morphologie a une répercussion directe suc les propriétés mécaniques des mélanges. 

La Mantia et col. (1999) ont observé ce type de morphologie dans les mélanges PP/CLP 

(avec une structure moldculaire semi-rigide) avec ou sans la présence du copolymére PE- 

g-CLP, qui agit comme agent de couplage. Les propriétés mécaniques ont été peu 

améliorées dans le mélange a trois composants, dû au fait que la longueur des chaînes du 

PE n'était pas assez grande pour que les liaisons dans l'interphase soient fortes. 

Metha et lsayev (1991) ont étudié les propriétés thermiques du système PEEK 

@oly&her&her c6tone)Nectra A950. La température de cristallisation du PEEK n'a pas 

6td affectée par l'incorporation du CLPT dans toute la gamme des compositions qu'ils ont 

étudiées. La dégradation thermique diminue avec i'augmentation de la concentration de 

CLP dans le mélange. Ils ont conclu que ce système est incompatible quelque soit la 

gamme de concentration. Singer et col. (1996) ont étudié l'effet d'un agent de couplage 

(copolymere méthy 1 méthacrylate et le N-méthy ldimethy 1-glutarimide) sur le 

comportement du mélange polycarbonateNectra A950. Le mélange a été préparé dans un 

m6langeur statique. La présence de l'agent de couplage dans le mélange a favorisé 

l'adhésion et amélioré les propMds mécaniques du mélange. Ce dernier, locaiisd à 

l'interface entre le polycarbnate et le Vectra, diminue la tension interfaciale. Ainsi, la 

morphologie ddveloppé dans le mt5lange UNniscible était nodulaire, alors que dans le 

mélange compatibilisd eue était fibreuse, menant à l'amélioration du maiule de tension 

de ce mdlange. Gopakumar et col. (1999) par ailleur, ont étuâïé l'effet de la 

compatibilisation in situ sur les propriétés thermiques, mécaniques et sur la morphologie 

d'un mClange poly@henyléne ni1phide)Nectra A950 en y incorporant du dicarboxyi- 

poIy(phdny1tne sulphide) (TXTPPS). Le copolymere formé durant la préparation du 

mdlange a été produit par de la réaction de transesterification entre les groupes carboxyl 

du DCTPPS et les groupes esters du Vectra. Pour les mélanges compatibilisés in situ, ils 



ont o b m é  une diminution de la chaleur de nision, de la température de crystallisation et 

de la chaleur de crystallisation, ces résultats s'expliquant par la presence d'interactions 

entre les composants du mtlange. Les propriétés de dsistance A l'impact et a la tension 

ont étd amelior6es. ainsi que la morphologie rendue unifonne et continue. Stachowski et 

DiBenedetto (1998) ont tant qu'A ew, étudie l'effet de la compatibilité issue de la 

réaction de la transefification du mdlange entre un cristal liquide thermotrope 

aromatique (Ar-TLCP) et un cristal liquide thennotrope (TLCP) sur leur morphologie et 

leurs propriétés physiques. Leur approche a consiste a compatibiliser le mélange en 

augmentant l'apport de polymères blocs lors de la polymérisation du polymère ou en 

utilisant un catalyseur durant la préparation du mélange. Par l'addition d'entitées 

aromatiques au mélange. ils ont favorisé la transestérification dans le système, modifiant 

l'interface, ce qui a résulte en une amdlioration des proprietes mécaniques du mélange. 

Cette réaction ayant eu lieu dans la phase nématique du polymère, la polydispenite s'est 

vue augmente et la coexistence entre les chaînes courtes et la partition sélective des 

chaines longues @résentes dans cette ph=) a produit une région biphase. 

Deak et col. (1999), pour leur part, se sont servi de la réaction de transestérification pour 

modifier la distribution aléatoire d'un copolymece dans le CLPT. Les CLPT étudiés 

étaient le poly(&hoxy-phénylene téréphthdate-co-éthylene téréphthalate) (poly (EPT-co- 

ET] et le poiy(phdny1phdnylène tCréphthalate-co-éthylène téréphthalate) [poly(PPT-CO- 

ET]. Ils ont obtenu une distribution aldatoire du copolyrnère en variant le temps et la 

température de la réaction. Ils ont aussi observe des diminutions de la crystallinite des 

copolyesters, de l'enthalpie de fusion et de crystallinité, ainsi que des températures de 

transition, de fbsion et de crystaliisation. Ainsi combinés avec des copolymères, les CLPT 

peuvent Ca mélangés avec des plastiques d'ingknierie plus communs. 

Magagnini et col. (1998) ont &di& les effets de traitements thermiques nir la 

morphologie de mélanges poiyétbyléw tédphtalate (PET) avec plusieurs CLP vectra 

A950, R h  LC-5000, Rodrun LC-3000 et SBH (copolyester synthétisé il partir d'acide 



sébacique, de 4,CdihydroxybiphCnyl et d'acide benzoïque) produits dans leur 

laboratoire]. Se basant sur l'allure de l'isotherme de cristallisation, ils ont conclu que 

l'incorporation de Vectm dans le mdlange n'a pas d'effet sur les propriCtCs thermiques de 

la matrice, dû B I'imrniscilibité entre les deux composants. Des changements très faibles 

dans la morphologie de ces mélanges ont été observks. Par contre, lotsqu'iis ont ajoute 

l'un des trois autres CLP au mélange. les propriétés thermiques du PET ont subi une 

modification considérable, particulièrement la vitesse de cristallisation de la matrice, qui a 

nettement diminué. ce qui est un indice de misibilite partielle de ces CLP avec le PET. 

La morphologie développée a montré que la &action de transestérification a eu lieu dans 

ces systèmes et que son importance dépend de la durée de la mise en mélange. 

Les CLPT peuvent être orientés dans la direction de I'&oulement élongationel A l'état 

fondu. où ils forment des structures fibnllaires. En plus, ils ont de longs temps de 

relaxation. Leur présence dans les melanges améliorent les propridtés mécaniques de la 

matrice, cette amélioration étant maximale 4 des concentration situées entre 10 % et 20 % 

de la phase dispersée, et ce en partie grâce a l'homogénéité de la distribution des 

domaines de cette phase. Chang et col. (1997) ont étudié le mélange à'ua CLPT contenant 

des groupes latéraux alkyles et un PC. Les propnetés mécaniques de ce système 

atteignent leur maximum à 10 % en poids de CLPT. Les domaines observés ont une 

forme sphérique dont le rayon augmente avec l'augmentation de la concentration du 

CLPT, alors que l'adhetence interfaciale entre les deux phases reste faible. Le typc de 

technique de mise en oeuvre utilisé, tel que l'extrudeuse mono-vis ou bi-vis, joue un rôle 

très important sur l'orientation des fibres du CLPT. Ces résultats confirment ceux de 

Cbapleau et col. (1992). Machiels et col. (19%) ont conclu que pour le système Vectra 

A900/elastomere thermoplastique, la position des déments de mélange de l'équipement 

est d&ennhante pour le contrôle de Iû morphologie de la phase dispersé+. Sukhadia et 

col. (1992) ont étudié l'effkt des conditions de préparation du mélange sur la morphologie 

de mdlanges de polypropylhe (PP) et PET avec différents CLPT. Ils ont utilisé une 

extrudeuse mono-vis et un système de deux extrudeuses mono-vis cornectées entre elles 



par un malaxeur statique. Lorsque des mélanges sont faits dans une simple extrudeuse 

mono-vis, la morphologie de la phase dispersée est du type peau-coeur (fibrilles- 

gouttelettes) et les fibres du CLPT ne sont pas continues. Par contre, la morphologie 

développée par le CLPT dans le cas où ils ont utilisé le système de double extrudeuses 

mono-vis, n'est pas du type peau-coeur. Il en découle que ces mélanges ont des modules 

de tension plus élevés que les mélanges préparés dans l'extrudeuse mono-vis. 

Kurokawa et Nagai (1999) ont pu renforcer le polyamide 6 ( PA 6) en le mélangeant avec 

le Vectra A950 par extrusion, le but étant de développer un matériau plus résistant aux 

choc que le polyacétal (POM), lequel est souvent utilisé à cette fui. Durant l'extrusion, les 

gouttelettes de la phase dispersée (Vectra) se sont déformées en fibres, lesquelles ont été 

dispenks dans la matrice (PA 6). Les propriétks mécaniques de ce mdlange ont &e 

ameliorés grandement quand le contenu de Vectra dans le mdlange atteignait 30 %. Pour 

arriver à ces résultats, ils ont dû optimiser la contrainte de relaxation du Vectra au 

moment où celui-ci passe à travers le capillaire, et la température de fusion. Seo (1997) a 

amélioré l'adhésion interfaciaie du mélange Nylon 6Nectra en présence de SA-g-EPDM 

(anhidride maléique-g-éthylène-propylènedidneterpol). Le composite in situ a été 

produit a faible vitesse de cisaillement. Ainsi, la phase dispersée était finement dispersée 

@ce à une b ~ ~ e  adbecence, résultat de l'effet de compatibilisation d'un copolymere 

greffé l'interface du systéme. Wang et Hinrichsen (1997) ont étudié l'effet de la 

tempdratwe d'extrusion et de I'effa de la morphologie sur les propriétés mh iques  du 

mélange PCKU 9221 (20 % en poids). À de hautes tempCratures d'extrusion, les 

domaines du CLPT deviennent fortement allonges dans la direction de I'dcoulemnit; au 

centre du filament extrud6, les domaines ont une forme ellipsordale alors que, près de la 

surface, ils sont très fibreux. A mesure que la température d'extrusion diminue, les 

domaines du CLPT situés au centre du matériau extmdd prennent une forme sphérique, 

alors que dans la région externe du filament, ils sont très déformés. Cette diffCrrnce de 

morphologie est due à la faible viscosité du PC comparée h ceiie du CLPT lorsque la 

température du foimau de i'extrudewe est basse. Dami ces conditioas, il est très difficile 



de ddfonner les domaines. Quant aux propridtés mécaniques, celles-ci subissent une plus 

grande amClioration quand les rntlanges sont préparés à hautes températures. 

Lee et col. (1993), pour leur part, ont étudie l'effet des conditions de préparation des 

fibres par extrusion sur les pmprietés du PET/PHB60 et du KU 92 1 1. Ils ont observe que 

le rapport d'6tirement avait l'effet le plus marqut sur le module de tension. Pour de faibles 

rapports &&irement, les modules des fibres sont relies avec l'évolution de l'orientation 

des domaines. A mesure que k rapport d'étirement augmentait, les propriétés de tension 

s'amélioraient graduellement, bien que l'orientation moléculaire globale demeurait 

pratiquement la même. D'autre part, Lee et col. n'ont pas observe d'effet important sur les 

propriétds des fibres du mélange dans l'intervalle des vitesses d'extrusion qu'ils ont 

&hidide, soit de 1 à 20 mm/min. Ils conclurent a w i  que la relaxation thermique des 

domaines du CLPT est relativement peu importante en comparaison de la déformation 

mécanique de ces domaines (dans l'état nématique) pendant le filage P l'état fondu. 

L'influence du type de malaxage sur la nature de la réaction à l'interface du système 

poIycuboMtclco[poIy(Cthylém téré phthalatcpac ide hydroxy benzoïque)] 

[pc/(PET2O/PHB80)] a été étudiée par Ki1 et col. (1 999). Pour les mélanges physiques 

(fabriqués via une extrudeuse bi-vis), la présence de la réaction de transestérification est 

minimisée, si bien que la ddpolymérisation du PC devient la réaction dominante dans ces 

mélanges (le temps de malaxage était d'environ 1 min.). Pour les mdlanges r6actifs 

(mClangeur interne), les réactions de tramestérification, de depolymérisation et de 

repoiymérisation se font simultanément. Kil et col. ont ajouté in catalyseur (le di-fi 

butylen-ciilaurate) pour acc6lérer ces r6actioas. Les mesures des masses moléculaires, et 

de la température de transition vitreuse, ainsi que les résultats sur la morphologie et le 

comportement rhtologique suggèrent qu'il y a eu de l'amélioration dans la miscibilité 

dans le deuxitme type de malaxage. Les niactions ont été identifiées par des changements 

dans la masse moléculaire et dans la miscibilité du mélange. De plus, Ki1 et col. conhient 

que les propriétés mécaniques peuvent se détériorées suite aux muhiples réactions dans le 



système poiyrn&re. En outre, les rtactions chimiques peuvent être contrôlées en fonction 

du temps et de la température du malaxage, et de la quantité de catalyseur ajoutk au 

mélange. 

La caract6risation rbéologique des systèmes polymères est très importante, car elle a un 

impact direct sur les conditions du mise en oeuvre, spécialement pour les systèmes 

contenant des CLPT. Leur 6tude est généralement faite dans un écoulement a cisaillement 

simple, en continu (rhéomètre capillaire) ou bien en dynamique (rhéornètre cône-plateau). 

Les CLPT ont ta propriett de diminuer la viscosité du mélange par rapport à la viscosité 

de la matrice polymère. La réduction de la vixositd diminue la consommation d'énergie 

pendant la mise en oeuvre, en plus de faciliter le moulage des grosses pièces. 

Fdquernment, on relie la morphologie i# la rhéologie des mdlanges. Les faibles valeurs de 

la viscosité sont liées à la formation d'une structure fibreuse chez le CLPT. 

Hsieh et col. (2000) ont enidid la Mscibilité, la rhéologie et le volume libre du mélange 

Vectra A950/polycarboaate. Ils ont observe que la température de transition vitreuse d'un 

melange contenant 30 % de Vectni augmente par rapport P celle du polycarbonate. Ce 

comportement a été attribué à la transestdnfication il I'intdace du système, qui ghère un 

copolymère bloc entre le Vecha et le polycarbonate. Le copolymère peut jouer le rôle de 

compatibiiisant et, par conséquent, induire une miscibilitd interfaciale entre les 

composants. Le module dynamique du Vectni a un plateau et une région de transition, 

alors que celui du polycarbonate a une région terminale. Le iemps de relaxation du Vectra 

est beaucoup plus long que celui du polycarbonate. La viscosité complexe des mélanges 

augmente avec l'augmentation de la concentration de Vectra dans le mélange. Hsieh et 

col. attribuent ce comportement à l'association interfaciale, laquelle retarde la 

réorientation et l'alignement de la phase du Vectra à I'dtat fondu. Le polycarbonate obeit 

à la règle de Cox-Merz, ce qui n'est pas le cas pour le Vectra et les melanges, dû à I 'o rh  

cristallin Liquide d o u  à la morphologie du Vectra. Les résu1tats concemant le volume 

Lire montrent que le Vectra a de petites cavités, très peu nombreuses comparé au 



polycarbonate, car le Vectra contient plus de chahes rigides, très proches entre elles. 

Ainsi, la variation du volume libre dans le melange est liée ik la miscibilité du mélange. 

Metha et lsayev (1991b) ont étudie le comportement du mélange PEEKNectra A950 à de 

hautes vitesses de cisaillement. Le fait d'induire la formation de fibres du CPLT dans le 

mélange par héornétrie capillaire réduit considkablement la viscositd du mClange dans 

toute la gamme des concentrations étudiées. Comme ce système est incompatible, ils 

attribuent la dductioa de la viscosité i) au glissement interfacial entre les deux polymères 

(comme les domaines du CLPT ont une viscosité minime à Mat foadue, ils migrent B la 

surface du capillaire et agissent comme lubrifiant) et il) I la rigidité des chaînes du 

mélange (dû à l'augmentation de la concentration de CLPT participant au mélange et 

prdvenant l'enchevêtrement). La résistance l'impact du mdlange a doublé par rapport au 

CLP pur, alors que l'élongation a la rupture a diminué radicalement quand la 

concentration de CLP était supérieure à 10 %. 

Postema et F e ~ i s  (1997) ont étudie le mélange PP avec VeceaA950 et Vectra B950 à de 

hautes vitesses de cisaillement. Ils ont observe que les propriétés mécaniques s'améliorent 

quand le rapport des viscosités entre les composants du mélange se situe entre 2 et 4, pour 

des vitesses de cisaillement de €400 ti 1000 s" . Dans le cas de Lee et col. (1994), ils sont 

arrivés à la conclusion que la présence de cristaux dans la phase admatique du CLPT pour 

le système PEWectra B950 affectent considérablement les résultats de la viscosite 

complexe et du module élastique. Ils ont aussi note que les effets de ces cristaux 

disparaissent a partir de 320°C. Les changements sur les domaines du CLPT dus iî la 

Cnstalinité sont détectes plus facilement I de très faibles fréquences. Ils ont evalué 

théoriquement la viscosité en appliquant la r&gk de mdlange, et ont constat6 que la 

diffërence entre les résultats théoriques et eXpmmentaux i hautes fréquences était très 

faible, contrairement à celle concernant les f1iles fiQuences, ce qui s'explique par 

l'effet de la vitesse de cisaillement sur la d6formation des gouttelettes. 



Les CLPT ont tendance à avoir des résidus de cristaux, qui disparaissent seulement des 

températures entre 30°C et 50°C supérieures à leur température de fusion nominale. 

Sukhadia et col. (1992) ont fait subir à des CLPT un traitement thermique a hautes 

températwes pour éliminer les traces résiduelles de cristaux dans la phase nématique. 

Cette procédure favorise la formation de fibres de la phase dispersée dans la phase 

continue, car la viscosité du CLPT, aux conditions de mise en oeuvre, est faible ou égale 

à celle de la matrice polymère. Par la suite. La Mantia et col. (1997) ont effectué une 

caractérisation rhéologique du système HDPEKLPT semi-rigide avec et sans agent de 

couplage (PE-g-CLP). Ils ont observé qu'a hautes fréquences la viscosité du mdlange 

comptabilisé est plus grande que celle du mélange sans agent de couplage, alors qu'à 

faibles fkéquences, le comportement des deux types de mélanges est très semblable. 

Machiels et col. (1997) ont appliqué le modèle de Palieme au mdlaage 

polyéthenulfoneNectra A900. Ils ont constat& que le mod& prédit très bien le 

comportement du mélange pour de faibles concentrations de Vectra, A de hautes 

Wquences; par conséquent, la tension interfaciale n'affecte pas le comportement 

rhdologique du melange dans cette région. Lee et Dem (1999) se sont servi de ce modèle 

pour étudier les propriétés viscoélastiques du mélange FEP (copolymère formé de 87 % 

mole de t&afluoro6thylène et de 13 % mole d'hexatluoropropylène)/Vectra B950. Leurs 

résultats montrent que la correspondance entre les d o ~ é e s  experirnentaies et celles 

prédites par le modèle de Palierne s'obtient uniquement si la contribution de la tension 

interfaciale est ndgligeable (comme dans le cas de Machiels et col.) pour des gouttelettes 

qui sont comparables en taille au domaine du crystal liquide. Mais dans le cas des travaux 

de Kim et Dem (1 992)' le modèle ne pddit en aucun temps le comportement rhblogique 

du melange VecMET.  Lacroix et col. (1997) ont comparé les pddictions du 

comportement rhéologique des mklanges PSRE, PPiEVA ET PETGEVA, qui sont 

incompatibles, avec les modeles de Palieme et de Lee a Park. Le deux modèles préditent 

bien le comportement viscoélastique des mélanges à faibles compositions de ia phase 

d i s p h .  Pour des mélanges à hautes compositions de La phase disperse, b ont et6 en 



mesure d'adapter le modék de Lee et Park plus facilement que le modèle de Palierne. De 

cette façon, ils ont liC les propriétés rhéologiques du mélange aux changements de 

morphologie durant le cisaillement. 

Les conclusions auxquelles nous sommes arrivés suite à la revue bibliographique faite sur 

les mélanges de cristaux liquides polymères thennotropes avec des thermoplastiques sont 

que les propriétés du mélange (sdace, morphologiques, mécaniques et rhéologiques) 

sont expliqués et/ou améliores, dans la plus part des travaux, suite à la présence de la 

réaction de transestérification à I'intertace du système polymère, principalement dans les 

mdlanges contenant des copolyesters. La forte influence de cette réaction sur les 

propridtés du mélange semble predominer sur l'effet des interactions acide-base de 

mélanges CLPT/thennoplastiqw. Ce reinsegnement nous a été fort utile pour être en 

mesure de déterminer le cheminement à suim pour atteindre les objectifs (présentés dans 

le chapitre I ) de cette these, car dans ce type de système polymère plusieurs phenomknes 

@hase nematique du CLPT, tranestérification et degradation thermique) sont pdsentes au 

même temps au cours de l'expérimentation. 



CHAPITRE II1 

MAT~RIAux UT~IS$S ET TECHMQUES EXP~~MENTALES 

Dans ce chapitre, on présente les matériaux utilisés et une description détaillée de 

quelques techniques employées dans le développement de cette recherche, mais non 

abordées dans les articles. 

On a utilisé deux thermoplastiques et deux cristaux liquides polymém thennotropes. Les 

matériaux thermoplastiques étaient le polycarbonate bisphenol-A (PC) et le 

polydtherimide (PEI), qui ont ét6 utilisé comme matrices. Le polycarbonate utilise est 

connu sous le nom commercial de Lexanm et provient de la compagnie General Electric. 

Quant au PEI, celui-ci a étd obtenu de la même compagnie, sous le nom de ULTEM 

1000. Alors que les CLPT utilisds Ctaient le Vectra A950, de la compagnie Heoscht 

Celanese, et le Rhodopol, gracieusement donné par le prot E. Arnendola de I'Universite 

de Naples (Italie). Le Vectra A950 est un copolyester compose par 70 % mol d'acide 

hydroxyôenzoïque et par 30 % mol d'acide hydioxynaphtoïque. La structure chimique de 

ces rnat&iaw est présentée dans le Tableau 3.1. 11 faut mentionner que dans le cas du 

polyéth~rimide et du Rhodopol, on a 6iudié uniquement leur interactions acide-base, 

lesquelles sont traitées dans l'article présenté au chapitre IV de ce travail. 

En ce qui concerne les mdlanges, leurs conditions de préparation à l'état fondu et leurs 

compositions sont résumdes dans le Tublem 3.2. 



3.2 ANALYSE DE LA SURFACE 

La présence de centres acides et basiques sur la surface du polymère a comme résultat une 

augmentation des interactions moléculaires spécifiques avec les solvants, les plastifiants 

et les autres polymères. L'dtude énergétique de la sdace des polymères est importante, 

due au phénomène de la diffusion des molécules dans le système (qui dépend fortement 

de la micro et de la macro-structure du système en question) et de la migration de leurs 

composantes de la région du volume à la région de la surface. Les changements dans les 

propriétés dispersives unis a la susceptibilité aux changements des interactions acide- 

base, ont une influence remarquable sur les propriétds d'adhérence, de mouillabilité, de 

pennéabilitd, de corrosion et de recouvrement, entre autres. 

Le comportement des surfaces et des interfaces chez les polymères est complexe, car 

ceriaines chaînes adoptent diffirentes configurations selon leurs interactions avec le 

milieu, et la tendance est de miniminiser l'énergie libre de surface. Le travail d'adhérence 

(WA) est lié aux interactions moléculaires comme une somme des contributions des forces 

de dispersion de London-Lifshitz (Cr3 et des forces acide-base de Lewis (*, 

En ternes d'energies Libres des sudaces de chaque composant, y1 et n, et d'énergie libre 

interfaciale entre elles, y , ~ ,  on a 



Tmbkra 3.1: Sûucture chimique des polymtres utilisés dans le développemmt de ce recherche 

Structure chimique 

Vectra A950 (VA) 
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Tablaii 33= Composition et conditions de préparation des mélanges dans le malaxeur Brabenda. 

PCN A 5, 10 280,320 

12.15 n 

20 w 

K/RP 5, 10,15,20 n 

PVVA 5, IO, 15,20 ** 

Fowkes et Mostafa (1978) ont proposé l'expression suivante pour le travail &adhérence 

en fonction du nombre n~ de paires acide-base à l'interface et de l'enthalpie & de 

celles-ci, 

où f est un facteur de correction pour convertir les valeurs de l'enthalpie en valeurs 

denergie libre. Sa valeur est approximativement mitaire (Nardin et Schultq 1993). 

Les méthodes utilisées dans la caractérisation des interactions acide-base cians cettte thèse 

sont l'angle de contacf (CA), et la chromatographie en phase inverse, (iGC). Ces 

méthodes sont présentées P la section suivante. 



3 3  MESURE DE LA TENSION INTERFACIALE 

33.1 Asgk de contact (CA) 

La mesure de la tension interfàciale entre un liquide et un solide par la technique de 

l'angle de contact consiste a deposer une goutte d'un liquide, dont la composante 

dispersive (due aux forces de London-Lifshitz) et la composante polaire (qui représente 

les forces acide-base de Lewis) de la tension de surface sont connues, sur un substrat dont 

on ne c o ~ a î t  pas les composantes de la tension de sudace. L'angle de déflexion. 6, 

formée entre la goutte et le substrat est lie directement aux interactions entre eux (Figure 

3.1). qui dependent des interactions acide-base du solvant et de l'orientation molkculaire 

des chaînes du substrat. Cet angle atteint un équilibre dicté par I'equilibre des tensions de 

surface agissant à l'interface liquidehapeur (fi), à l'interface soliddiquide ( f i l )  et à 

1' interface solidehapeur (y,). 

VAPEUR \ Yb 

F i i m  3.1: Diagramme s c m q u e  de I'angle de contact (6) forme cntrc la goutte du 
solvant déposé sur la d a c e  substrat. 



L'énergie de surface d'un solide est une mesure de l'échange des interactions physiques 

avec d'autres milieux. Young (1805) a observé que, lotsqu'on dépose une goutte de 

liquide sur une sudace plane (Figure 3. l) ,  il y a interaction des trois composantes de la 

tension de surface et qu'il en résulte. à i'équilibre, un certain angle de contact (9. Ces 

composantes sont liées à la tension de surface agissant A i'interface liquidehapeur, (fi), à 

l'interface solideAiquide, (f i i)  et à l'interface solide/vapeur, (y,). À partir d'une analyse 

vectorielle. Young (1  805) a dCrive i'expression suivante: 

Dupre (1 869) a ensuite établi un rapport avec le travail d'adhérence (W,) entre le liquide 

et le solide, 

W,1=y ,+??-m 9 

et entre le solide et la vapeur, 

W * = y , + f i  - y * ,  

En introduisant l'équation 3.4 dans I'éqwtion 3.5, on obtient la suivant Çquation 

Le terme y, - y ,  appelé "pression d'étalement" (G), représente la dimiaution de 1'Cnergie 

Libre de d a c e  du solide suite B l'adsorption du liquide. Si la valeur de i'énrrgie de 



surface du liquide est la même que celle du solide, la pression d'étalement est égale à 

zém. Comme dans le cas des poiymeres l'énergie superficielle est faible, l'expression du 

travail d'adhérence devient 

wsi = yIy (1 + cos 9 . 

Zisman (1964) a proposé une tension superficielle critique, (y,) , determinée en mesurant 

les angles de contact d'une série homologue de liquides, ensuite extrapolés à une valeur 

de n où le moullage est parfait sur le solide (cos 0 = 1). Le paramètre p n'est pas une 

caractéristique propre du solide, car il varie avec le type de liquide utilisé pour sa 

détermination. 

Girifalco et G d  (1957) ont utilise le concept de la moyenne géométrique faisant 

intervenir le paramètre d'interaction, n, dans l'expression de l'énergie libre interfaciale 

entre le solide et le liquide, 

Le paramètre d'interaction est évalué à partir du moment dipolaire, de la polarisabilite, de 

l'dnergie d'ionisation et du rayon de la molécule. 

Introduisant l'équation de Young (1 805) Qos Péquation 3.9, on obtient : 



Fowkes (1964) a indiqué que la tension de surface et Ie travail d'adhérence peuvent être 

exprimes comme la somme des contributions de leurs interactions moléculaires. D'où: 

où les indices d et p se réfèrent aux contributions intemoléculaires des composantes 

dispersives (nonpotaires) et des composantes polaires. En reliant 1 'équation 3.1 1 a 

1 'équation 3.12, on obtient 

et en termes de l'angle de contact, 

L'évaluation du travail d'adhérence est faite en appliquant le concept de la moyenne 

géométrique (Zettlemoyer, équation 3.15) odet la moyenne hannonique (Wu, 1982): 

La solution de ces bquations exige la connaissance de l'angle de contact formd par deux 

liquides sur la même d a c e  et les valeurs de la tension superficielle des composantes 

dispersives et polaires respectivement. 



L'avantage de i'application de la methode de CA pour analyser la tension de surface chez 

Ies TLCP est que les molécules ont une orientation préférentielle crée pendant leur mise 

en forme. Le résultat de ce comportement se réflete par uw diminution de la valeur de la 

tension de surface (Chandrasekhar, 1967). 

Dans notre cas, les substrats ont été faits par moulage sous pression (2 tonnes) a 300°C 

pour le PC et le VA, et à 330°C pour le PI et le RP, pendant 5 min. Après quoi, les 

plaques ont été refroidies sous pression a température de la pièce et lavées a 

l'isopropanol. Les dimensions des plaques étaient de 1 . 5 ~  10~0.2 cm3. Ensuite, les plaques 

ont dté exposées à des températures entre 25°C et 260°C pendant 2 min, après quoi elles 

ont été rehidies dans l'azote liquide afui qu'elles gardent la structure moléculaire 

développée pendant ce traitement thermique. Les valeurs rapportées sont une moyenne de 

trois essais, avec une précision de I 2 %. Les énergies de surface des solvants utilisés 

dans cette recherche sont présentées au Tableau 3.3. 

Tabkau 3.3: Énergies de surface des solvants utilisés dans la mesure de 
l'angle de contaet' 

Eau 72.6 2  1.6 51.0 
Glycérol 63.4 37.0 26.4 
Formamide 58.2 39.5 18.7 
~ t h y l ~ g l y c o l  48.3 29.3 19.0 
Trichsol phospbatc 44.6 44.6 O 
fi1d22 23.4 23.4 O 



3.3.2 Chmmatogmpbie en phase inverse (IGC) 

Cette technique consiste à injecter un gaz sonde à dilution m i e ,  lequel sera transporté 

par un flux de gaz inerte (hélium) à travers une colonne contenant la phase stationnaire du 

matériau dont on veut deteminer les propndtés acide-base (Figure 3.2). La donnée 

recueillie est le temps de rétention, qui est lié la thermodynamique des interactions dans 

le solide. Ces interactions, qui peuvent intervenir dans la région de surface et dans le 

volume, sont détemindes en variant la température lors de l'expérience, d'une valeur 

supérieure à la température de transition vitreuse (Ta du polymère, a une valeur inférieure 

a celle-ci. 

ENTRE SORTIE 

Fmre 32: Rtpréscntation schématique du chrornatographe en phase inverse (D'après 
Hegcdus et Kamcl, 1993). 



La technique de la chromatographie en phase inverse (IGC) est une variante de la 

chromatographie en gaz conventiomelle et s'en différencie du fait que la phase 

stationnaire est le matériau à étudier. Les interactions entre le substrat et l'adsorbant sont 

Liées aux effets de l'adsorption. Les fonctions thennodynamiques telles que le travail 

d'adhdrence WA dépendent uniquement des forces physiques. 

La chromatographie en phase inverse ii dilution infuiie est utilisée pour déterminer les 

propriétés acide-base de la surface des polymères (Romansky et Guillet, 1 994; Panzer et 

Schreiber, 1992, Idem 1993; Osmont et Sckiber, 1989). La donnée recueillie est le 

temps de rétention (T,) des molécules du gaz sonde injecté à travers la colonne contenant 

la phase stationnaire (Figure 3.3). Le temps de rétention est transformé en volume net de 

dtention (Y,) par l'expression suivante 

où F est le débit de I'h6lium (gaz porteur du gaz sonde à travers la phase stationnaire), T, 

est le temps de rétention de l'air, T. est k temps net de rétention. et J est un facteur de 

correction considérant la chute de la pression dans la c o l o ~ e  provoquée par la 

compressibilitti du gaz [Grob, 19771 domé par l'expresion suivant; 

J =  ~ [ ( P ~ P ~ ) ~ - ~ ] ~ [ ( P ~ P ~ ) ~ - ~ I  . 

où Pi est la pression d'entre ii la colonne et Po est la pression atmospberique. 



Fin  33: Représentation de la réponse de la chromatographie en phase inverse 
(D'apds Hegedus et Kamei, 1993). 

Pour une adsorption isotherme, le changement de l'énergie libre des molécules adsorb6es 

(AG,,) du gaz sonde par mole de substrat est donné par 

AGA = - RT ln Y,, + Coast. , (3.19) 

où T est la température de l'expérience et R est la constante des gaz. Le lien entre les 

variations d'dnergie libre d'adsorption et le travail d'adhdrence est exprimé comme 

où N est le wmôre d'Avogadro, et a est I'aire de la d a c e  de la molécule du gaz sonde 

adsorbée. Ces deux denfières équations relient les domdes énergétiques de la d a c e  

obtenues à periV de la technique CIGC et les interactions caractéristiques des polymères. 



Le travail d'adhérence est écrit en fonction de la contribution de la composante dispersde 

des interactions moléculaires tant du solide (fi ) que du gaz sonde (yp) (Quation de 

Fowkes, 1964) comme 

Les deux dernieres équations sont combinées pour obtenir 

d If2 À partir de l'équation 3.22, on crée un graphique de RZ'hV, versus a ( f i  ) (Figure 

3.4,  la constante étant déterminée en mesurant le temps net de rétention d'une série 

d'alcanes linéaires. La pente de la courbe obtenue nous donne la composante dispersée de 

l'énergie de surface du substrat La distance verticale entre le gaz sonde et la ligne 

des alcanes est proportio~elle aux changements & l'énergie libre acide-base (A& ) du 

gaz sonde en question, 

Les valeurs de fi t5valuées à partir de la technique de l'angle de contact sont infërieures à 

celles obtenues par la technique de la chromatographie en phase inverse. 

La chaleur d'adsorption des interactions acide-base est déterminée à partir du changement 

de l'énergie libre de Gibbs sur la graphique ~ e b l  T vs llT et de l'équation suivante: 



Figure 3.4: Représentation graphique de RTlnV, vs 4f,)1R 

Panzer et Schreiber (1992) ont d&erniné que la chaleur d'adsorption peut être exprimée 

comme 

où K. et & sont les param&es d'aciditt a de basicité du matériau respectivement, DN est 

le nombre de domeun d'électrons de Gutmann du gaz sonde (defmi comme l'enthalpie 

molaire des interactions entre la base et un accepteur des électrons de référence), RN. est 

le nombre d'accepteurs d'ékctrons de Gutmana modifie par Riddle et Fowkes (1988). 

L'dvaluation des parametres Ka et K. est fhite ih partir du graphique &' I RN. versus 

D N / M .  

Le paramètre des interaction spécifiques entre deux matériaux , 1, est denni par 

bvieUe et Schultz, 19891 



où les indices 1 et 2 sont liés à chaque materiau. 

Le comportement de type Arrhenius est dû à la sensibilité des interactions du gaz sonde 

sur la phase stationnaire à la tempdratwe des expdrîences. Cette analyse est faite à partir 

de données du volume de rétention spécifique, V',, [Grob, (1977) et Bolvari et col., 

( 198911 

où Test la température de l'expérience et w est le poids de la phase stationnaire dans la 

colonne. La diffërence systématique entre les domees des différents gaz sondes en 

fonction de la température est reliée à la présence ou absence des interactions acide-base à 

l'interface. Dans le cas du polymère, si h température du test est inférieure à la 

tempéraîure de transition vitreuse, les molécules du gaz sonde injectées dans la colonne 

diffusent rapidement à travers leur surface. Lorsque cette température est supérieure au TB 

du polymère, le ddbit du gaz porteur (hélium) des gaz sondes à travers la colonne joue un 

rôle très importante dans les interactions thermodynamiques des molécules adsorbées 

dans le volume du polym&re (Figure 3.5). 

Le coefficient d'adsorption correspondant h chaque gaz sonde sur le polymère dans la 

région de la d a c e  et dans la région du volume peut être Cvalué à partir d'un graphique 

de type Anhenius (Figure 3.6). Le coefficient d'adsorption dans la région de la surface 

du polymhe est d6tennind B partir de la pente A de la courbe, alors que le coefficient 

d'adsorption diî B la surface et au volume est lié B la pente B. On rappelle que les 

coefficients d'adsorption déterminent l'affinité de la molécule du gaz sonde pour une des 

deux tégions, dépendant de la tempénmirr de l'expérience. 



I Adsorption dans la région de la sudace (Vs)b 

Figure 3.5: Régions d'adsorption du gaz sonde par le polymère comme 
fonction du débit du gaz vansporteu (D'après Mukhopaàhyay et Schreiber, 
1993). 

Figmre 3.6: Représentation de i'adsorption de gaz sonde dans la s\irt'acs du poiym&m 
en fonction ck Ia tcmphmc de i'expQiencc. 



Les CLPT utilisés dans cette partie de la recherche ont ét6 moulus en présence d'azote 

liquide, pour ensuite êûe tamisés pour avoir une taille de particules homogène. Pour les 

deux CLPT, cette taille était de 600 microns. Dans le cas des matrices, elles ont été 

dissoutes dans le dichlorométbane et déposées ensuite sur des particules de chromosorb G 

(AW/DMCS avec une maille 60/80). Le solvant a été évaporé à I'aide d'un rotorvapeur, 

de façon ii ce que les particules du chromosorb soient complètement recouvertes par une 

couche du polymère plus ou moins homogtne. Les matériaux ont été par la suite 

compactés dans des colonnes (de 60 cm de long avec un diamètre de 0.6 cm) 

préalablement nettoyées. Les c o l o ~ e s  ont été conditionnées a des températures choisies 

dans l'intervalle de température à étudier, de préfhnce avec une différence de f l O°C 

avec la température du test. Ces températures sont montrées au Tableou 3.4. Le 

conditionnement été fait pendant 12 h avant chaque expérience. A des températures 

d'expérience inférieures au Tg du polymère en question, le débit du gaz hélium a été fié à 

30 mUmin, car l'absorption a lieu uniquement dans la région de sdace  du solide. Quand 

cette tempdrature était supérieure au Tg, des ddbits du gaz porteur de 10,20 et 30 mUmin 

ont été utilisés. Dans ces conditions, les molécules du gaz sonde sont absorbées tant dans 

la région du volume que dans la région de surface du solide. Les caractéristiques acide- 

base des gaz sondes utilisées sont montrées au Tableau 3.5. La valeur du temps de 

rétention retenue pour chaque passage du gaz sonde était une moyenne de trois essais 

avec une diffdrence entre eux n'excédant pas 2 %. 

Tabkrii 3.4 : Intervalle de tenipémîum utiiises dans les mesures d'iGC. 

Polymkt Intervailc & température (OC) 



Tableau 3.5: Propriétés des gaz sondes utilisées dans la camséhtion acide-baseo. 

Probe DN AN* DN/AN" 
@cdmol)  @caVmol) 

Acétone (A) 17.0 2.5 6.8 

Chloroforme (CHCI,) 0.0 5.4 0.0 

Dichlorométhane 0.0 3.9 0.0 

Diéthy 1 Cher (Éthn) 19.2 1.4 13.7 

BhY1e acdtate (EA) 17.1 1 .5 11.4 

Tetrahydro fiitane (THF) 20.0 0.5 40.0 
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4.1 RÉSUMÉ DE L'ARTICLE 

Nous l'avons vu, les cristaux liquides polymères thermotropes (CLPT) ont eveillt5 un 

grand interêt de la part de l'industrie des polymères dû à leurs exceptiowlles propridtts, 

discutées dans l'introduction de ce mémoire. Par contre, beaucoup reste à faire pour 

arriver A comprendre le comportement de ces matériaux. Ainsi, notre contribution dans le 

domaine des CLPT a consisté a mesurer et analyser les propriétés de surface et à étudier 

leur impact sur la compatibilité avec des thermoplastiques, plus particulièrement avec le 

polycarbonate (PC) et le polyétherimide (PI). Les CLPT utilisés dans cette étude ont Cté 

le Vectra ~ 9 5 0 ~ ~  (V) et le ~hodopol" (RP). 

Pour atteindre notre objectif, nous avons utilise les techniques d'analyse suivantes: la 

chromatographie en phase inverse (IGC) et la mesure d'angle de contact statique (CA), 

dans une large gamme de température de part et d'autre de la température de transition 

vitreuse de chaque polymère (Table 4.1). Les gaz sondes utilisés dans I'IGC ont été du n- 

hexaw juqu'au n-nonane, qui sont domines par des forces de dispersion. Les gaz sondes 



de type acide-base ont été le diéthyl éther (DEE) et le tetrahydrofirane (THF) (tous les 

deux avec un caractère basique) ainsi que, l'dthyl acétate (EA) et le chloroforme (CL) 

(avec un caractère acide) et l'acétone (avec caractère amphotérique). II est important de 

souligner que les gaz sondes ont été injectés à dilution infinie avec un débit d9h61ium (gaz 

porteur) entre 10 et 30 mWmh. En ce qui concerne les mesures du CA, celles-ci ont et6 

faites à 20°C dans un goniomètre sur des plaques de polymères faites par moulage par 

compression a une température de 10°C supérieure à leur température de fusion 

respective. Pour le polycarbonate celle-ci &ait de 270°C. Ensuite, les plaques ont et& 

conditionées aux mêmes températures utilisées p u r  I'IGC. Les liquides utilisés ont dté le 

n-dodécane, le fornamide, le glycerol, le glycol, le tricrésol phosphate et l'eau. 

A partir des données obtenues par IGC. nous avons été en mesure d'évaluer, dans un 

premier temps, la contribution de la composante de dispersion à l'énergie de surface du 

solide (polymère), 4, , pour ensuite déterminer la contribution acide-base à l'énergie libre 

d'adsorption. d e b ,  pour chaque gaz sonde de caractère acide ou basique. Comme nous 

avons fait des tests à plusieurs températures, nous avons pu évaluer la contribution acide- 

base à I'entdphie d'adsorption, &. à l'aide du graphique A@/T vernis l/T. 

Finalement, avec tous ces renseignements nous avons évalué les constantes d'interaction 

acide (K.) et basique (Kb) pour chaque polymkre d'aprh les developpements thdoriques 

de Panzer et Schreiber (1992), Saint-Flour et Papier (1983), et Schultz et col. (1987). 

Ainsi nous avons marqué que la réponse des gaz sondes ailcanes est &ès lindaire 

imlépendernment des polyméres et températures considérées, ce qui c o n f i e  la précision 

de la mesure de la contribution de la composante de dispersion il l'hergie de d a c e  du 

solide. En même temps, les réponses aux gaz sonde acides ou basiques ont tomôé en 

haute de la ligne des alkanes. Ce comportement indique que 1 s  CLPT ont des 

interactions très faibles et ont un caractère presque amphotérique. 

La dtipendance de 4, sur la température du test a été illustrée dans la Figure 4.2 pour le 

cas particulier du Vectm. Pour des températures infërieures à la transition vitreuse, T, 



nos résultats sont semblables à ceux reporté p Panzer et Schreiber (1993). Pour des 

températures se rapprochant au Tg, nous avons été en mesure d'observer différents 

changements àe pente de la courbe fr -vs- T, que nous avons lies à des températures de 

transition de phase dans le polymère en question. Le premier changement de pente a été 

attribue à la température de transition vitreuse, entre 108°C et 1 10°C ( Tg obtenu par 

calorimétrie différentielle au balayage @SC) &ait de 106OC). Un deuxième changement 

de pente fut observé à 160°C, et nous n'avons pu l'attribuer à aucun phenornene cornu. 

Un troisike changement localisé à 190°C a été associé à l'orientation de la phase 

ndmatique, alors qu'un quatrième changement de pente à 240°C correspond au début de 

la fusion des cristaux d'acide 4-hydroxibenzoïque présents dans la structure du Vectra, ce 

qui confirme les résultats reportés par Blizard et col. (1990) et par Chapleau et col. 

( 1992). 

Quant aux interactions de surface acide-base dans les CLPT's. nous avons trouvés 

qu'elles sont IimitCes par la tempérahue. Le volume de rétention du gaz sonde au 

caractère acide, basique ou amphotérique diminue drastiquement avec l'augmentation de 

la température du test. Par conséquent, nous avons conclu que les forces acide-base sont 

sensibles à la température. Ces forces sont perturbées par I'dnergie cinétique des chaînes 

du polymère et, éventuellement, le temps de résidence des molécules du gaz sonde dans 

la colonne devient insufisant pour qu'elles soient adsorbées par les sites actifs à la 

surface du polymtre. Ce même type de raisonnement s'applique dans l'interprétation de 

la variation des constantes d'interaction acide (Ka) et basique (Kb) en fonction de 

l'augmentation de la température. Dans le cas de Vectra, nous avons obtenu des valeurs 

de K, et Kg très ~MiIaires, conférant au matériau un caractère amphotérique. Avec 

I'augmentaîion de la température, les valeurs de ces constantes diminuaient d'une façon 

telle que mus prévoyons des forces acide-base négligeables dans l'intervalle de 

température entre 3 10°C et 320°C. Quant au Rhodopol, celui-ci a un caractère légèrement 

acide et les forces acide-base deviennent négligeables à environ 360°C. 



Les résultats obtenus à partir de la mesure de l'angle de contact ont été extrapolés à des 

températures supérieures à 260°C (on rappelle que les plaques de polymère ont été 

conditio~ées à la température du test et refroidies dans l'azote liquide pour garder la 

structure ddveloppée dans le polymère et que l'angle de contact a été mesuré à la 

temphture de la pièce). Les contributions des composantes dispersives (9,) et non- 

dispersives (Jd,) à l'énergie de surface ont été évaluées en utilisant la moyenne 

harmonique (Wu, 1992). Pour le Vectra, les résultats de f i  en fonction de la température 

de test suivent le même comportement que celui observé par IGC. Par contre, à des 

températures inférieures à Tg, les molécules du polymère deviennent substantiellement 

polaires, car leur orientation est dans la volume du polymère. Puis, de 100°C jusqu'à 

150°C, Jd, augmente considdrablement suite à l'augmentation de la mobilité des chaînes, 

ce qui conduit à î'accumulation des molécules polaires à la surface du polymère. La 

valeur de Jddevieat ndgligeable A partir d'envuon 350°C, alors que les forces dispenives 

sont les seules actives la sudbce du polymère. 

Finalement, nous avons pu deteminer qu'à hautes températures les interactions acide- 

base des CLPT's sont très faibles et que les forces dispersives sont prtidominantes a leur 

d a c e .  Nous avons étendu l'application de cette hypothèse aux caractéristiques de 

l'interface de mélanges CLPT/themoplastique pour les forces dispersives devraient 

dominer et résulter en une augmentation de la compatibilité entre les constituants du 

mélange. Des mt5langes Vectra/polyC8TbOnate et Vectra/polyétherimide ont été préparés à 

280°C et à 320°C à difErentes compositions (5, 10, 15 et 20% en poids du Vectra). Les 

mdlanges faits a 280°C ont une morphologie qui corresponde dans tous les cas il des 

mdlanges incompatibles. Par contre, la morphologie des m&mges préparés a 320°C 

laisse prévoir une Idgère augmentation de la compatibilité dans les mélanges. 

Les conclusions auxqelles nous sommes arrivés suite à ce travail sont que les 

composantes de l'énergie de d h c e  (contriiutions dispersives et nondispenives) 

dépendent fortement de la température a que les interactions acide-base deviement 



négligeables B des températures entre 300°C et 320°C, dû à la domination des forces 

dispersives dans cet intervalle de température. Ce dernier point demeure valable tant que 

les molécules polaires sont fortement orientées vers la volume du polymère. En ce qui 

concerne les mélanges, leur morphologie subit de forts changements ddpendant de la 

température de pdparation du mélange, ce qui affecte directement la compatibilité entre 

les composantes du mélange. Nous vemns dans le chapitre suivant les conséquences de 

ces effets sur les propriétés morphologiques et mécaniques des mélanges. 
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Inverse gas chromatographie measurements have sbown that the surfaces of thennotropic 

liquid crystal polymers, (TLCP), are capable of mainly dispersion force (LN) 

interactions, with only s l ight contributions h m  non-dispersion (acid-base) forces. 

Structural moieties capable of nondispersive interactions are primarily oriented hto the 

TLCP bu*, perhaps accounting for the self-assembly effects in these polymen. 

Moreover, non-dispersive surface forces were found to be thermolabile, so that above 

characteristic temperatures oniy L W  forces remain. Blends of TLCP with polycarbonate 

and polyetherimide host. prepaicd below the characteristic temperatures displayed 

morphology typical of immiscibk blends. When prepared at 320'~. and quenched &om 

temperatures above the pertinent characteristic value, electron micrographs showed 

evidence of adhesion at rnatrix/TLCP contacts, simulating the behavior of more miscible 

sy stems. 

4 3  INTRODUCTION 

The wide interest in thermotropic liquid crystal polymers (TLCP) (NRCR, 1990) is due, 

in substantial part, to their ability to improve the processability of thennoplastic matrix 

polyrners and, in some instances, to improve certain mechanical pmperties of the 

solidified blends. The improvement in processability bas been reported in many 

occasions (Baird et Ramanathan, 1989; Turek et col., 1995; Turek et Simon, 1993; Idem 

(b), 1993; Yi et Zhao, 19%). It is the result of viscosity decreases, notably at high 

shearhg rates, when TLCP is added to host polymers, typicdly in the range h m  5-30 

weight %. This behavior is a characteristic of immiscible polymer systems (Dutta et col., 

1990; O'Do~ell, 1995; Yi et Zhao, 1996). The inherent immiscibility of 

TLCP/thermoplastic blends suggests the existence of weak interfaces, a factor that 

fiequently compmmises the ultimate usefiillness of this class of material by making the 

mechanid pmperties strongly dependent on details of processing conditions (Dutta et 



col., 1990; Yi et Zhao, 1996). The situation also draws attention to the need for 

understanding the surface properties of TLCP and chus their behavior at interfaces and 

interphases with host polyrnea. 

In an earlier publication h m  this laboratory (Panzer et Schreiber, 1993), we have 

applied the method of inverse gas chromatogfapby (IGC) to show that the specifically 

interacting moieties of TLCP polymen tend to be oriented into the buk of the polymer, 

leaviag the surfaces able to interact largely dvough weaker dispersion forces. This may 

account at Ieast of partly for the sensitivity of properties to details of processing 

conditions, since these will detemine the degree of success in overcoming the self- 

assembly tendencies of the TLCP and, thus, its ability to disperse effectively in the ma& 

medium. The present work elaborates on the theme. Surface characteristics have been 

determined for specified TLC P and high melting point (engineering) thennoplastics by 

IGC and by static contact angle methods. The resulting data for surface energies and 

speci fic (acid-base) interaction potentials have been obtahed over a wide temperature 

range, extending into that nomally associateci with processing. An attempt is made to 

relate these physico-chemical aspects of surface and interface behavior with the 

morphology of blends where polycarbonate and polyetherimide are the hosts. 

4.4 MATERIALS AND METHODS 

The TLCP used in major portions of this work was Vectra A950TY (V), supplied by 

Hoechst-Celanese Corp. This is a random copolyester of Chydroxybemic acid and 6- 

hyhxy-2-naphtoic acid. in certain cases a second iZCP , RhodopoP was us& tbis 

crystaliine polyester copolymer was supplied by Rhone Poulenc Corp and cded W. 

Engineering thennoplastics used as polymer hosts were a bisphenol A polycarbonate 

(Lexany (PC), and a polyetherirnide (ültemm 1000) (PI), both h m  the General 

Electric Co. DBerential scannhg calorimetry, ushg a DuPont thermal analyser and a 



ramp of 10°C/min, yielded the following values for glas transition and mehing 

temperatures 

vectra (v) 

Rhonc Poulenc (RP) 

Polycarbonate (PC) 

Polyetherimik (Pi)  

The polymers were studied individually and as blends in wich PC and PI were the hosts 

and TLCP was present at 5, 10 and 20 weight %. Prior to blending, ail materials were 

dried and devolatilized under vacuum at 1 10°C for 8 h. A Brabender Plasticorder was 

used for blend preparation; the mixing chamber was controlled at temperatures in the 280 

- 320°C range, the rotor speed was 60 rev min-' and mixing was continued for 4 min. 

Blends were transfemd immediately to liquid nitmgen and specirnens were fractureci 

cryogenically for morphology analyses. These were based on scanning electron 

microscopy (SEM) involvhg a JEOL JSM 280 apparatus, at an acceleration voltage of 15 

kV. Sample d a c e s  were overcoated by a sputtered gold layer. 

Corninution of TLCP polyrners twk place at the liquid nitrogea tempenm. The 

particles (3.2 g of V and 6.5 g of RP) were packed directly in previously degreaseâ, 

washed and dned stainless steel cohunns 0.6 cm in diameter and about 0.5 m in iength. 

PC and PI were deposited onto Chromosorb G (AWDMCS treated, 60180 mesh) support 

h m  chloroform solutions. Standard assay procedures (Lloyd et col., 1989) showed that 

the supported PC and PI rcprrsented 6-7 % of the total mas. 



Chromatographie measumnents were made with a Varian 3 4 0  chromatograph, equipped 

with both hot wire and hydmgen flme detectoa. Dispersion forces probes were the 

linear alkanes h m  n-hexane to n-nonane. Probes able to interact through acid-base 

forces were selected accordiag to the classifcation of Gutmann (Gutmann, 1978). 

Diethyl ether (DEE) and tetmhydrofuraii (TiW) were the basic (donor) probes, the acidic 

(acceptor) probes were ethyl acetate (EA) and chlorofonn (CL), while acetone (A) was 

chosen for its arnphiphatic properties. All vapors were injected at "infmite" dilution. The 

camer gas was helium, at flow rates in the interval 10-30 mllmin. Reported values of the 

retention volume are averages of at least 3 separate runs, with a reproducibility better 

than *3%. IGC data were collected over broad temperature ranges allowing for 

significant overlap, as specified in Table 4.1. Prior to making measurements, the various 

columns were conditioned in the apparatus under a helium flow at the maximum 

temperature applying to each of the solids. 

Tabk 4.1: Tempetatute range used in IGC measurements, 

Matcrial Temperanire range (OC) 

4 e 4 m 2  Contact angles (CA) 

CA measurements w m  made with a Rame-Hart goniorneter at 20°C. Polymer d a c e  

samples for these analyses were obtained by compression molding previously diied 



powders (10 h, I 10°C under vacuum) into sheets, at a temperature 10" above the relevant 

Tm. Molded specimeus were quenched immediately in cold water. Surfaces were cleaned 

with acetone and isopropaaol and again vacuum cûied. The standard series of wetting 

liquids (n-dodecane, f o m d d e ,  glycerol, glycol, tricresol phosphate, and water) was 

used for CA determinations. The procedure elabratecl earlier (Kloubek et Schreiber, 

1993) to rninimize the possible effects on contact angles of poIymerdfluid interactions 

was applied to obtain the reference contact angle at zero contact tirne. 

4.5 RESULTS AND DISCUSSION 

i. The IGC data have been used to calculate the dispersive contribution to surface fke 

energy, (fi3, of the stationary phase, and its acid and base interaction constants, & and 

Ks. The equations required for these purposes have k e n  hlly discussed in recent 

publication (Panzer et Schreiber, 1992; Saint-Flour et Papirer, 1983; Schultz et col., 

1987). The surface energy parameter was calculated h m  the equation 

when Y,, is the net retention volume, N is the Avogadro number, a is the cmssectional 

area of the adsorbed probe molecule, f l  is the dispertion component of the probe's 

surface energy in the liquid state, C is an integration constant and RT have their usual 

meaning. The convention htroduced by Schultz et col., (1987) to evaluate a was applied 

in this case. Qurrton (4.1) calis for linearïty in a plot of its lefk hand side a g a h  the 

product a. (y/91n when only dispersion-force vapors (here the n-alkanes) are involved. 

Depending on the solid's capacity for interaction through electron donoracceptor 

mechanisms, the relevant acidic and basic probes wül be more or less distant h m  the 

reference line. That distance cm be equated to the acid-base contriaution to the free 



energy of adsorption of the relevant probe, A G O ~  (Panzer et Schreiber, 1992; Schultz et 

col., 1987). Since IGC data have ben obtained over a specinc temperature range, it 

follows that the adsorption enthalpy @ is accessible b m  a plot of AG% vs. l/T. 

Gutmam's tabulation (Gutmann, 1978) provides the characteristic electron acceptor and 

donor numben, AN and DN, of the volatile phases. We now follow the development 

detailed by Panzer and Schreiber (1992); Saint-Flour and Papim (1983); Schultz et col. 

(1987), and introduce the acid and base interaction constants for the stationary phase, Ka 

and Kb respectively, through 

In this expression AN* is a corrected value of Gutmann's AN, as proposed by Riddle and 

Fowkes (1990). Equation (4.2) provides access to the polymer's acidhase interaction 

constants. 

The applicability of eqwtion (4.1) to present data is illustred in Figure 4.1 by the results 

for RP at 1 lO0C. The figure is fuily representative of other relationships generated in the 

present study. The linearity defmed by the dispersion probes is excellent, allowing the 

surface energy parameter to be determined with good accuracy and pcecision. Both for V 

and RP, the acidic and basic probes fa11 sligbtly off the alkane ceference line, indicating 

the TLCP to be very weakly interactive and amphipatic. The available, detailcd set of 

results for V allows for the representation of the polymer # as a fiuition of temperature. 

This is shown in Fipre 4.2. The relationship is very cornplex, showing several transition 

temperatutes. At temperatures below T, our suffie energy values, in the vicinity of 40 

d / m 2  are in very good agreement with earlier, independently obtained results (Panzer et 

Schreiber, 1993). The break h m  linearity in the 108-1 10°C range is attributed to the 

principal glas transition, in close agreement with the DSC determination of 106°C. 

Above the principal Tg are discerned additional ûansitions. A relatively miwr one near 

16û°C is of unbiown origin. The major ones at about 19û°C may be associateà widr 



phase orientation. The 230°C signal appears to relate to the ability of this polymer to 

crystiillize h m  supercwled melts, as reported by Blizard et col. (1 990) and by Chapleau 

et col. (1992). These worken found the resulting crystak to melt in the 230-240°C 

range. well below the principal melting temperature and in good agreement with the 

present result. 

Figure 4.1 : iGC data for RP polymer at 1 1 0°C. 



Fiin 4.2: Sbowing the temperature variation of dispersive d a c e  energy 
for Vectra (TLCP). 

The potential for acidhase interaction of TLCP surface is limited, as suggested by the 

results of Figure 4.1. That potential is fbrthet duced  at higher temperatwes, as shown in 

Figure 4.3 for Vectra. Here, the retention volumens of acidic, basic and amphipatic 

probes is show to decrease significantly as the temperature rises h m  60 to 260°C. The 

implied possibility that acidhase forces may be thennolabile was raised in an earlier 

publication (Panzer et Schreikr, 1993). It seems reasonabk that short range interaction 

forces would be perturûed by an increase in the kinetic energy of polymer chahs, 

eventually leading to the situation where the residence time of a volatile probe on the 

mobile polymer site was insufficient to qualify as an adsorption event. Limiting 



temperatures for the persistence of acidbase effects would Vary with the number and 

energy of interaction sites, and with the inhemt magnitude of specific interaction for any 

donor/acceptor pair. 

F i i re  4.3: The temperature variation of retention volumes for polar probes 
interacting with the Vectra surface. 

The above arguments are elaborated in tems of the polymer Ka and Kb constants. These 

have betn calculated with etpuaïion 4.2 for intervals of 30°C, and plotted against 

temperature in Figwes 4.4 and 4.5 for V and RP, respectively. The amphipatic côaracter 

of V is evident in that Ka and Ks values are essentially equivalent. Both parameters 

decrease with rising temperature, intercephg the abscissa near 36û°C, at what is temed 



a critical temperature Tc- Allowing for an experimental uncertahty of about 0.05 in Ka 

and Kb> however, indicated that the contributions to interactions arising h m  acid/base 

forces will, in the case of Vectra, become negligible above about 3 10-320°C. The case of 

RP is very shilar. This TLCP is also weakly interactive, with a slight pievalence of 

acidic interactions, indicated by the consistently higher Ka values. In this case, acidhase 

interactions should become negligible above the 7'' of about 3ûû°C. 

ii. The CA data provide support for the contentions made above. While the detemination 

of contact angles is lirnited to the ambient temperature, sampk surfaces can be 

conditioned at higher temperatures so as to simulate the IGC procedure. This has been 

done by exposing TLCP samples prepared for CA analysis to temperatures extending to 

260°C. The exposure tod< place in air ovens, and was followed immediately by a liquid 

Figure 4.4: Temperature depenâmcc of acid and base interaction panmeters for 
Vectta (TLCP), sbowing the thermolability of the acid-base interaction potentiai. 



nitmgen quench. in this way we intended to immobilize the potymer in the state attained 

at the conditioning temperature. The sample cleaning and drying procedutes, already 

desrnid, were used and the thennally-conditioned surfaces were then used for CA 

-sis. Through use of the barmoaic mean convention (Wu, 1982), botb the dispersive 

and nondispersive compents  of the surface energy could be obtained. The result for V 

is shown in Figure 4.6. The fi follows a pattern rougbly analogous to that shown by the 

IGC results, although the actual values are signifcantly lower than those obtained by the 

chromatographie method. This may be rationalized (Mukhopadhyay et Schreiber, 1993; 

Wesson et Allred, 1989) as showing that the Vectra sudace has a broad distribution of 

dispersion site energies, the most energetic ones king sensed preferentially by the smdl 

number of rnolecular probes involved in IGC. The massive &op used in CA work would 

report on an average site energy for the entire surface. Arguably, with rishg temperature 

the discrepancy between IGC and CA results should dirninish, thereby accounting for the 

Figme 45: Tempemue depcndencc of acid and base i n t e d o n  parameters for 
RP (TLCP)* sbowing the tbermolability of the acid-base interaction potential. 



evident differences in the slopes of Figures 4.2 and 4.6. The Tg "break" near 100°C is 

again evident, as is the crystallization effect in the vicinity of 200°C. 

The behavior of fid is of particulat interest. Below Tg the value (6-7 d m 2 )  seems low 

for a polyrnei whose structure includes groups of substantial polar@. The ieason may lie 

in the preferential orientation of the polar moieties into the bulk of the polymer. indeed, it 

may be this strong orientational tendency of the TLCP that leads to the self-assernbly 

characteristics of the polymer. This argument is supported strongly by the large increase 

in as the glas transition interval is traverseci. The increased chah mobility may lead 

to p a t e r  accumulation of polar moieties Ui the surface region of the TLCP. The inmase 

to about 15 dlm'  rnay then be taken as a meanire of the difference in composition 

between swface and bulk regions of the polper. The preferential 

Figure 4.6: Apparent tem- variation of ciispctsivc and non-dispersive 
d a c e  fiee enetgies for Vectra (TLCP), determined h m  contact angle h 



orientation of the higher energy, polar moieties into the polymer bulk may be assumed to 

originate with the thermodynamic demands for sudace energy minimization. This 

demand is increasingly met as the conditioning temperature rises above 150°C, with polar 

groups now strongly oriented into the polyrner bulk, leading to a marked decrease in the 

measured $! Assurning the established trend in this relation to continue, the abscissa 

would be cut at a Tc value not greatly different fiom that defined for the TLCP by the 

acid-base interaction parameten in Figure 4.4, again indicating that only dispersion 

forces remain active at the polyrner surface. 

iii. Various factors, such as large differences between the viscosities of constituent 

polymers, contribute to the limited miscibility displayed in many TLCP-themioplastic 

blends. The present work raises the possibility that the immiscibility attributed to such 

blends is due, at least in part, to the inability of the self-assembled TLCP to exert 

adequate specific interactions at interfaces with polar poiymen of the PC and PI type. 

However, if the acid-base interaction potential weakens at high temperatures, as 

suggested, then at temperatures above the critical for the penistence of acid-base 

fiuictiodities, longer range dispersion forces should be predominant at interfaces of a 

TLCP/thermoplastic pair. These should be much favorable for the establishment of 

miscibility, particularly if the host pol ymer also is above its characteristic temperature for 

the cessation of acid-base interactions. In the case of Vectra, then, blends with PC and PI 

should be immiscible when prepared below about 300°C, but should appear to be 

increasingly miscible if prepared at 320°C, and quenched rapidly 60m temperature 2 

320°C. SEM analyses of blends prepared at 280°C and 320°C may be called upon to 

judge the issue. 

Show in Figure 4.7 are resuits for blends of PW at 15 weight % of the TLCP. There is 

little evïdence of interconnection between host and TLCP in Figure 4.7 (a), relating to 

the blend made at 280°C. The blend prepared at 320°C, however, has a distinct 



Figure 4.7: SEM of PWectra b l e d  (15 wt % TLCP) prepared at 
a) 280°C and b) 320°C. 



F@W 4.8: SEM of PCRP b l d  (20 wt % TLCP) prepared at 
a) 280°C and b) 32OOC. 



morphology, with significant evidence for matridaciditive bridging, as seen in Figure 4.7 

(b). The situation in PC blends is Mly malogous, as illustrated in Figures 4.8 (a) and 4.8 

(b). These show the morphology of PC/RP blends at 20 weight % of the W. As 

before, the 280°C blend [Figure 4.8 (a)] has the typical structure of an imrniscible 

system. in contrast, the connectivity between TLCP and matrix shown in Figure 4.8 (b) 

for the blend made at 320°C is consistent with much increased component miscibility. 

These findings are anaiogous and in agreement with those reported by Kim et Denn 

(1992) and Tang et col. (1993). The former emded  blends of polyethylene terephthalate 

and Vectra at temperatures in the 275-285°C range, and found no SEM evidence for 

bridging between the polymen. However, on annealing at 3 IO0C, substantial conneîtivity 

between the polymer phase was established. DSC and NMR (Tang et col., 1993) data 

also suggested an enhancement of miscibility in the course of annealing at the elevated 

temperature. Of course, it follows that the rniscibility of blends prepared at 320°C is 

unstable, and at temperatures sig~ficantly lower than about 310°C, a reversion to the 

phase- separated morphology should take place. At room temperature, well below the 7"'' 
of the polymen, the revenion would be very slow. Additional information is king 

gathered on the reality of the imiscibility/miscibility transition, on the thermolability of 

the acidibase fuactionality in TLCP's, and on consequences of these phenornena in 

properties of polymer blends and composites. 

4.6 CONCLUSION 

IGC and contact angle data indicaie that in TLCP's here represented by Vectra and a 

Rhone-Poulenc polymer, substantial differences in composition exist between 

polymer sruface and bulk; 

Strong tendency has been show for polar moieties in TLCP to be oriented into the 

polymer bu& possibly accounting, in part, for the self-sssembly characteristics of 

these polymers; 



The polar, or acide-base interaction potential of the present TLCP is thermolabile, and 

appears effectively to disappear above about 300°C at 320°C; 

Blends of the TLCP with polycarbonate and a polyetherimide display very different 

morphologies when prepared at temperatures above and below the range associated 

with the elimination of acid-base forces in TLCP. When prepared below that 

temperature interval, the blends appear as typical immiscible mixture. When blended 

at 320°C, there is significant linkage between TLCP and matrix, suggestive of 

incresed miscibility. 

Portion of this work were found by the National Sciences and Engineering Research 

Council, Canada- Gabriela Tovar benefitted fiom a gant issued by the DGAPA, WAM, 

México. We are glad to acknowledgment usefid discussions with Dr. Eugenio Amendola, 

of the University of Naples, Italy. 
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5.1 RÉSUM~ DE L'ARTICLE 

Par rapport aux hypothèses énoncdes dans l'article précédent, nous avons déterminé que 

pour être en mesure de les vérifier, il &ait nécessaire d'entreprendre une étude basée sur 

les propriétés des mélanges entre un cristaux liquide polymére thennotrope (CLPT) et un 

thermoplastique. Ces melanges doivent être malaxés il la fois à basses et hautes 

tempt5ratures pour être en mesure d'induire la compatibilité entre les composants 

polyméres. Ceci est tiré sur les résultats antérieurs gui montrent que les forces de 

dispersion dominent à l'interface du système tant que les forces acide-base deviennent 

ndgligeables à hautes températures. Pour k Vectra, ces forces de dispersion disparaissent 

a des températures d'environ 320°C, dors que dans le cas du Rhodopoi, elles deviement 

négligeables à envùon 360°C. Comme la température du mtlange proposée pour induire 

la compatibilité dans le système RhodopoVthermoplastique était suffisament élevée pour 

dégrader thmiquement ces matériau, nous avons choisi le système 

Vectra/jmlycarbonate, qui est plus résistant. Dans ce système polym&re, la réaction 

d'échange esteretet, dite de tninsestétification (TE), est favorisée h haute température 

de malaxage (Devaux et col., 1982). 



La présence de molécules d'eau dans les composants induit la TE, elle aussi. Ainsi, nous 

avons procédé dans un premier temps à la ddtemination de l'effet du contenu d'eau dans 

les composants polym&res sur le degré de TE. Ce degré de TE a été ddtenniné en fonction 

du temps de séchage des composants, avant leur fusion à 280°C et à 320°C; au moyen de 

la spectroscopie infrarouge. Ainsi, nous avons observé que le polycarbonate était la 

composants la plus sensible aux conditions de séchage et de préparation du mélange. En 

effet, le degré de TE pour le PC à 280°C était de 2.6 %, tandis qu'a 320°C il chutait a 1.5 

%. En augmentant le temps de séchage de 12 h 36 h. nous avons mesure une diminution 

du degré de TE liée à une réduction considthble du contenu d'eau dans le PC. Quant au 

Vectra, nous avons déterminé qu'il y a aussi réaction de transestérification. 

Nous avons ensuite procédé au mélange dans un chambre Brabender a 60 rev/min. après 

un temps de séchage des matériaux de 36 h, pour des températures de 280°C et de 

320°C. ainsi que des durées de malaxage de 5 min et de 15 min, respectivement. Le 

contenu de Vectra dans les mélanges a été de 5, 10, 12, 15 et 20 % en poids. Nous avons 

observé en première instance que le degré de TE augmente avec la concentration de 

Vectra dans le mélange et aussi que la TE est favorisée à haute température et par de 

longues durées de préparation du mélange (Figure 5.3). Ainsi, on suprime la présence 

d'un copolymere produit durant la mise en mélange (Figure 5.4). Ce copolymere à 

l'interface du système Vecsa/polycatbonate peut induire une compatibilité du mélange. 

Pour le vérifier, nous avons eu recours à l'analyse de clichds obtenues par microscopie 

électronique à balayage. Des échantillons de mélanges ont étC hcnirés dans l'azote 

liquide et leur surface recouverte par un couche d'or et de palladium. La morphologie 

observée sur les micrographies (Figure 5.5) correspond à un melange compatibilisé. Le 

diamètre des gouttelettes de la phase dispersée (Vectra) diminue fortement, de 2.9 pm à 

0.53 pm, lorsque les températures de préparation du mélange passent de 280°C à 320°C, 

respectivement. Ainsi, l'augmentation de la durée de préparation du mélange a eu un 

léger effect sur le diamètre de ces gouttelettes a 320°C. Ces résultats supportent les 

hypothèses énoncées daas notre précédente étude concemaot les interactions acide-base 



des CLPT et des thermoplastiques. À des tempérahues d'environ 320°C' les interactions 

acide-base. initialement présentes dans le Vecîra et le PC. devenaient soudainement 

négligeables face aux interactions de dispersion, ces dernières dominant à l'interface du 

mélange. 

Avec la diminution de la taille des goutellettes de la phase dispersée dans le mélange, 

accompagnées d'une augmentation de l'aire interfaciale, nous avons été en mesure de 

faire un lien entre les propriétés mécaniques du mélange PCNA et leur degré de 

transestérification. Ainsi, nous avons fait des mesures du module de tension, de 

l'élongation à la rupture et de la résistance à l'impact (Izod). Nous avons observé que le 

module de tension augmente pour les mélanges preparés à haute température, où le degré 

de TE est fortement favorisée, dépendant aussi de la durée de préparation du mélange. La 

température de préparation du mélange a, elle aussi, un effect prononcé sur l'élongation à 

la rupture. Les mélanges préparés à 280°C ont perdu leur ductibilité en comparaison de 

ceux préparés à 320°C, indiquant qu'il y a un autre phénomène honnis la TE, qui affecte 

l'interface du mélange. Ainsi, nous avons analysé la morphologie de la surîace des 

dchantillons. Pour les mélanges préparés a 280°C, nous avons observé que la fracture de 

la surface suit la phase continue, ce comportement est dû à la concentration de Vectra 

dans le mélange on observe une diminution dans l'élongation à la rupture suite aux 

faibles liens à l'interface entre le polycarbonate et le Vectra. Dans le cas des mélanges 

préparés à 320°C, l'élongation à la rupture augmente de 30 % par rapport au 

polycarbonate, pour de mêmes conditions de préparation du mélange, ce qui s'explique 

par la diminution de taille des domaines de la phase dispersée suite à la réaction de 

transestérification qui a lieu à l'interface du mélange. Les données de la résistance à 

l'impact révèlent une am6lioration pour les mélanges faits à 320°C, mais cette 

amélioration est particulièrement sensible à la durée de préparation du mélange. 

Le dernier objectif de cet étude était d'analyser les paramètres d'interaction acide (K.) et 

basique (Kb) en fonction de la concentration de Vectra dans le mélange et de la 



température de malaxage. Les mélanges contenant 10 % en poids de Vectra et préparés A 

320°C avaient des valeurs maximales de Ka et Kb ( K a . 1 2  et Kb=0.5), ce qui témoigne 

de la présence de nouvelles entités chimiques à la surface du mélange, pduites par 

transest~cation résultant à un rehaussement des propriétés de donneur d'électrons à la 

surface du mélange. Les sites de contact localisés à l'interface du PC et du Vectra sont 

saturés avec 10 % en poids de Vectra dans le mélange. À mesure que la concentration de 

Vecira augmente dans le mélange, les valeurs de K. et Kb se rapprochent rapidement de 

celles du Vectra non-mélangk. Pour les mélanges préparés a 280°C, nous n'avons pas 

observé de signes de la présence de produits de  sest té ri fi cation. 

Les conclusions P lesquelles nous sommes arrivés suite à cette étude sont que la réaction 

de üansestérification dépend fortement de la durée de séchage des composants et qu'elle 

a lieu dans le mélange à l'interface du système PCNA, a haute température (320°C). Le 

produit de cette rdaction joue un rôle de compatibilisant dans le mélange, car il entraîne 

une réduction dans la taille des goutellettes de la phase dispersée, menant h une 

amélioration considérable des propriétés mécaniques du mélange. Finalement, les forces 

de dispersion dominent l'interface entre le PC et le Vectra à 320°C et la satmtion de 

cette inteiface a eu lieu avec 10 % en poids de Vectra dans le mélange. 
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Blends of poiycarbonate (PC) and thennotropic liquid crystal polymer VectmA950 

(VA), with up to 20 weight % VA were prepared at temperatures up to 320°C. 

Tramesterification (TE) was found to take place notably at the highest blending 

temperature. At this temperature, it increased linearly with the VA content. TE products, 

located at PCNA interfaces led to reductions in the size of dispersed phase droplets, as 

shown by scanning electmn rnicroscopy. The inference of increased compatibility was 

consistent with improvements in mechanical property parameters of the blends. These 

also showed that r n b g  tirne was a factor in definhg interfacial States. Acid-base 

interaction data gave M e t  evidence of the pmence of the TE products, aotably when 

blending occurred at 320°C, and suggested that about 10 weight % of VA was needed to 

saturate interfaces in blends with PC. The absolute values of acid and base interaction 

constants were found to be very low, c o n f i h g  earlier evidence that near 320°C 

dispersion forces are dominant at PCNA interfaces, contributhg to enhanced 

compatibility in blends prepared at these high temperatwes. 

5 3  INTRODUCTION 

Much of the work performed by Hans-Jorg Jacobasch, to whose memory this paper is 

dedicated, concems phenornena occuiring at polymer surfaces and interfaces. The theme 

is relevant to the present work. It concerns the properties of blends using thennotropic 

liquid crystal polymers (TLCP) as one component. An important potential use for TLCP 

is the in situ reinforcement of composites based on commodity or engineering polymen. 

The properties developed in such systems depend critically on the miscibility of the 

matrix with the reinforcing TLCP, and on the orientation of the reinforcing moiety. While 

the latter stipulation is generally controllable tbrough appmpriately designed processing 

steps, coping with the miscibüity pmblem calls for more complex measures. One of these 

is the use of poiymeric ''compah'biiizing" agents @utta et col., 1996; Lee et col., 1992; 



Legros et col., 1994; Seo et col.. 1995); when the materials involved are polyesters, ester- 

ester interchange (transesterifkation, here coded TE) is another feasible appmach (Wei et 

Ho, 1997). TE reactions are favored at the high temperatures typical of polymer 

processing, and by theu nature affect primady the matrixmCP intedace. The effects of 

TE reactions are a subject to inquiry in the present paper. 

The materials investigated were blends of bisphenol-A polycarbonate (PC) and the TLCP 

Vectram A-950 (VA). Similar blends have been studied in recent years (Dutta et col., 

1996; Kim et Burns, 1990; Pollock et col., 1994; Wang et col., 1990; Wang et col., 

1990b). Studies focusing on TE (Godard et col., 1986) have quantified the effect by FTIR 

and NMR analyses. Kwon et Chung (1995) have varied the flexible spacer length in the 

TLCP chah and established its effect on blends with PC. Their work has show that an 

increase in the length of the flexible spacer had beneficiai effects on the interfacial 

adhesîon; at least a part of the benefit was attriiuted to the ability of longer spacea to 

favor TE interchanges. The use of block copolymer compatibilizen, as in the work of Lee 

et DiBenedetto (1992), not only increased component miscibility but also appeared to 

enhance TE reactions. Finally, mixing conditions have been identified (Abis et col., 

1994; Wei et Su, 1996) as significant variables in the TE exchange reaction. In the present 

work. we have investigated the effects of blending conditions on the ester-ester 

interchange. Morphological and mechanical pmperties of the blends have been evaluated 

at varying degrees of TE and, fmally, an anwipt was made to analyze the results in ternis 

of specific interactions between the matrix polymer and the TLCP. 

5.4 EXPERIMENTAL 

5.4.1 Materiab and srimpk preparatiom 

The ma& polymer was a Lexan PC, purchased h m  General Electric Co. Vectra A-950, 

a 70/30 copolyester of hydroxybenzoic acid and 6-hydroxy-2 naphthoic acid, was 



obtained from Hoechst-Celanese Corp. The cbemical stnicnires of these polymers are 

shown in Figure 5.1. Also shown is the suggested TE mechanism, where A and B are the 

bisphenol-A unit and the carbonate unit in the polycarbonate, and C and D are the 

hydroxybenzoic mit and the 6-hydroxy-2 naphthoic unit in the Vectra, respectively. The 

products of reaction AD and BC are copolymers. The transesterification reaction is direct 

because it is promoted during mixing at high 

Polycarbonuce 

Figmre 5.1: Stnicnac of polycarùonate and TLCP with wggested tfanscstaiftcation proces  



temperatures (Devaux et coi., 1982). Rior to blending, al1 materials were dried in a 

vacuum oven at 1 10°C, for 36 h. Blends of PCNA, coded CA, wen prepared by melt 

mixing in a Brabender Plasticorder at temperatures in the range 280-320°C. The mixing 

speed was 60 rev*min-! and tirnes ranged fiom 5 to 15 min. In al1 cases, a continuous flow 

of dry nitrogen was maintained over the mixing ingredients. Blend compositions are 

expressed on the basis of weight percent of the Vectra component. The following 

illustrates the convention used to describe blend composition and mixing protocol: The 

designation CA 10-5-280 refea to a blend with a Vectra content of 10 weight %, prepared 

by rnVtiag for 5 min at 280°C. 

5.4.2 Morpbology and mechaaical propcrty evaluation 

Blend samples were immersed in liquid nitrogen and f'ractured cryogenically. Fracture 

surfaces were sputter-coated with gold and palladium to prevent electronic charging at the 

surface. Morphological infornation was obtained by scanning electron microscopy 

(SEM). This was done with a Jeol JSM-820 instrument, at an accelerating voitage of 15 

kV. For mechanical property evaluation, blended samples were compression-molded at a 

temperature equal to that used for mixing. Tensile tests were canied out with an Instron 

table mode1 4201, at a crosshead speed of 5 mmrnin-'. Procedure ASTM 256 was 

followed for the impact tests. Mechanical property evaluations ~ported are the averages 

of nim separate tests. 

5.43 Iafrared spcefroseopy 

A Mattson 5000 FTIR spectrometer with a resolution of 4 cm-' was used to document 

chexnical (TE) interactions between the polymers of this research. The procedure involved 

contacting blend samples with dichloromethane for 48 h, then separating soluble and 

insoluble fiactions by ultracentrifiigation. The solubk portion contahed PC ami 

copolymer produced by TE reactions at the PCNA interface. Films were prepared ficm 



this fiaction by evaporation. The insoluble ûaction contained Vectra, which was then 

mixed with KBr at ambieat temperatures to make samples suitable for IR study. 

5.4.4 Inverse gas clromatogrphy (IGC) 

WelCknown IGC rnethods (Gray, 1997; Lloyd et col., 1989) were applied to obtain 

information on specific (acid-base) interactions at contacts between the PC and Vectra 

compoaents. The procedures used were those already described in a preceding publication 

(Tovar et col., 1997). They involve at fm probing the polyrner surfaces with n-alkane 

vapors, thereby identifjing the dispersive interaction between polymer and vapor probe. 

Subsequently, chloroform, and dichlorobenzene were used as acidic probes, 

tetrahydrotùran and diethyl ether as basic vapors and acetone as an arnphipatic probes, to 

define the acid-base interaction potential of the polymers. IGC data were collected in the 

temperature range 40-70°C. 

5.5 RESULTS AND DISCUSSION 

5.5.1 Transesterifmîîon and ih fractional dependewies 

The degree of TE has k e n  found to depend strongly on the moisture content of the blend 

specimens. In tum this relates to the cùying procedures applied to the polymers. Pure PC 

is subject to TE and Figure 5.2 documents the effet for the matrix component. Here the 

% TE is obtained h m  IR spectra using the following expression: 

where S- is the area under the C=O band in the IR spectra of the PC block for 



various combinations of drying and mWng times at either 280°C or 320°C. and SliIc,- 

represents values taken h m  the literature (Pouchet, 1975). 

The transestdcation of PC is dependent on the amount o f  water present. Thus blending 

temperature has a pronomceci effect, the TE percentage dropping fiom about 2.6 % at 

280°C to less than 1.5 % at the higher temperature. Reducing the dryhg tirne from 36 to 

12 h also hcreases TE, consistent with a larger residual water content in the PC. This is 

one of the reasons why the longer exposwe was selected as the reference condition for 

this work. The mVUag t h e  effect is less evident, particularly in samples 

Figure 55: Dependence of tramscstcnncation ceaction in PC on details of drying and rnixing 
piotocob. 



dried and mixed at 320°C. The TE signals obtained h m  the high temperature specimens 

are ascribed to reaction arnong the ester groups of the PC during melt mixhg. since under 

these conditions no residual water was detected, nor was there either IR nor visual 

evidence of thermal degradation. Pure VA did not produce IR evidence of TE events. 

Tuming to the polymer blends, the % TE is obtained again fiom IR spectra, using the 

expression 

where SpC and SvA are C=û band areas in the spectrum for pure PC and VA, in the wave 

number interval 1680 cm" to 1820 cm", Sfi is the peak area in the spectrum for the film 

prepared from a PCNA blend, while S' is the comsponding datum for the unfused 

powder biend. Figure 5.3 gives a clear indication that the degree of TE nses 

monotonically with VA content, at Ieast within the range studied (emr bars are shown in 

this figure as well as in other figures with quantitative results). Unlike the case with pure 

PC, however, TE here is promoted by increasing the temperature and by prolonghg the 

mixiag the .  Evidently the VA acts as a substitute to water in the TE process involving 

PC. The increase in TE at higber temperatures agrees with the conclusions of Deveau and 

coworkers (1 982). 

TE at the PCNA interface may be monitored by IR s i p a l s  as shown in Figure 5.4. This 

compares the signals for pure PC and Vectra with those for PCNA blends with rising VA 

contents. mked for 15 min at 320°C. The peaks at 1740 cm-' and 1763 cm' suggest the 

presence of a copolymer fomml duriag melt mhhg. The PC block stretch ( C 4 )  

accounts for the major peak at 1780 cm-'. The intensity of the absorption bands associated 

with the TE product increases with rising VA content, consistent with the evidence of 

Figwe 5.3. Our hdings are simüar to literatuce reports (Pilati et col., 1985; Wang et col., 

1990; Wang et col., 1990b) for PETlPC systerns. The earlier authors also reportai that 



catalyst residues promoted the ûansesterification of the polyester. The issue was not 

considered in the present work, albeit the commercialîy produced polymea used hem may 

contain trace residues of titanium catalyst. 

Figure SA Variation of tranxstcrjfication in PCNA blends with VA concentration 
unâer identified blending conditions. 
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F i i r e  S.& lnfrsvcd spcctra for (a) pure Vectm, (b) pure PC and (c,d,e) PCNA bleds 
with 5,10, and 20 wt % VA. AU bleds prepad  at 320 O C  and 15 min. 



5.52 Bkad morphology and mcebaiical propertk 

The presence of TE products at interfaces in PCNA blends rnay be expected to cesult in 

enhanced comptibility of the blends. SEM analyses rnay be used to ver@ the point. 

These are given as Figure 5.5. Show are SEM micrographs for CAîO- 1 5-280, CA204 5- 

320, and CA20-5-320. The high VA loading was selected for illustration because the 

dispersed minor phase was more easily discemed. However, analogous results were 

obtained at lower concentrations of the VA component. Although a distribution of droplet 

sizes is evident in each of the examples shown, statistical analyses show that the size of 

dispersed phase droplets decrease nom 2.9 pn to 0.53 pm when gohg fiorn the lower to 

the higher melt temperature. A smaller decrease in droplet size (from 1.25 pm to 0.93 

pn) is observed by extending the rnixing tirne at the higher temperature. The change in 

droplet size may be taken as a qualitative index of interfacial States. Accordingly, the shift 

h m  280°C to 320°C appears to incrase compatibility of PC and VA, while the variation 

due to rnixing time suggests that a minimum expowe tirne to shearing stresses is needed 

to mach an equilibrium in the dispersion of the VA phase. ln our earlier publication 

(Tovar et col., 1997), we had shown that in the interval between 280°C-320°C, both PC 

and VA substantially loose their capabilities for acid-base interaction, resulting in 

blending processes in which long-range dispersion forces at interfaces become dominant. 

Since the predominantly basic (Le. electron donot) characteristics of both PC and VA do 

not favot sûong specific interaction (Panzer a Schreiber, 1992; Tovar et col., 1997), this 

temperature SM? amounted to an enhancement of apparent compatiiility, suggesting that 

the TE process is responsible, at least in part, for the temperaturedependent changes in 

the relative importance of specific (acid-base), and dispersive interactions. 



Figure 5.5: SEM data showhg minor phase dispdon of bIcnds a) CA204 5-280, 
b) CA20- 1 5-320 and c) CA20-5-320. 

The reduction in the size of dispersed phase âropIets and the correspondmg inctea~e in 

the interfacial area raises the possible existence of cordatable changes between the 

mechanical properties of PCNA blmds and the degree of tramesterification. The tende 

modulus, eloagatioa at break and lzod impact data have been useci to test the hypothesis. 

For ease of cornparison, we introduce an inmementai parameter as follows: 



where P represents the relevant property, the subscript b refers to the property of the 

blend and PC to the comsponding one for the matrix polymer. Figwes 5.6. 5.7 and 5.8 

show the variations with % TE of increments in ductility at break, impact resistance and 

modulus, mpectively. 

The presence of VA, and thus of the TE product, inmases the tende modulus, more so at 

the higher blending temperature where TE is favored, and also under longer mking times, 

where equilibrium states of dispersion are more Uely to be attained. The relationship is 

complex, in part, perhaps, because of the differences between the conditions under wich 

mixing and blend testing takes place. Equilibna in dispersion states and interfacial 

interactions relevant to mixing conditions may not correspond to equilibria under ambient 

conditions. The inference is for a reversion toward less favorable interactionldisprxsion 

states at m m  temperatures. The process wodd be slow at temperatures well below the Tg 

of the materials, but may contribute nevertheless to some variation in buik properties. 

Figure 5.6 reports the changes in elongation at break with increasing TE. The effect of 

blending at 280°C and 320°C is pticularly evident hem, although the ovedl changes in 

the elongation property are slight. The loss of ductility in blends prepareà at 280°C 

relative to those prepareâ at 320°C, suggests bat others factors than the degree of TE are 

operative. The changes in the surfiace morphology of the blends are remarkable. For the 

blends prepared at 280°C [Fi- 5. 9 (a) and 5.9 (81, we have obtained a d a c e  where 

the hcture follows the contiauous phase, creaîing a false impression of morphological 

homogeneity. This maka difficult an identification of the dispersed phase. 



Figiirc 5.6: Elongaiion at break of PCNA bleds, relative to control PC; effect of 
blending conditions. 

This effect may be ascribed to the concentration of the minor phase in the blend and to the 

mixing condition. We suggest diat reduced elongation at break for this blends (dom to 

35 % h m  to pure PC) is due to the weakly bonded interface between the PC and VA. 

The droplet size for blends prepared at 320°C and different mixing times [Figures 5.9 (c) 

and 5.9 (41 is reduced h m  0.97 pm to 0.53 p. The reduction, caused by the TE 

reaction at the interface of the polymer system, is reflected in the increase of elongation 

properties of the blend (up 30 % h m  to pure PC). Fi'e 5.9 a h ,  
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Figure 5.7: Lnctcment in impact resistanct in PCNA blcnds relative to control PC; 
e n k t  of blending conditions. 



Figure 5.8: Increment in tende rnodulus in PCNA b l e d  relative to contml PC; 
effect o f  blending conditions. 

indicates that the disperseci phase is more likely to debond in blends prcpared at 280°C 

than in those made at 320°C. Again we suggea that these eff- may be asm'bed, in part 

at least to the temperature dependent change of acid-base interaction parameters reported 

earlier (Mukhopadhyay et Schreiber, 1993; Tovar et col., 1997). Accordingly, at 320°C, 

the predorninance of dispersion forces allows for a closer approach of chah moieties and, 

therefore, a reinforcement of the PCNA intedace, the rein forcement becoming more 

pronounced as the amount of VA Uicreases. On the other hand, at 280°C, an incrase in 

the VA quantity also exacerbates dificulties associated with the net basicity of both VA 

and PC, thereby weakening the intefiace and reducing its ability to withstand shear 

deformation. Finaliy, impact data in Figwe 5.7 follow patterns somewhat similar to those 



producad by the rnomili in Figure 5.8. The higher temperature produces blends with 

enhanced impact mistance, and the property is particularly sensitive to the degree of the 

minor-phase dispersion, as indicated by the dependence on mixing tirne. Mixing t h e  also 

is a major factor in the performance of the blends produced at 280°C. Modulus and 

impact data for the bknd at 280°C and 5 min increase with the concentration of the 

dispersed phase, but their placement in the graphs 

FÎÎm S.% SEM microphotographs for the bleods a) CV 15-5-280, b) CV2û-15-280, 
c) CV 15-5-320 and d) CV2& 1 5-320. 



coordinates dfiers fiom the data collected for other blends. It is cwious, however, that 

the performance of the blends lies between the extremes denoted by the comparaison 

blends produced at 320°C. 

Primary attention was given to the acid-base interaction parameters, K. and Kb, obtaiaed 

fkom IGC data by the procedures already described in our preceding publication (Tovar et 

col., 1997). The pertinent results are shown in Figures 5.10 and 5.1 1. Those in Figure 

5.14 relating to blends produced at 320°C, are particularly noteworthy. While both K. 

and Kg are very small (K. king near the limit of experimentally significant values), as 

expected h m  the evidence reported earlier (Tovar et col., 1997), there is clear deviation 

fiom expectations if the blends were to behave as mechanical mixtures of the pure 

components. In that event, in a plot of K. and 4 versus composition, the Ka and Kb 

values of the blends would fa11 on a straight line joining the values of the pure PC and 

Vectra. The deviations, most evident in the base interaction parameten Kb, is indicative of 

the presence of new chernical entities at the blend surface. These, of course, would be the 

products of the 7E reactions, resulting in an enhancement of the electron donor properties 

of the d a c e .  The IGC data report on conditions at the d a c e s  of the stationary phase. 

The sharp maximum near a VA content of 10 weighco/o therefore suggests that the 

surface-locaiized interfacial contacts between PC and Vectra become saturated at that 

concentration. Further increases in the amount of the TLCP present in the blend shply 

add more of that (umacted) component to the surface region, diluting the contribution of 

IE products and rapidly changing the values of the interaction parameters to those for the 

pure Vectra. The trends in K. are hiiiy analogous. Data for the blends prepared at 280°C, 

shown in Figure 5.11, show no ckar evidence of the presence of TE pmducts. Instead the 

surfhces approximate the behavior expected of non-interacting mechanical mixtures. This 

is surprising, shce ïR and mechanical property data indicate a coutinued, albeit reduced 

importance of E products. 
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Firc 5.10: Composition dependence of acid-base interaction constants for PCNA 
b l e d s  ptcpared at 320°C and 1 5 mia. 

Some reasons may be advanced to account for the apparent discrepancy; f a  since TE is 

l e s  pronounced at this preparation temjxrature, the IGC &ta may not be suficientîy 

sensitive to detect the effect produceci by lesser arnounts of TE products. Furthermore, at 

280°C the blend components temain l e s  compatiile tbaii is the case at 320°C, as 

indicated bth by Kim et Dem (1992) and by Tovar et col., (1997). Greater phase 

separation between rnatrix and Vectra wouid bc the mults and thmfore a funber 

nduction may be postulateci in the quantity of TE products iocalized at the surfaces of 

these bleds. IGC experiments, of course, were conducted at temperatures far below those 

wd for mixiiig and this could accentuate the reversion to incompatibility and an 



92 

attendant possible removal of the ïE pducts h m  the surface region of the blends. 
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Figure 5.11: Composition dependtacc of aicid-base interaction constants for PCNA 
blcnds prrparrd at 28û"C and 15 min. 

5.6 CONCLUSIONS 

The following is concludeci h m  this work: 

TE reactions take place at the interface of PCNA, notably at high (320°C) blending 

temperatures. The ceaction incrases monotonicaîly with the mass of VA in the blend. 

The ZE product acts as a compatiiizer for the PCNA system, produchg srnalier 

miwr phase dompins under sîated mwiig conditions. 



a Dispersive forces appear to dominate at the PCNA interface at elevated temperatUres, 

enhanciog the compatibility of these poiymers. Saturation of the interface by TE 

products is associated with a VA concentration near 10 weight %. 

PCNA blends prepared at 320°C have superior mechmical pmperties than those 

made at 280°C. The Unprovernent is attributed to the compatibilityidomain s k  

considerations stated above. 
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6.1 RÉsUM& DE L'ARTICLE 

Pour faire suite aux conclusions présentées dans le chapitre IV et V à propos de 

l'influence de la réaction de transestérification sur l'amélioration des propriétés 

mécaniques de mélanges CLPT/polycarbonate malaxés à certaines conditions de 

préparation du mélange, nous avons voulu en savoir plus au sujet de la réaction de 

transestérification a l'interface du système polymere Vectra/polycarbonate. Nous avons 

donc procéâ6 A l'dtude du comportement rhéologique de ce mélange afin d'identifier la 

pr6sence de la transestterification il l'interface du systeme, de cerner les effets des 

conditions de mise en mdlange sur cette transest&ification et nir les propriétés 

rhéologiques, ainsi qu'avec la morphologie développée daas le mélange. Puis, nous avons 

appliqud les modèles d'dmulsion de Palierne et de Lee et Park pour étudier le 

comportement rhéologique des mklanges immiscibles. Le modde de Palieme 

(1990,1991) est b& sur la ddformation des gouttelettes de la phase dispersée et la 

recowrance de leur forme sous l'effet de la tension interfiaciaie. Son approche est lirnitk 

a de petites amplitudes, pour lesquelles la phase dispers& n'est pas fortement déformée. 

Le moâèle de Lee et Park (1994) est une généraiisation empirique de ia théorie de h i -  



Ohta (1991), laquelle prédit le comportement rhéologique de fluides texturés. Ce modèle 

considère l'dvolution de la morphologie dans le temps pour des déformations hies. 

Les composants polymeres ont étC séchds pendant 36 h ii 1 lO0C, pour en éliminer le plus 

possible le contenue d'eau, qui affecterait considérablement le degré de 

ûansestérification après la mise en mélange. Ces conditions de séchage ont 6té choisies a 

partir des résuitats pdsentds au chapitre V. 

Des melanges contenant 10 % et 20 % en poids de Vectra ont &té préparés à 280°C 

(mélange-type A) et à 320°C (mélange-type B) à une vitesse d'agitation de 60 rev/min 

durant 15 min. Des mélanges contenant 5, 10 et 20 % en poids de Vectra ont été malaxes 

à 320°C pendant 7 min, refroidis à 280°C et remalaxés à cette dernière température 

durant 5 min (mélange-type C). Dans la première étape du malaxage, tous les résidus 

cristallins d'acide Chydroxybenzoîque (présents dans la phase nématique du Vectra) ont 

été présumdment fondus. Ahsi, la structure moléculaire développée dans le mélange 

durant la premiére étape du malaxage a été immobilisée dans la seconde étape suite à la 

lente recrystallisation [Lin et Winter ( 199 1 )]. Les échantillons pour les tests rhéologiques 

ont été préparés en utilisant le moulage par compression (1 tome) à la même 

température que la mise en mélange (pendant 4 min) avec le mélange à l'état fondu 

obtenu directement de la chambre du Brabeader. Les composants polymères ont et6 

soumis aux mêmes conditions de mise en mélange et de moulage que celles subies par les 

mélanges. 

La morphologie a Ct6 analysée avant et après les tests rhéologiques par microscopie 

dlectronique a balayage. Le diamttre moyen en volume (d. ) et le diamètre moyen en 

nombre (d,,) de la phase disperde ont été ddterminés en applicant la c o d o n  de 

Schwartz-Saltikov [Lavalfée (1990)l. Les mesures rhéologiques ont consiste A étudier la 

stabilité des composants polymères et des mélanges à 1 Hz durant 50 min, et leur 

pmpriétds viscdlastiques héaites en fonction de la fhkpence d'oscillation dans 



l'intervalle de 0.01 à 10 Hz sous une atmosphére d'azote et à des températures de 290°C 

et de 300°C. La réponse à la contrainte a été maintenue à 0.05, pour laquelle tous les 

échantillons se trowaient dans un régime de viscositelasticité linéaire. 

Ainsi, B partir des modules dynamiques obtenus en fonction du temps, nous avons conclu 

que k polycarbonate est stable jusqu'à 2000 s [Figure 6.1 (a)], après quoi G' et G" 

augmentent lentement. Nous avons supposé que cet accroissement des modules était le 

rksultat de dactions entre des groupes ester-ester et d'une possible dtgradation thermique 

des &hantillons, qui peut concurrencer la transestérification. Nous avons observé aussi 

que les modules dynamiques du pol ycarbonate sont fortement affectés par les conditions 

de malaxage. Dans le cas du Vectra, leurs modules sont stables durant toute la durée du 

test, mais éplement affectés par la dégradation durant le malaxage préalable. 

Les modules des mélanges (10/90) VA/PC-A et B a 290°C et 300°C augmentent 

graduellement avec la durée du test, refibtant la favorisation de la transestérification à ses 

températures. Après une période de 2500 s, G" diminue suite a la dégradation du 

mélange, la formation de petites entitées moléculaires durant la réaction de 

transestérification. Les modules élastiques des deux mélanges sont faibles en 

comparaison de l em modules de perte respectifs, à cause de l'effet dominant du 

polycarbonate (peu élastique) en proportion du m&tnge. Pour un contenue de Vectra de 

20 % en poids dans le mélange, nous avons observé une augmentation considérable de 

leur élasticitC, attribude à l'augmentation du degré de traosestérification à l'interface. 

Celui-ci est favorisé par la température de malaxage et par l'augmentation de la d a c e  

de contact entre la matrice et la phase dispersée, ainsi que par la formation de petites 

goutelettes de Vectra durant le malaxage. Les valeurs de diamètre des gouttelettes, d, 

pour les mélanges (20/80) V A K - A  et B après le test rhéologique etaient infiérieures à 

celles obtenues avant le test Ainsi, nous avons obtenue des mélanges ayant une 

morphologie comme celie d6veloppée dans des mdlanges compiiti%Ies grâce la 

ûansestérification, qui génère des copoiymhes blocs entre le Vectra et le polycatbo~te à 



I'interfafe du mélange. Dans le cas du mélange (20180) V A K - B ,  G' et de G" 

augmentent de manière similaire avec le temps, ce qui est caractéristique des matériaux 

de type gel, et s'explique par la formation d'un réseau de liens induite par les réactions de 

ûansestérification interfaciales. Les moddes dynamiques des mélanges de type C 

témoignent de h présence de la réaction de transestt5rification A l'interface du mélange; 

par contre, les effets sont moins prononcés dans les mélanges de type A ou B. Les 

résultats concernant la morphologie, ont montré que la taille fuiale des gouttelettes de la 

phase dispersée augmente de 120 % par rapport ii leur tail le initiale. Cette coalescence est 

favorisde par l'augmentation de la concentration de la phase dispersde et l'augmentation 

de la température du test rhéologique. Dans certains cas, de petites fibres résultant de la 

tmsestérification liant la matrice et la phase dispersée ont été observées. 

L'étude des propriétés viscdlastiques des mélanges a été restreinte aux mélanges où un 

faible degré de transestérification a été identifié à l'interface, affectant peu le 

comportement rhéologique du mélange. 

Le polycarbonate présente un comportement newtonien dans l'intervalle des fiéqueoces 

étudiées. Il se comporte comme un homopolymère linéaire dans la zone terminale et peut 

être décrit par un modele de Maxwell simple avec des temps caracteristiques de 0.0 1 9 s et 

de 0.035 s à des températures de 290°C et de 30°C, rrspectivement. Dans le cas du 

Vectra, sa viscosité complexe ne montre pas de plateau à fmiles Wquences. Les résultats 

de l'influence de la composition du mélange sur G' et G" en fonction de la nCquence 

(Figure 6.7) ont révélé que ces modules augmentent avec le contenu de Vectra dans le 

mélange. A hautes fiQuences (>36 radis), toutes les coinbes de G" se ressemblemt, ce qui 

indique que G" dépend peu de la composition du melange h hautes fiQuences. 

Pour être en mesure d'appliquer les modèles de Palierne et de Lee et Park 1 nos 

mélanges9 nous devions estimer les valeurs de la tension inteifaeide entre le Vecîra et le 

poiycarbonate a la température du test chdologique. Nous avons procédt h leur évaluation 



en extrapolant les contributions polaires et non-polaires B la tension interfiaciale pour 

chaque composant polymère a partir des ~OM&S obtenues par la mesure de l'an& de 

contact (Chapitre IV) aux températures des mesures héologiques. La tension interfaciale 

a été determinée en utilisant l'équation de la moyenne harmonique. Les valeurs de la 

tension interfaciale calculées a 290°C et à 300°C sont 5.4 mN/m et de S.2mN/m, 

respectivement. 

L'effet de la tension interfaciale sur le comportement rhblogique des mtilanges pkdit 

par le modèle de Palieme a étC observe à des fréquences entre 0.03 rad/s et 0.5 rad/s. Le 

modèle de Palieme surestime les valeurs de G' pour tous les m6langes. Pour les 

mélanges contenant 20 % en poids de Vectra, les déviations entre les valeurs théoriques 

et expérimentales de G' sont très larges, en particulier aux basses Mqueaces. Ainsi. nous 

avons estimé que la réaction de transestérification peut affecter considtirablement la 

tension interfafiale du mélange. Nous avons évalué G' à partir du modèle de Palieme en 

utilisant différentes valeurs de tension interfaciale, mais dans aucun cas, l'allure de G' n'a 

étk en accord avec les courbes experimentales, particulièrement à hautes ~ u e n c e s  où la 

dgle du mélange utilisée dans le modèle de Palieme paraît inadéquate pour le mélange 

VNPC. En utilisant le modèle de Lee et Park, nous avons obtenu de bonnes prédictions 

tant pour G'que pour G". La raison principale de la différence dans les préâictions entre 

les deux modèles est que les règles de mélange utilisées dans chacun des modèles sont 

différentes. 

Finalement. nous avons obtenu au moyen du modtle de Lee et Park la meilleure 

reproduction de G'en variant le paramètre dl, lequel a &te évalué en utilisant l'approche 

dhveloppée par Lacmîx a col. (1997). laquelie combine les temps caractéristiques de 

relaxation des gouttelettes du modèle de Palieme et du modele de Lee et Park. La valeur 

de dl domant le meilleur fit est de 0.87, laquelle correspond à une valeur de la tension 

interfaciale (a) de 3.1 mN/m. Cette valeur supporte l'id& que le m h g e  ait Cté 

compatibilisé grâce au copolymere produit lors de la transeStérification B l'interface. Par 



contre, nous n'étions pas en mesure de contrôler cette réaction, pas plus que la 

concentration de copolymère à l'interface. D'autre part, la valeur de G' prédite par le 

modèle de Palieme est sensible au faibles valeurs de a, et les prédictions de G' se 

rapprochent des domees expérimentales, ce qui appuie notre hypothèse sur le rôle du 

copolymère a l'interface. 

Les conclusions auxquelles nous arrivons dans ce chapitre sont que les propriétés 

rhéologiques du mdlange Vectra/polycarbonate sont sensibles au traitement thermique 

lors du malaxage. Les modules élastique et de perte du mélange augmentent 

sipificativernent avec la dude de la caractdrisation rhéologique. Cette augmentation a 

ét6 attribuée à la transesterification, qui est favorisée par la haute température lors de la 

prdparation du mélange et de la caractérisation théologique, surtout dans le mélange 

contenant 20 % en poids de Vectra. La taille des gouttelettes de la phase dispersée a 

augmenté durant les mesures rhéologiques, dû à la coalescence, et ce phénomène est plus 

important pour des concentrations élevées de Vectra daos le mdlaoge. Les moddes de 

Palieme et Lee et Park ont été utilises pour modéliser nos données expérimentales. Le 

premier modèle surestime les modules des mélanges alors que le deuxième décrit bien le 

comportement de ces modules, spécialement pour le mélange contenant une 

concentration de Vectra de 10 % en poids et a une température de 300°C. Le copolyrnére 

fome lors de la réaction de transestdrification ne change pas de façon ârastique du 

comportement rhéologique des mélanges, mais la valeur de la tension interfaciale est 

probablement dduite considCrablement par sa présence à l'interface. 
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The rheological behavior and the morphological evolution of thermotropic liquid crystal 

polymer (Vectra A950)/polycarbonate blends have been investigated. Transesterification 

reaction continued during the rheological tests, and coalescence of the TLCP domains 

and degradation of the blends complicated the rheological measurements. The linear 

viscoelastic properties of blends were measured as a function of frequency for different 

compositions and ternperatures. The transesterification reaction has been identified nom 

variation with the tirne of the storage modulus at very low tkequencies. Size of droplets 

depends of concentration blends, blending temperature and rheological characterization 

temperature. The rheological results have been analyzed using the Palieme and Lee-Park 

models for Unmiscible blends. The Lee-Park model describes very well the Ihear 

vismelastic data of most blends, whereas the Palieme model overestimates the dynamic 

moduli of these blends. 
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The h a 1  properties of irnrniscible blends can be optimized by controlling the 

morphology induced by flow dirring processing. However, the rheological properties of 

blends are very sensitive to changes in their morphology. During fiow, drops of the 

dispersed phase are subject to deformation, break up, and coalescence. These changes in 

the drop shape and size are the mult of the relationship between the rheological 

properties of the polymer components of the blend, their interfacial tension and 

processing conditions. Moreover, when blends contain a therrnotropic liquid crystal 

polymer (TLCP), these changes are particularly sensitive to thermal and flow history. 

Gochmour et Weinberg (1986). Kalika et col., (1990). and Lin et Whter (1991) have 

demonstrated for TLCP based on Chydroxybenzoic acid (HBA) and 6-hydroxy-2 

naphtoic acid (HNA) that it is important to apply a thermal treatment prior to the 

rheological characterization, ushg a temperature superior to the crystal melting point of 

HBA. Blends containing polyesters are susceptible to transesterification reaction. That is 

the case for TLCPlpolycarbonate blends. This type of reaction is favored at hi& 

temperatures of processing, but lirnited by possible degradation of the polycarbonate 

[Dutta et col., (1996); Kim et Bms (1990); Pollock et col., (1994); Tovar et col., (2000); 

Wang et col., (1990) (1990b); Wei et Ho (1997)l. 

Many authors have used the Palieme and Lee-Park emulsion models for studying the 

rheological behavior of Unmiscible blends [Kim and D ~ M  (1 992); Guenther and Baird 

(19%); Lacroix et col., (1997); Vinckier et col., (1996), (1997);l. The Palieme model 

(1990,1991) is based on the deformability of the dispersed droplets and the recovery of 

theu equilibrium shape under the eEect of the interfacial tension. This approach is 

restricted to smail amplitude oscillatory flows, in which the dispersed phase is not highly 

defomed. The Lee-Park's model (1994) is an empirical generalization of the Doi-Ohta 

theory (1 991) which attempts to predict the rheology of texnired fluids. This model 

considers the t h e  evolution of the morphology for finite deformation. In their first 

publication, Lee and Park (1994) used their model to d e m i  the linear vixoetastic 



properties of polystyreneAinear low-density polyethylene (PSILLDPE) blends over a 

wide range of compositions in the case of small amplitude oscillatory flows. 

The objective of this work is to determine the t h e 4  stability for bknds of TLCP 

(Vectra A950) and polycarbonate and examine if tramesterification could be detected by 

a rheological method. We fmally investigate the relationship between morphology and 

the linear viscoelastic properties of these blends using the Palieme and Lee-Park 

emulsion models. 

6.31 EMULSION MODELS 

Palierne (1 990.1991) has proposed an emulsion mode1 for predicting the complex 

modulus of molten blends, G%, as  a hction of the interfacial tension. a, and the 

complex modulus of the inclusion or dispeised phase, G*[, and of the rnaeix. G*,w M e r  

important parameters in the application of this rnodel for immiscible blends are the 

droplet size and size distribution. The complex modulus of blends, for the case of 

constant interfacial tension, is expressed by: 

with H; defueû as: 



where is the volume hction of droplets with radii Ri. Application of equation 6.1 is 

LUnited to the case of small amplitude oscillatory shear flows. When the polydispersity of 

the dropla size RJR. (ratio of the volume and number average radius respectively) does 

not exceed 2, the mode1 predictions can be calculateci assuming a single particle size, 

using the volume average diameter [Bousmina et col., ( 1  9991. nien the storage and loss 

moduli of the blends cm be expmsed as: 

where the constants are defmed by 

with 



This mode1 has been used with success to describe blends up to moderate concentrations 

of the minor phase (about 30 vol %) where particle agglomeration and particle-particle 

interactions are not too important [Carreau et col., (1994); Graeling et col., (1993); Kim 

et col., (1 992); Lacroix et col., (1997)j. 

This mode1 is an extension of the Doi-Otha theory (1991), developed to predict the 

viscoelastic behavior for two phase fluids in which the components are Newtonian and 

have equal viscosity. Additional stresses are generated durhg flow due to changes in 

interfacial area and deformation of interfaces. Evolution equations for the specific 

intedacial area of the blend, Q, and for the anisotropy tensor cornpownts, q ,  were 

proposed in the original approach to account for the cornpetition between the 

hydrodynamic forces, intefiacial tension and coalescence. These fiinctions are defmed by: 

where ni is the i-component of the unit vector normal to the inteiface, &j is the Kronecker 

symôol, and V and S are the total system volume and htmfàcial area, respectively. The 



macroscopic sbear stress tensor is related to these interfacial parameters [Onuki (198711 

by : 

0 ~ = ~ ~ y ~ - a q ~ - P 6 , ,  (6.7) 

where q~ repments the viscosity of the matrix, ij = + &ji are the components of the 

rate of defornation tensor, ke are the components of the velocity gradient tensor, and P is 

the pressure. Lee and Park (1994) coosidered that the mechanism of relaxation involved 

in the tirne evolution equation of Doi and ûtha is composed of a coalescence 

phenomenon, a shape relaxation and a break-up of âroplet by interfacial tension (the 

relaxation mechanism by interfacial tension proposed by Doi and Otha did not account 

explicitly for the break-up phenomenon). Also, they modified the stress equation to take 

into account the mismatch of the rheological properties of the different polymen. Thus, 

the evolution equations for qe and Q are given by: 

and the stress tensor cornponents are given by: 



where is the viscosity of the inclusions, 4 is the volume hction, and dl, d2, d3 (A, p, v 

respectively in Lee and Park paper) are dimensioniess parameters that represent the 

degree of total relaxation, the size relaxation. and the break-up shape relaxation, 

respeaively. Note that the tem in a of  this equation represents the contribution of the 

interface to the stress tensor. 

In the case of mal1 amplitude oscillatory shear flow of a viscoelastic blend, Lee and Park 

assurned that the Cox-Men rule is valid for the unblended components. Thus, they 

expressed the complex modulus of the bled as: 

where the contribution of the interface can be wriaen as: 

where r, is the strain amplitude of, + is the phase lag ktween the strain y and 

a;:*flan, the stress contribution of the interface. The mixing mle for the bu& properties of 

both components embedded in the empirical eqwtiom (6.10) or (6.11) is diflierent h m  



that used by Palieme (equatiom 1 and 2) (see Lacroix et col., 1997; 1998). As we 

restncted our work to small amplitude oscillatory shear fiows, the deformation of 

droplets is considered to be very small and no coalescence is expected; thus we choose 

d S )  and dr(l-4) as suggested by Lee and Park (1994). The components of the 

interfacial tensor for alrnost spherical droplets are small; consequently al1 square order 

terrns in g~ have k e n  neglected. aMefae and its phase lag L e f Q C C  are calculated by 

solving equations (6.8) and (6.9), with q i i d  (isotropie system) and Qo=34 IR (specific 

surface of sphencal droplets) as initial conditions. 

6.4.1 Ma ttna b 

The ma& materid used is a polycarbonate bisphenol-A (PC), cornrnercially available as 

LE- h m  General Electnc Co. The thermobopic liquid crystal polymer (TLCP) is 

a copolymer containhg 73 mol % of Chydroxybenzoic acid (HBA) and 27 mol % of 6- 

hydroxy-2 napbtoic acid (HNA); it was supplied by Hoechst Celanese as Vectra A950TM. 

PC is an amorphous thennoplastic with Tg = 147OC. Vectra A950, referred to as VA, has 

Tg = 106°C and a nominal melting temperature about 280°C. 

Before blending, the two polymers were dried under vacuum at 1 1 O°C for at least 36 h. 

Drying time was chosen in view of our previous work [Tovar et col., (2000)], 

investigating the effect of the tramesterifkation reaction on the mechanical properties of 

VA/PC blends. We fouad that the dryhg t h e  (at T=llO°C) of the componeats has an 

important effect on the degree of transesterification of the blends after mixiag. We 

assumeci that traces of water in each component caused this effecc in the presence of 

water ester groups are very reactive. Mwng of the blends was done in a Brabender 

chamber, wherein it is impossible to elimuiate completely traces of water. 



Tmsesteritication reaction results h m  the teaction between the ester groups of the 

Vectra and polycarbonate at the intertace. Mechanical properties of the VARC blends 

were improved as a m l t  of this intertacial reaction [Tovar et col., (2000)l. During 

drying, no degradation of the components was observed. 

Three types of interchange reaction can occur between polyester chahs. The interchah 

alcoholysis and acidolysis reactions take place when either hydroxyl or carbonyl gmups 

tenninate chains, respectively. Tmsesterificatioa can also proceed via a direct reaction 

between ester-ester groups in components at high temperatures potliar (198i)l. in our 

blends, the transesterification reaction was dominant due to the hi& molecular weight 

polyesters used and the hi& blending temperature. The probability of occunence of 

alcoholysis or acidolysis reactions is small because of low-end group concentration 

[Devaw et col., (1982); Pilati et col., (1985)l. 

All blends (containhg 10 and 20 weight % VA) and components were prepared in a 

Brabender Plasticorder equipped with a 30 rnL m k h g  chamber. Mixing was performed 

under a nitrogen atmosphere at temperatures of 280°C (blends-A) and 320°C (blends-B), 

at a rotor speed of 60 rev/min for 15 min. Blends containhg 5, 10, and 20 wt % VA were 

also prepared at 320°C for 7 min, cooled to 280°C and blended again at this temperature 

for 5 min (blends-C). In the f& step of blending, al1 residual crystals of HBA in the 

nematic phase @ment in VA) were assumed to have melted. The molecular structure 

developed in the blend in the first step was h z e n  in the second step as a msult of the 

slow recrystallization Kin and Witer (1 99 111. The nomenclature for the blenâs U shown 

in Table 1. This d i f f i  h m  that used in our previws publication [Tovar et coi., (2000)l. 

Disk-shaped samples (&25 mm, h=2 mm) for rheological measurements were prepared 

by compression molding for 4 min at the same temperature used for blemling. The molten 

blend extracted h m  die Brabender chamber was wd.  The pressure load applied to close 

the heating press was 1 ton. Then, the samples were cooled at m m  temperature under 

pressure. The unblended components were also pmessed and molded in tôe same 



conditions as the blends (A= mixed for 15 min at 280°C, B= rnixed for 15 min at 320°C 

and C= mixed for 7 min at 320°C and then for 5 min at 280°C). 

The morphology of blends before and after rheological characterization was observed by 

means of a Je01 JSM-820 xanniog electron microscope. The samples were cryogenically 

frachired and coated with 50150 gold/palladium to avoid charging. Theû morphology was 

compared after molding and after heological characterization. In al1 cases, the surface 

observed was perpendicular to the radial direction of the concentric disc geometry. The 

volume average diameter, d, and the number average diameter, d,,, were determined by 

means of the digitalking device developed by Lavallée (1990), applying the Schwartz- 

Saltikov correction. The data reported for the diameter values were the results of some 

300-600 particle surface analyses. 

The thermal stability of the blends and components was examined at 1 Hz for 50 min. 

The linear viscoelastic properties were measured as a fûnction of fiequency in a range 

fiom 0.01 to 10 Hz, using a Bohlin CSM rheometer with a concentric disc geornetry 

(diameter of 25 mm and gap of about 1.5 mm) under a nitrogen atmosphere and at 

temperatures of 290°C and 300°C. The sûain response was maintaincd at 0.05, for which 

it bas beea verified that al1 siunples were in the linear viscoelastic domain. in order to 

eliminate any possible interference of uncertain shear history arising h m  the blending 

and molding, the samples were initially heated at 320°C for 5 min, foliowed by cooling to 

the chosen experimental temperature (290°C or 300°C) and stabiliPd at this temperature 

for 1 0 min (5 min of pre-heating at 320°C were found to be sufficient to remove al1 traces 

of the nematic phase of the Vectra). Lin and Wmter (1988) demonmated that it is 

important to heat the TLCP (or the blend containhg it) up to 320°C before testing to 

prevent an increase of the dynamic moduli by many orders of magnitude, due to 



recrystallization.. AAer the chaiactehtion, the sampks were cooled down to 220°C for 

the conservation of the morpbology developed by both phases. The morphology of the 

disperd phase was analyzed. The results are believed to be accurate within f 10 %. 

6.5 RESULTS AND DISCUSSION 

Figure 6.1 presents the dynarnic moâuli as a function of t h e  at 300°C and I Hz for the 

unblended components (the estimated experimental erroa are show by bars). The 

storage modulus of PC [Figure 6.1 (a)] nses slightly with tirne up to 2000 s, and is 

considered to be stable for this time interval. For times longer than 2000 s, slow increases 

in G' and G" may result fiom reactions between ester-ester groups (we did not add aiiy 

inhibitor). There is also a possibility of thermal degradation, which could compete with 

the eaosesterification. The heological properties of the PC samples are clearly affected 

by the blending conditions. Their moduli sipificantly decrease with increasing blending 

temperature, due to thermal degradation, as a resuh of the cicastic thermal history to 

which PC-B and PC-C samples have been submitted. The degree of degradation for PC-B 

and PC-C simples is similar. In the case of VA [Figure 6.1 (b)], the moduli are stable 

during the entire experimenral tirne. The three Vectra samples are shown to 'm quite 

stable over the 3000 s p e n d  However, rnarked diffemces in the magnitude of the 

moduli for the different samples result from the combined effect of the blending 

temperature and themal treabnent (at 320°C) before the rheological test. Pte-heating at 

an elevated temperature should suppress the effect of the mechaaical history, and should 

result in a stabk isotropie melt of the polymer [Lin et Winter, (1988)]. Hence, our results 

suggest that sigaificant degradation occurs when the Vectra samples are exposeci to high 

temperature for long tirne. 
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F i n  6.1: G' and G" values as a M o n  of tune a) PC and b) VA, at 300°C and 1 Hz. 
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Figures 6.2 shows the stability at 290°C and 3ûû°C for the (1 ODO) VNPC-A, B blends at 

1 Hz. The stability for (10/90) VA/PC-A blend at 290°C [Figure 6.2 (a)] is maintained 

for 6 min, while for the blend at 300°C it is maîntained for the first 9 min. Then G" 

mdulus increases gradudly with time and in the case of the blend characterized at 29û°C 

the hansesterincation reaction is strongly favored. For the blend characterized at 300°C, 

transesterification had little effect on G", as may be seen by cornparison with the initial 

value of Gu for PC-A at the same characteridon temperature. AAer 2500 s, G" 



decreases due to degradation of the blend with the formation of smailer molecules during 

the tramesterification ceaction. A similar behavior has been observed by Ki1 et col.. 

(1 999) for pol y carbonatelcolpol y(ethy lene terephthalate-phydroxy benzoic acid)] b lends. 

In the case of (lO/gO) VA/PC-B biend [Figure 6.2 (b)], the rates of increase of G' and G" 

The (s) 

Figmrc 6.2: G' and G" values as a hction of time for the (1 O/W) VAPC-A 
and B blends at a) 290°C and b) 300°C. and 1 H z  

are hear aad slightly affected by the charactehtion temperature. G" of the sample 

characterized at 3ûû°C is stable for the first 15 min and slightly above the initial value of 

PC-B. The increases shown in the figure suggest that traasesterification is favored at 

boa temperatmes. The storage modulus values of both blends are small in cornparison 

with the magnitude of their respective loss modulus, as expected h m  the composition of 

the blends dorninated by the low-elasticity polycarbonate. These complex results 



conf'ïrmed the importance of the blending and measurement temperatures which may 

lead to important trarisesterification in VAAT blends. The moduli of (10/90) VAPC-A 

and B blends show similar trends as those observeci for the unblended polycarbouate 

simples. 
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F i i 6 . 2 :  suite 

Imasing the VA composition in the blend causes important chmges in die magnitude 

of the moduli, especially for the (20/80) VA/PC-B blends at 300°C and 1 HZ [Figure 

6.31. Reproducibility of data is within * 12 %. For the (20/80) V A K  blend blended at 

320°C [VAK-B blend], the response of the storage modulus increases by a factor of 12 



relative to the G'  of the (20/80) VA/PC-A blend Plended at 280°C]. On the other hand, 

the respome of the loss modulus is increased by a factor of 2. The G" of the (20/80) 

V A K - A  blend increases slowly and iemains below that of the G" of PC-A, as opposed 

to the G" of (20180) VA/PC-B, which increases quickly and is much larger than the G" 

of PC-A. The large increase of elasticity h the (20/80) VAIPC-B blend is attributed to the 

more effective transesterification reaction. Thus, transesterification at the interface is 

promoted by the blending temperature and by the increase of the srirface of contact 

between the matrix and the dispersed phase. This is attributed to the increase of Vectra 

concentration in the blend and to the formation of small VA droplets during blending. 

O G' , (20/80) VAIFC-A 
O G*, (20-80) v m - A  
A G' , (20180) V A K - B  
A Gw,(20/80)VM'C-8 

T i e  (s) 

Fmre 63: G' and G" as a finictioa of time for the (20/80) VA/PC-£3 
d A b l a i d s a t 1 H z  



The values of d, for the VA/PC-A and V A R - B  at the end of the characterization at 

300°C were 1 .O4 pm and 1 -33 pm, respectively, compared to initial values of 0.44 pm 

and 0.58 pm for each blend reqxctively (see Table 6.1). Tiansesterification may have 

generated some block copolymers of Vectra and PC at the interfaces of the blends 

[Engberg et col., (1994); Hsieh et col., (2ûûû)J. These copolymerî may act as a 

compatibilizer to improve the interfacial bonding for the phase-separated VNPC blends, 

and hence affect the size of the domains. For the (20/80) VA/PC-B blend, the increases 

of G' and G" with tirne are about the same order, which is a characteristic of a gel-type 

material. Thus, we suggest that the gel behavior of the VAfPC-B blend is due to the 

formation of a network induced by interfacial riansesteri ficat ion reac tions. 

Figure 6.4 reports G' and G" for VA/PC-C blends at different compositions measured at 

3ûû°C and 1 Hz. To clarify the trends, we have eliminated some data for the 

representation on the graph. The patterns show depend on the composition of the blends. 

As expected, G' and G" for the (5/95) VA/PC-C blend are only slightly affected by the 

content of Vectra, and the moduli are essentially dominated by the polycarbonate. The 

increases with tirne for the fmt 1600 s of G" for botb 5 and 20 % VA and the much larger 

loss modulus for the (20f80) VA/PC-C blend are attributed to the effect of a 

transesterification reaction at the interface, which was more pronounced in the case of the 

blend containing 20 % Vectra. Afier 1600 s, the Qop observed in the loss modulus for the 

three bknds is probably due to thermal degradation. 

The morphology evolution during the rheological measurements is show in Figive 6.5. 

This refers to the (20/80) VA/PC-B blend at 300°C and 1 Hz. The initial domain sizes 

[Figure 6.5 (a)] prior to rheological measuremmts were 0.58 pm and 0.33 pm for d, and 

dm respectively. At the end of the test [ F i p e  6.5 (b)], they were 1.33pm and 0.82pm. 

respectively. Such cdescence effects under almost static condition ( s d l  amplitude 

oscillatory shku flow) have been observed previously by Lacroix et col., (19%). In ow 

work, coalescence was favored by the large concentration of the disperseci phase and 



Fire 6.4: G' and G" values as a fimction of t h e  for the VAPC-C blends 
at 300°C and 1 Hz, at different compositions. 

measwements at high temperature. In al1 blends, most of the disperseci phase domains 

w m  small before rbeologicai charactetization (see Table 64, which means that the 

blends had the structure of comp~ibilizeà mes, affected by temperature and blending 

time p l  a col., (1999); Tovar et col., (2ûûû)l. Large irregularities in the shape and sue 

of domaius suggest that the large droplets were formed duriag the preheating at 320°C of 

the sample by coalescence of srnder particles [see Figure 6.5 (b)]. For higher 

characterization temperature and composition of the blends, we observed, as expected, an 

increase in the size of domains. In some cases it was possible to observe a fm 



Figare 6.5: Evoiution of the morphology for (20180) VA/PC-B bleds  
at 3ûû°C: a) bcforc rhcologi*cai chanictcrization, and b) a f k  charactcri 
tation 



connections betweea the matrix and the dispersed phase in the form of very fuie fibers, 

believed to be the result of the interfacial transesterification reaction. The domains sizes 

for VA/PC-C blends mged between the domains sue of VA/PC- A and B blends (Table 

6.1). We attribute this to the viscosity ratio and to possible complications arisiag fiom the 

interfacial tnuisesterifkation reaction [Kil et col., ( 1  999)l. 

Ta bk 6.1 : Blends nomenclature and volume (d,) and numbcr (d,) average diameters of the 
dispersed p h  (VA). 

Blends 

I 1 i I 

The compositions arc in wcight percentage; 
'A tefers to b l e d h g  sit 2WC, B tefm to blending at 320°C, C tefcrs to blending at 320°C 
for 7 min, cooled at 280°C and blendeci at this temperature for 5 min. 

Notnen~latm* 

Be fore 
c hara~terization 

dv dm 

Mer 
characterization 

a! 290°C 

After charactcrization 
at 300°C 

(t, dm 
(m) 

4 dm 
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We have restricted sections B and C to blends for which little transesterification reaction 

at the intefiace o c c d  and which did not affect greatly the rheological behavior over 

the. 

The viscoelastic properties of polycarbonate and Vecüa at 3ûû°C are shown in Figure 6.6 

(a). It is important to emphasize that the total stable tirne of each sampie at the 

temperature of the rheological test was 8 min. This tirne was chosen fiom the stability 

F m  6.6 : Viscoclastîc pmpdes of the a) polycarbonate and Vectra at 3ûû°C, 
and b) updown ffeq-es swecp for tbt (20/80) V A K - A  b l e d  at 290°C. 



results presented and discussed in section A. The complex viscosity of polycaibonate is 

that of a Newtonian material (viscosity is independent of kquency) within the freqwncy 

range studied. The slope of the PC storage modulus was about 2, which was consistent 

with the characteristics of linear homopolymers in the terminai region. Polycarbonate 

can be described by a single-mode Maxwell mode1 with characteristic time values of 

0.0 19 s and 0.035 s, at 290°C and 300°C, respectively. In the case of Vectra, the complex 

viscosity does not show any plateau region at low kquencies, but rather a shear-thinning 

behavior at al1 fiequencies. G' and G" are typical of thennotropic melts for which the 

cuves displayed a slight upward concavity over the entire fiequency range. The nematic 

phase at 300°C is believed to have k e n  elhinateci by the preheating at 320°C, but the 



temiinal zone codd not be obsmed because of eXpmmental limitations o r h d  

degrdation. Note that a dBerent sample was used to obtain each point at miaU 

frequencies. The viscoelastic properties for both compoaents at 290°C showed the same 

trends as those reported at 300°C (data not reported hm). 

Figure 6.6 (b) shows the results h m  the up and dom weep frcquency experiments for 

the (20/80) VA/PC-A blend at 290°C. The curves had a 12% deviation for al1 the blends, 

which is slightly higher than the estimated experimental mors. The influence of the 

blend composition on the storage and loss modulus is show in Figwe 6.7 (a) as a 

fùnction o f  the fiequency for the VAIPC-A bleads at 300°C. The magnitudes of both 

O (rad s-') 

F i ï  6.7 : Viscoelastic pperîies of the VAIPC-blcnds at 300°C : a) effcct of composition 
for blends p r e p d  unda conditions A; b) cffect of tbe blcndiag t e m m  for the (10/90) 

VA/PC blcnds. 



moduli for the 20 weight % blend are larger than those for the 10 weight % blend. Gu for 

the two compositions at high fiequencies (> 36 radls) are similar, which means that G" 

does not depend mucb on the composition of the blend at high fnquencies. The moduli 

for the other blends had similar behavior. Figure 6.7 (b) shows the effm of the blending 

temperahue on G' and G" for the (10/90) VAIPC blends at 300°C. While the magnitude 

of the storage modulus for the (1 O/9O) VA/PC-B blend is p a t e r  than for the (10/90) 

VA/Pî-A blend, the storage modulus of the (10/9û) VAIPC-C blend lies between the Gr 

curves of the (10190) VAIPC-A and B blends. Slope changes in the storage modulus are 

observed in al1 blends at low hquency, amund 0.5 d s .  The changes in G'did not 

ru (rad d) 



depend on blend composition or blending temperature. Particularly, for blends-B (mixed 

at 320°C) and b1ends-C ( m a  at 320°C for 7 min followed by 5 min at 280°C) the slope 

changes are more drastic than in the case of blends-A (miued at 280°C), where the change 

of slope is negligible. Obviousiy, the dope changes in G' are iinked to the modification of 

the interfiace caused by the traasestenfiication reaction, more pronounced in the case of 

blends-B as discussed in the next section. 

6.53 Cornparisoi of model predictions with expcrimental data 

The interfacial tension between PC and VA was estimated using the harmonic mean 

equation via polar and non-polar contributions to interfacial tension for each polymer 

obtained by extrapolating contact angle data [Tovar et col., (19991. The calculated 

values of interfacial tension, a, at 290°C and 300°C, are 5.4 mN/m and 5.2 mN/m, 

respectively. For cornparison, Kenig ( 199 1) round interfacial tension values of 5.0 to 6.6 

mN/m at 280°C for the same system. 

Figures 6.8 (a) and 6.8 (6)  compare the predictions obtained h m  the Palieme and Lee- 

Park models for (10190) V A K - B  and (20180) V A K - C  blends with the experimental 

data at 30û0C. Al1 the parameters used in both models for the predictions are reporteci in 

Table 6.2. Important parameten in the Palierne model palierne (1990); (1991)l are the 

interfacial tension, the domain size of the dispersed phase and the volumetric fkaction of 

the dispmed phase. However, the interfacial tension, 4 as well as the droplet sUe affect 

ody the low îhquency data pousmina and Muller (1993); Lamix et col., (199611. in 

out case, the effect of n is observecl at fkquencies ranghg fiom 0.03 to 0.5 rads. in this 

region, the Palieme model underestimates the GD values, as shown in Figwe 6.8 (a) for 

the (i0/20) VAPC-B blend. For the (20180) VAPC-C blend [ F i p e  6.8 (b)] the 

deviations between the theoretical and experimental G' values are shown to be even 

Iarger, particularly in the low frequency region. 



The transesterification reaction could have considerably affected the interfacial tension of 

the VA/PC blends. However, using different values of a. we could not satisfactonly tit 

the G' &ta with the Palieme model. The storage modulus in the high fkquency region 

(which was overestirnated) followed the mixing nile embedded in the Palieme model. 

This mixing nile did not appear to be adequate for the VAfPC blends. Similar deviations 

have been nported by Lacroix et col., (1997) for a PS/PE blend. Ushg the Lee-Park 

model, we obtain good predictions for G' and G", in particular for the (20/80) V A K - C  

blend at 300°C [Figure 6.8 (b)] .  The best fits obtained for the Lee and Park model when 

Figmre 6.8 : Cornparison of G' and G" data with the prrdictions using the Palierne 
and Lee-Park modcls at 300°for a) (1 0/90) VAIPC-B and b) (20/80) VAIPC-CI 



varying the parameter dl. At high frequencies, curves of G' and G" predicted h m  ôoth 

models are parallel, but not equai due to diffeient mixing niles used in both models [see 

Lacroix et col., (1 99711. 
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Tabk 6.2: Parameters used for predicting the rheological behavior h m  the Palierne 
and Lee-Park models. 

Figure 6.9 (a) compares the storage modulus calculated using the Lee and Park model for 

two values for the parameter dr and the data for the (10/90) VA/PC-B blend at 300°C. 

The value of dl = 0.87 corresponds to the bea fit of the data. The second value was 

obtained using the method suggested by Lacroix et col., ( 1  997). The characteristic tirne 

associated with the relaxation of the droplets in the Palieme model is given by [see 

Gniebling a col., (1993)l by 

Blends 

( 1 0/90) VAK-A 

(20180) VARGA 

(1 0/90) VA/PC-8 
L 

(20/80) VA/PC-B 

(995) VA/PC-C 
1 

(10/90) VAPt2-C 

where k = m/qMand the conwponding relaxation t h e  for the Lee and Park model 

(Lacroix et col., (1997'1 is 

(20/80) VA/PC-C O. 176 0.370 0.635 0.41 0.76 O 0.821 
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O 

O 
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Taking Ai=A2, we obtain dl=l .48 ushg the estimated vaiue for the interfacial tension of 

52mN/m. As shown in Figure 9 (a), a much better fit is obtained with dl equal to 0.87. 

This last value corresponds. using the approach of Lacroix et col., (1999, to an 

interfacial tension of 3.1 mN/m. This value appears to be quite reasonable assuming that 

F " i  a9: Cornparison of G' data for (10/90) VA/PC-B blend ai 300°C and 
prtdicîïons of a) the Lee-Park mode1 using the bea fit with d d . 8 7  and with 
d ~ 1 . 4 8  aad of b) the Palierne d l  using differerit vaiues for the interficial 
tension (a). 



this blend was somewhat compatibilizeâ by the copolymer produced at the interfice by 

transesterification. Unfortunately, ibere is no way of controlling this reaction and, 

therefore, the concentration of the copolymer at the intedace. Hence, we canoot 

rationah the values for the parameter dl reporteci in Table 6.2 for ail the bleds 

anal yzed. 

Figure 6.9 : suite 



The sensibility of the Gr predictions to the interfacial tension in the Palieme model is 

show in Figure 9 (b) for the same blend. We observe that for lower values of a; the G' 

predictions are closer to the experimental data. This trend is in line with the above 

discussion on the role of the copolymer at the intefiace. However, the lack of fit due to 

the mixing nile embedded in the Palieme model does not allow us to be conclusive on the 

role of the cornpatiblizer produced in situ by transesterüication. 

6.6 CONCLUSIONS 

We have demonstrated the sensibility of the rheological properties of 

Vectra/pol y carbonate blends to the thennomec hanical treatment during blending . The 

storage and loss moduli of some blends were shown to increase significantly with tirne 

during rheological characterization. These increases were attributed to transesterification 

favored by high temperature duruig blending and rheological characterization and were 

more Unportant for blends containing 20 % Vectm Coalescence occurred in al1 blends 

during rheological tests. The size of the domains of the dispersed phase for blends 

characterized at 300°C was larger than that of blends characterized at 290°C. 

The Palierne and the Lee and Park models were used to describe the linear viscoelastic 

properties of the blends which were found stable during rheological characterization. The 

Palieme model overestimates the storagc and loss moduli for al1 Vectrdpoiycarbonate 

blends, whereas the Lee and Park mode1 describes very well most blends. For those 

blends, the üansesterification reaction did not alter much the rheological properties, but 

the value of the interfacial tension is probably reduced by the presence of a copolymer at 

the interface f o d  by traosesterifïcation. 
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DISCUSSION 

Ce travail fait référence à l'étude 

CELAPITRE WI 

ET CONCLUSIONS GÉNÉRALES 

des propriétés de surface de cristaux liquides polymères 

therrnotropes (CLPT), de thermoplastiques et de leurs mélanges, ainsi que leurs liens 

avec leurs propriétés mécaniques et viscoélastiques. Ces deux domaines (propriétés de 

surfaces, mécaniques et rhéologie), comme le montre le parcours de cette thèse, peuvent 

être reliés pour en tirer le maximum de renseignements fondamentaux du premier 

domaine, pour faciliter la compréhension des phénomènes qui ont lieu dans le domaine 

rhéologique. Bien sûr, la démarche n'est pas facile, surtout lorsqu'on travaille avec des 

CLPT. Ceux-ci sont l'objet de recherche de la part de plusieurs groupes de recherche au 

niveau mondial, car le contrôle de leurs propriétés physiques et chimiques n'est toujours 

pas maîtrisé. 

Dans la littérature, on trouve de nombreux articles au sujet des mélanges 

CLPT/thermoplastique (TP), *mais peu traitent spécifiquement de mélanges Vectra 

A950/polycarbonate, bien que leurs propriétés physiques aient des applications très 

intéressantes (Chapitre I et II). À partir des résultats que nous présentons aux Chapitres 

IV, V et VI de cette thèse, nous comprenons que plusieurs phénomènes, tels que la 

transestérification, l'histoire thermique, les conditions de préparation, l'orientation durant 

l'écoulement et la dégradation thermique du mélange, se manifestent dans le mélange 

Vectra A950/polycarbonate simultanément. Tous affectent les interactions acide-base, la 

morphologie, les propriétés mécaniques et les propriétés rhéologiques du mélange. C'est 

ce qui explique à la fois pourquoi on s'intéresse tant à ce système poiymère, et pourquoi 

on l'évite tant. 

Notre démarche initiale concernant l'étude des interactions acide-base des CLPT et TP a 

permis d'établir les étapes intermédiaires afin d'arriver a l'étude des propriétés 

rhéologiques de ces mélanges, et en analyser ['impact sur leur compatibilité. 



La premiere &tape de notre travail a consiste il ddtenniner l'influence de la température 

sur les proprittés de surface de ces matériaux (CLPT et TP). Cette dtude a étC effectuée 

en utilisant la chromatographie en phase inverse (IGC) et la mesure de l'angle de contact 

statique (CA). L'avantage d'utiliser la technique d'IGC est qu'elle nous a pennis 

d'évaluer la contn'bution de la composante de dispersion (4,) à l'hergie de suiface du 

polymére, pour ensuite faire une demarche théorique pour Cvaluer la dépendence des 

paramètres des interactions acides (Ka) et basiques (Kb) avec la température pour chacun 

des polymères. Les résultats de 4, en fonction de la température nous ont permis 

d'identifier plusieurs changements de phase dans les CLPT (Vectra A950 et Rhodopol). 

Dans le cas du Vectra A950, ces changements de phase ont été lies à leur température de 

transition vitreuse, à l'orientation de la phase nématique et à la fusion des cristaux 

d'acide 4-h ydroxibenzoîque prdsents dans leur structure. 

La réponse de l'interaction entre les gaz sondes acides ou bases et le CLPT nous a aussi 

indiqué que ces mattriaux interagissent très faiblement et qu'ils ont un caractère presque 

amphotenque. En conséquence, les valeurs de K. et Kb sont très similaires. Les rdwltats 

des interactions acide-base nous ont montré que les forces acide-base sont sensibles à la 

température et en conséquence, ces forces sont perturbees par l'énergie ciadtique des 

chaînes du polymère. Pour le cas du Vectra A950, les valeurs de Ka et Kb &aient 

similaires, ce qui nous a confïm6 leur caractère amphottrique. La valeur de ces 

paramétres diminue avec l'augmentation de la température jusqu'i que les forces acide- 

base deviennent ndgligeables, dans l'intervalle de température de 3 10°C et 320°C. Quant 

au Rhodopol, son caractère est 1 6 g h e n t  acide et les forces acide-base deviement 

négligeables à environ 360°C. Ainsi, nous concluons que les forces acide-base sont 

nkgligeables à partir d'une certaine température. Ceci est dd Q la domination des forces 

dispersives à la surface du polymère, car les molécules polaires sont fortement orientdes 

vers le volume du polymhe. Les résuîtats des contributions Ûes composantes dispersives 

( fs )  a non dispersives (gd,) & l'énergie de surCace obtenues par la technique de CA pour 

chacun des polymères ont codhn6 ceux obtenus pu la technique CIGC. Ces résultats 



nous ont ét6 fort utiles dans l'évaluation de l'énergie de s u f f i e  des polymères a de 

hautes températures de malaxage (>260°C). 

Théoriquement, on peut obtenir des mélanges compatibles entre des polyméres A et B si 

les valeurs du paramètre d'interaction basique du polymère A et du paramètre 

d'interaction acide du polymère B sont faibles et similaires. Ainsi, à la suite des résultats 

obtenu dans la première partie de notre recherche, nous avons realisé notre deuxième 

étape qui consistait à déterminer l'influence des interactions acide-base sur la préparation 

des mélanges et sur leurs proprietds mécaniques. Ceci a été fait h des températures 

supérieures et inférieures à la température A laquelle les forces acide-base du CLPT 

deviennent négligeables pour en déterminer l'effet sur la compatibilité et sur les 

propriétés mécaniques du mélange. Dans la poursuite de cet objectif, le choix de 

travailler uniquement avec le mélange Vectra A950fpolycarbonate a été basé sur le fait 

que dans le cas du Rhodopol, la tempérahue à laquelle les forces acide-base sont 

négligeables est de 360°C, laquelle est assez &levée pour degrader les matériaux. Dans 

cette étape de notre recherche, nous avons fait face a la réaction de transeslénfication 

(TE) entre les groupes ester-ester des copolyesters, laquelle est favorisée P haute 

température de malaxage. Cette niaction a aussi lieu en présence de trace d'eau durant le 

malaxage. Donc, une optimisation des conditions de séchage, des conditions de malaxage 

et de la composition du Vectra dans le mélange a été nécessaire afin d'avoir plus de 

contrôle sur k nombre de variables pouvant influencer le comportement de notre système 

polymère. Les melanges ont été préparés dans un malaxeur interne (Plasticorder 

Brabender). Ahsi, nous avons observé que le degré de TE augmente avec la 

concentration de Vectra dans le mélange et qu'il est favorisé à haute température et par 

de longues durées de préparation du mdlange. L'évaluation du degré de TE a W faite au 

moyen de fa spectroscopie infiarouge. Le produit de cette réaction est localisé à 

l'interface du système Vectra/polycarbonate. Leur influence sur la compatibilité du 

melange a été ddtemhde en analysant la morphologie développée par la phase dispersée 

dans le mélange. La taille des gouttelettes de la phase dispersée a diminue i haute 



température (320°C) de préparation du mélange. Cette morphologie a afTectt! les 

propriétés mécaniques, lesquelles se sont améliorées à mesure que le degré de TE 

augmentait. Nous avons aussi mesuré les paramètres d'interaction acide et base des 

m6langes. Ces paramètres atteignaient leurs valeurs maximales pour un mélange avec 10 

% en poids de Vectra et préparés à 320°C, ce qui temoigne de la présence de nouvelles 

entités chimiques a la surface du mélange, produites lors de la réaction de 

transestén k a t  ion. 

Suite aux résultats obtenus après la réalisation de nos premiere et deuxième étapes nous 

abordons la troisième étape de notre recherche que visait à déterminer le rôle de la 

réaction de transestérification sur les propriétés viscoélastiques linéaires du mélange 

Vectra/polycarbonate et de leurs liens avec l'évolution de leur morphologie. Le 

traitement thermique que les mélanges ont suivi au par avant de la caractérisation 

rheologique s'est révélé indispensable pour éliminer les effets de la phase nématique dans 

les résidus de cristaux d'acide 4-hydmxybenzoîque présents dans la structure de Vectra. 

Ces cristaux ont une haute température de hision et peuvent affecter consid&ablement les 

résultats rhéologiques. A partir de la variation du module élastique avec le temps h de 

faibles fréquences, nous avons été en mesure d'identifier la réaction de 

transestérification à l'interface du mélange, qui se poursuit durant les mesures 

rhhlogiques. Nous avons observé de la coalescence entre les gouttelettes de la phase 

dispersée dans tous les mélanges. La taille des gouttelettes de la phase dispersde variait 

avec la composition du mélange, la température de préparation du mélange et les 

conditions de la caractérisation rhéologique. 

La prddiction du comportement de plusieurs mélanges polymtres en utilisant des modéles 

d'dmulsion a cornu beaucoup de succès, particulièrement avec le travail de Lacroix et 

col., (1996, 1997, 1998). Nous avons poursuivi ces recherches en effectuant une étude 

comparative entre les modèles de Palieme (1990, 199 1) et de Lee et Park (1994) pour 

notre mélange Vectrdpolycarbonate. Nous résultats ont montré que le modèle de Palieme 



ne p«it prédire le comportement rhéologique de notre m&lange, puisque les modules 

élastique et de perte y sont surestimés. La loi de mélange du modtle de Palierne n'est pas 

adéquate pour nos mélanges. Cette dernière est différente de celle utilisée dans le modèle 

de Lee et Park, qui piedit bien les propriétés viscoélastiques linéaires du mélange 

Vectra/polycrabonate dans tout l'intervalle de muences étudié. Ainsi, nous avons 

réussi pour la première fois, a moddliser précisément les propriétds rhéologiques 

linéaires des mélanges Vectra A950/polycarbonate. Nous y sommes arrivés en combinant 

les temps de caractérisation de relaxation des gouttelettes des modèles de Pdieme et de 

Lee et Park à travers le paramètre dl, qui représente le degré de relaxation totale des 

gouttelettes de la phase dispersée. Avec la valeur optimale du paramètre dl, nous avons 

calculé la valeur correspondante de la tension interfaciale, inférieure a celle calculde à 

partir des domees de l'angle de contact. Cette diminution importante est attribuée à la 

présence du copolymere produit à I'intedace lors de la réaction de transestérification. 

7.1 PERSPECTIVES 

Dans le but d'assurer la poursuite et de la compréhension du comportement du melange 

CLPT/thermoplastique. nous proposons, pour des études fbturesT d'élargir l'étude des 

propriétds rheologiques en appliquant d'autres modèles rhéologiques. Par exemple, le 

modtle de Grmela et Ait-Kadi (1994) pourrait ê a  appliqué dans le cadre des propri&tés 

viscdlastiques non linéaires, comme dans le cas de l'étude de Lacroix et col., (1998). 

Ainsi, nous pourrions prédire de façon qualitative et quantitative l'évolution de la 

morphologie (coalescence et rupture des gouttelettes de la phase dispersée) dans un 

écoulement en cisaillement simple et Cventueilement Clongationel (Lacroix et col., 1998). 

Bien sûr, des modifications au modèle devraient être envisagées, d l  aux pmpriit6s 

physiques propres du CLPT. 

Une enide complète de l'adhérence enûe la fibre (CLPT) et la matrice polymère et son 

lieu avec leurs pmpriétds de sudace serait fort intéressante, car nous serions en mesm de 



cornpmdre le phénoméne de la diffusion des molécules vers I'inteiface du système, en 

tenant compte de la réaction de transestérification présente à l'interface du système 

polymtre. 

Finalement, nous proposons de faire une étude de l'effet de la direction et de la vitesse 

d'écoulement du mélange sur ses propriétés de surface. Le temps de résidence du 

mélange dans un équipement de mise en ouvre (extrudeuse) ne peut être long, comme 

dans le cas du mélangeur interne, ce qui affecte considérablement le degré de 

tninsestérification a l'interface du mélange, et a une répercusion immédiate sur les 

proprietts mbcaniques de ce mdlange. D'autres facteurs importants A considérer, liCs 

directement avec l'équipement, sont la géométrie et les dimensions du capillaire et la 

géometrie de la vis, entre autres. Ainsi, un lien entre le degré de transestérification dans le 

mélange et la création de fibres et leur orientation peut être établi. Cette étude pourrait 

aller jusqu'h la mise en forme par moulage. 
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