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Introduction générale

Les nouvelles problématiques technologiques du secteur spatial nécessitent des
solutions de plus en plus innovantes dans le domaine des matériaux. Que ce soit en matiere
de dissipation de charges électriques ou de contrdle de vibrations, les progrés a apporter
reposent sur le développement de matériaux fonctionnels. L'optimisation des propriétés
macroscopiques par incorporation d’éléments submicroniques demeure un verrou
scientifique qu’il convient de lever.

L'enjeu actuel est d’apporter des propriétés fonctionnelles a des matériaux
polyméres thermoplastiques structuraux. L'introduction de charges submicroniques pour
conférer au polymeére des propriétés de conduction électrique ou/et d’amortissement est un
réel challenge. La maitrise de la dispersion des particules dans la matrice polymére est un
point essentiel puisqu’il s’agit de minimiser le taux de charge pour préserver les propriétés
mécaniques du polymeére.

Des solutions dites actives et passives existent pour I'amortissement de vibrations.
Les solutions dites actives utilisent majoritairement des matériaux piézoélectriques. Parmi
ces derniers, le titanate zirconate de plomb est reconnu pour ses trés bonnes valeurs de
couplage électro-mécanique a I'état massif. Parmi les solutions dites passives, il est courant
d’utiliser des couches polymeéres viscoélastiques dont le cisaillement est exacerbé par une
plaque rigide.

Parallelement, de par leur facteur de forme et leur conductivité électrique
intrinseque élevés, les nanotubes de carbone présentent des avantages spécifiques pour
I’élaboration de composites en vue de la dissipation de charges électriques.

L’élaboration de composites a base polymeéere de formulation complexe permet
d’envisager des solutions passives innovantes en terme d’amortissement : apporter au
polymeére une fonction de transduction-dissipation par l'incorporation de deux types de
particules submicroniques. La fonction de transduction sera assurée par des particules
piézoélectriques et celle de dissipation par des particules conductrices. L'idée originale
réside dans la dissipation locale des charges électriques créées par la conversion mécano-
électrique. Le challenge inhérent a cette formulation est d’analyser I'influence de charges
submicroniques sur la structure physique de la matrice polymere thermoplastique.

Pour valider ce concept, nous avons choisi un matériau composite hybride a matrice
polymeére thermoplastique semi-cristallin (polyamide 11) chargée en particules conductrices
et piézoélectriques. Deux étapes préliminaires sont nécessaires : 'optimisation de la
dispersion des charges conductrices dans la matrice polymere, et la maitrise de la
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transduction dans les composites polymeére/particules ferroélectriques. Nous avons alors
abordé l'incidence du couplage transduction-dissipation locale sur I'amortissement des
composites a formulation complexe.

Ce mémoire est constitué de cinqg chapitres :

Le premier chapitre est un état de l'art sur 'amortissement de vibrations, les matériaux
ferroélectriques et les composites conducteurs électriques.

Les matériaux et les méthodes d’analyse employés lors de cette étude sont décrits dans le
deuxiéme chapitre.

Le troisieme chapitre est consacré a I'optimisation de la dispersion de nanotubes de carbone
dans le polyamide 11. L’évolution de la structure physique, des propriétés mécaniques et des
relaxations diélectriques de la matrice polymére avec la concentration en charges
conductrices est également présentée.

L’étude de la microstructure des particules ferroélectriques ainsi que leur influence sur les
propriétés thermique, mécanique, diélectrique et piézoélectrique de la matrice polymeére
sont exposées dans le quatrieme chapitre.

L’élaboration de composites polymeére/particules piézoélectriques/charges conductrices fait
I'objet du dernier chapitre. L'effet de synergie entre particules ferroélectriques et
conductrices sera mis en évidence. L’existence d’'un phénomene de transduction-dissipation
locale et sa contribution a I'amortissement dans les composites seront discutées.



Chapitre 1 : Etude bibliographique

L'amortissement constitue un véritable enjeu scientifique et technologique dans un
nombre croissant de domaines tels que I'automobile, I'aéronautique et le spatial. Il tend a
limiter 'amplitude des vibrations d’une structure afin d’améliorer ou de fiabiliser ses
performances.

Le contréle de vibrations peut étre actif, passif ou semi-actif. Le concept de controle
actif consiste a bloquer la vibration en exercant une vibration antagoniste créée
artificiellement via une source extérieure. Mais cette performance a un colt puisqu’il faut
fournir de I'énergie au systéme pour créer la vibration en opposition de phase. Par
extension, un contrble dit semi-actif a été proposé pour réduire I'énergie a fournir au
systéme. Le contréle passif ne nécessite pas d’apport extérieur d’énergie ; il englobe les
techniques basées sur l'isolation vibratoire et sur I'amortissement.

L'utilisation simultanée d’éléments piézoélectriques (conversion mécanique-
électrique) et d’éléments résistifs (dissipation électrique par effet Joule) a montré son
efficacité pour I'amortissement passif de vibrations'>. Suivant cette idée, les travaux de
recherche tendent a introduire ces fonctions de maniére intrinseque aux matériaux, ceci afin
de produire un amortissement structural : des matériaux composites sont ainsi apparus
depuis une vingtaine d’années. Il s’agit la du cceur de cette étude : augmenter le facteur
d’amortissement d’une matrice polymére par [I'établissement d’un phénomeéne de
transduction-dissipation local.

I. Amortissement de vibrations

En préambule, il est nécessaire de définir les notions de contrdles actif, passif et
semi-passif car elles sont sources d’inspiration pour le concept développé dans cette étude.

1. Contrdle actif

Le premier brevet de contrdle actif a été déposé par Lueg en 1936". Il expose I'idée
originale du contréle actif du bruit. Celle-ci consiste a générer une onde interférant avec
I'onde sonore ou vibratoire a amortir. L'onde créée doit se superposer avec celle de la
perturbation ; pour cela, elle doit avoir la méme amplitude et étre en opposition de phase
pour chacune des fréquences concernées. La figure 1 montre une des premiéres applications
du contréle actif de vibrations d’ondes sonores. Le bruit indésirable est détecté par le
microphone de référence (M). Le signal obtenu est amplifié et envoyé en entrée d’un haut
parleur (L). Pour que I'onde acoustique rayonnée s’oppose a I'onde incidente, la distance
entre le microphone et le haut-parleur doit étre optimisée.
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Figure 1 : Contréle actif dans un conduit cylindrique. Brevet de Lueg’

Ainsi, de maniere plus générale, le controle actif nécessite des capteurs situés sur la
structure pour mesurer les excitations, des équipements électroniques pour traiter
I'information et générer I'algorithme nécessaire, et, des actionneurs, généralement
alimentés par une source extérieure pour produire la sollicitation requise sur la structure.

Ce type de controle nécessite un apport d’énergie extérieure. Méme si le principe
parait simple, I'application est moins aisée de par le caractére imprévisible de I'apparition de
la perturbation et la large gamme de fréquences a couvrir. L'ajustement en amplitude et en
fréquence de la vibration a émettre se fait en temps réel a travers une loi de commande
typique d’un systeme en boucle fermée.

Le controle actif a connu un nouvel essor avec l'avénement des céramiques
piézoélectriques. Leurs principaux avantages sont un faible encombrement, un poids réduit
et une bonne conversion électromécanique (cf. chapitre 1. Il). Le caractere réversible de ce
type de matériau permet un usage en tant qu’actionneur électromécanique et capteur de
vibrations. Les céramiques piézoélectriques sont le plus souvent collées sur des structures
minces™® et connectées 3 un circuit électronique, rendant possible I'atténuation de
vibrations se propageant dans ce type de structure.

2. Controle semi-actif

Si le contréle actif est défini comme une sollicitation externe s’adaptant a la réponse
d’une structure, le controle semi-actif correspond a une variation des propriétés du systeme
(raideur, amortissement) en temps réel. Il nécessite trés peu ou pas d’énergie. La plupart des
méthodes de contrdle semi-actif reposent sur un traitement de la tension électrique générée
par les matériaux piézoélectriques.

Le principe du controle semi-actif est proche de celui du contrdle actif a la différence
qgue I"élément piézoélectrique est toujours en circuit ouvert excepté a chaque extremum de
la contrainte ou il est court-circuité. Une méthode représentative de ce type de contréle est
celle nommée « Switch Synchronized Damping »’. La tension de I'élément piézoélectrique
est inversée a des instants optimaux, notamment au maximum de la déformation de la
structure a amortir. Le contréle de la conversion énergétique dans I'élément piézoélectrique
est réalisé via une commande nécessitant beaucoup moins d’énergie que dans le cas des
systéemes actifs.
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3. Controle passif

Le controle passif regroupe les techniques ne nécessitant pas d’énergie extérieure.
Elles sont nombreuses et peuvent étre classées dans deux grandes familles :

- I'isolation vibratoire : filtrage des vibrations via I'ajout en série d’un élément de
faible raideur devant celle de la structure ;

- 'amortissement : dissipation généralement basée sur le frottement (sec, visqueux
ou intrinséque au matériau) mais également sur l'utilisation d’éléments piézoélectriques.

C’est la notion d’amortissement qui sera développée au cours de cette étude.

3. 1. Amortissement extrinseque au matériau

Les techniques actuelles de contréle passif integrent des éléments piézoélectriques
connectés a un circuit électrique pour la dissipation d’énergie’’. Ces éléments
piézoélectriques se présentent généralement sous la forme de céramiques massives collées
sur la surface de la structure a amortir. Il est a noter que des patchs électroactifs de
composites polymeére/particules piézoélectriques® peuvent &tre utilisés en tant que
transducteur et actionneur quel que soit le type de contréle de vibrations (actif, passif, semi-
actif). Le couplage électromécanique de ce type de composite est inférieur a celui d’'une
céramique piézoélectrique mais permet d’accéder a des déformations supérieures.

Lorsque la structure est soumise a une sollicitation extérieure, les déformations
résultantes provoquent l'apparition d’'un potentiel électrique V aux bornes de I'élément
piézoélectrique. Celui-ci étant connecté a une impédance Z (figure 2), un courant électrique |
apparait dans le circuit. La majeure partie de I'énergie électrique est dissipée par effet Joule.

N

u Elément piézo Vv

T -—

STRUCTURE

Figure 2 : Principe du contréle passif a base d’éléments piézoélectriques

Le but de ce montage étant de dissiper le maximum d’énergie dans la résistance électrique,
I'impédance du circuit doit étre dimensionnée pour s’adapter a I'ordre de grandeur de
I'intensité délivrée par la conversion électromécanique. Le circuit résistif ainsi réalisé a la

11
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méme influence qu’une couche viscoélastique sur I'amortissement de la structure : une
faible atténuation sur une large bande de fréquence.

3. 2. Amortissement intrinséque au matériau

a- Amortissement structural

Une grande variété de matériaux soumis a des contraintes cycliques dans leur
domaine d’élasticité présente des relations contrainte-déformation caractérisées par des
boucles d’hystérésis. L’énergie dissipée par cycle correspond a l‘aire de la boucle. Ce type
d’amortissement est principalement caractérisé par sa dépendance a I'amplitude de la
déformation. Par contre, la fréquence de sollicitation n’a aucune influence sur la quantité
d’énergie dissipée. Dans les matériaux métalliques par exemple, les défauts tels que les
dislocations®, les joints de grainslo, les atomes interstitiels™* contribuent & 'amortissement
structural. En effet, ces modifications localisées de la structure cristalline interférent avec la
propagation de la déformation. Zhang' a montré que la capacité d’amortissement de
composites a matrice métallique augmente avec la densité de dislocation.

b- Phénoméne de stick-slip

Le frottement sec, apparait lorsque deux éléments métalliques d’une structure se
déplacent l'un par rapport a l'autre. Il se caractérise par une courbe d’hystérésis
rectangulaire. Dans le cas de matériaux hétérogenes, tels que les composites, ce type
d’amortissement est considéré comme intrinseque au matériau puisqu’il apparait aux
interfaces matrice-renfort. Aux surfaces de contact, des liaisons électrostatiques
s’établissent. Simultanément, les aspérités de chaque élément rentrent en contact lors de la
mise en mouvement et dissipent de I'énergie sous forme de chaleur. La compétition des
mécanismes d’adhérence et de glissement donne lieu au phénomene désigné dans la
littérature par « stick-slip ». Plusieurs auteurs décrivent ce phénomene dans les composites

13,1 . . .. .
314 Des mécanismes de dissipation

a matrice polymére chargés en nanotube de carbone
d’énergie mécanique apparaissent aux interfaces polymeére/NTC et NTC/NTC au-dela d’une
certaine amplitude de déformation. lls augmentent avec la fraction volumique de particules

i.e. avec la surface spécifique de contact™*°.

c- Viscoélasticité

Lorsqu’un systeme parfaitement élastique est déformé ponctuellement, il oscille
autour de sa position d’équilibre. L'énergie cinétique se transforme en énergie potentielle :
ce systéme non amorti est représenté par un ressort (loi de Hooke). Dans un matériau
purement visqueux, I'énergie cinétique est dissipée ; ce comportement est schématisé par

12
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un piston plongé dans un fluide visqueux (loi de Newton), communément appelé
amortisseur. La viscoélasticité est une association de ces deux phénomeénes. Deux modeles
simples décrivent le comportement viscoélastique linéaire d’'un matériau : pour le
comportement sous contrainte, le modele de Kerin—Voigt17 et pour le comportement sous
déformation, le modéle de Maxwell*,

L’incorporation de matériaux tel que les élastoméres®® permettent d’augmenter le
coefficient d’amortissement de certaines structures. Leur propriété d’amortissement est due
a leur viscoélasticité®. Contrairement a I'amortissement structural et au frottement sec, la
viscoélasticité dépend de la fréquence de sollicitation du matériau. Quand la fréquence
augmente, le matériau se rigidifie (augmentation du module mécanique)?* , et le facteur
d’amortisseur diminue légerement. La dissipation viscoélastique se caractérise par une
courbe d’hystérésis de forme ovale.

d- Transduction et dissipation locale

Des matériaux composites originaux ont montré leur capacité d’amortissement:
alliage & mémoire de forme?, matériaux d’ame a fibres enchevétrées” ou composite
magnétostrictif24. Parmi ces exemples, un autre type de composite est apparu depuis une
dizaine d’années: il reprend le concept d’amortissement passif externe au matériau
présenté plus haut (élément piézoélectrique couplé a un élément résistif), a la différence
gu’il est intrinséque a la structure. Les polymeres, par leur ductilité et leur mise en forme
aisée, constituent des matrices pertinentes pour recevoir la fonction transduction et
dissipation par incorporation de particules piézoélectriques et conductrices. Lorsque le
matériau subit une déformation, I'’énergie mécanique est transmise a la maille cristalline des
particules piézoélectriques qui se déforme, engendrant la création d’un potentiel électrique
a leur surface. Afin de s’affranchir d’un circuit électrique extérieur au matériau, la présence
de particules conductrices permet une dissipation locale de I'énergie électrique.

Ce principe présente |'avantage de pouvoir augmenter la capacité amortissante de
n‘importe quel polymére (thermodurcissable, thermoplastique amorphe et semi-cristallin).
Ainsi, il devient possible d’obtenir des éléments structuraux capables de dissiper
intrinsequement les vibrations mécaniques. Les polymeéres thermoplastiques thermostables
possédant de trés bonnes propriétés mécaniques (groupe des Poly(ArylEtherCétone)s, tel
gue le PEEK) représentent des candidats idéaux au support du phénomene de transduction-
dissipation.

Un premier brevet a été déposé en 19917 sur 'inclusion de particules conductrices
(poudre graphite) dans un polymeére intrinséquement piézoélectrique pour la mise en ceuvre
d’'un revétement anéchoique. Tanimoto?® a élaboré un composite formé de plusieurs
couches de résine/fibres de carbone entre lesquelles des particules de PZT ont été
dispersées. Lorsque le matériau subit une déformation, les particules piézoélectriques
développent des charges électriques qui sont dissipées sous forme de chaleur a travers les
fibres de carbone. L'introduction de particules piézoélectriques dans ce type de matériaux a

13
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permis de multiplier le facteur d’amortissement par quatre. Plus récemment, des

27,28

composites hybrides polymeére/particules piézoélectriques/particules conductrices ont

été proposés mais leurs performances en amortissement ne sont pas significatives.

S’inspirant des techniques de contréle passif, I'objectif de cette étude est d’élaborer
un composite aux propriétés amortissantes en combinant les effets de transduction et de
dissipation locale. Pour appréhender au mieux la synergie de ces deux effets au sein d’'une
matrice polymere, il est nécessaire de maitriser les phénomenes de piézoélectricité et de
conduction électrique découlant de lintroduction de particules fonctionnalisantes
appropriées.

Il. Composite piézoélectrique a matrice polymeére

Chronologiquement, Pierre et Jacques Curie sont les premiers a montrer I'effet
piézoélectrique direct en 1880%°. Des céramiques piézoélectriques, telles que le titanate de
barium (BaTiOs), apparaissent des 1944 ouvrant la voie a des céramiques plus performantes.
B. Jaffe s’intéresse au titanate zirconate de plomb (Pb(Zr,,Ti;4)Os, plus communément
appelé PZT) et a ses propriétés électromécaniques élevées pour des proportions
stoechiométriques particulieres®. Furukawa a proposé le premier composite électroactif a
matrice polymére chargé de particules céramiques microniques (polyepoxy/PZT) en 1976
En parallele, la ferroélectricité de certains polymeres a été mise en évidence®.

1. Piézoélectricité

1. 1. Définition de la piézoélectricité

La piézoélectricité se développe dans des matériaux tels que les cristaux, certains
polymeéres semi-cristallins et des céramiques piézoélectriques. Ce phénomeéne physique
correspond a l'apparition d’une polarisation électrique induite par une déformation
mécanique extérieure. Il s’agit d’'un couplage électromécanique ou la polarisation est
proportionnelle a la contrainte mécanique appliquée (jusqu’a un certain niveau). L'effet
piézoélectrique est dit direct. Ce phénomeéne est réversible : lorsque le matériau est soumis
a un champ électrique extérieur, il se déforme (effet piézoélectrique inverse). La figure 3
schématise ces deux effets.
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Figure 3 : L'effet piézoélectrique direct et inverse

1. 2. Coefficients piézoélectriques

Une variation de la polarisation macroscopique AP lors de |'application d’une
contrainte Ao sur I’échantillon caractérise I'effet piézoélectrique. Dans un systéme d’axes
orthogonaux (figure 4), la polarisation et la contrainte sont liées en notation matricielle par
un tenseur de rang 2 appelé tenseur piézoélectrique dj; :

AP, =d; Ao, (1)

avec i=1, 2, 3 et j=1, 2, 3, 4, 5, 6 correspondant respectivement a I'axe de polarisation et
d’application de la contrainte comme indiqué sur la figure 4.

>
>

P (polarisation)

oo

Figure 4 : Définition des directions dans un milieu piézoélectrique

Le coefficient piézoélectrique dss; représente le coefficient mesuré par application d’une
contrainte dans la direction de polarisation de I’échantillon. L'expression générale du
coefficient piézoélectrique d est le suivant :
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Cette expression est composée de deux termes. Le premier est appelé effet piézoélectrique
primaire. |l est d( a la variation de la polarisation sous une contrainte mécanique. Le second
est dit secondaire : il s'oppose au premier et est lié a un effet de volume dans lequel la
polarisation varie sous I'effet d’une contraction-dilatation du matériau.

1. 3. Matériaux piézoélectriques

Dans les solides cristallins, la piézoélectricité est due a une déformation de la maille
cristalline. En I'absence de contrainte extérieure, le barycentre des charges positives et des
charges négatives est confondu. Lorsque le solide est soumis a une déformation, les
barycentres des deux types de charge ne s’annulent plus. Un dipole électrique se crée et se
traduit macroscopiquement par I'apparition d’une polarisation. Pour étre piézoélectrique, la
structure cristalline doit étre nécessairement non centro-symétrique.

Les matériaux piézoélectriques peuvent se regrouper en trois catégories principales :

- les cristaux, dont le plus connu est le quartz, ont permis de mettre en évidence le
phénoméne de piézoélectricité. Les monocristaux (par exemple le PZN-PT pour Lead Zinc
Niobate-Lead Titanate et PMN-PT pour Lead Magnesium Niobate-Lead Tiatanate®®)
possedent des propriétés piézoélectriques élevées mais restent difficiles a mettre en ceuvre
et sont tres couteux.

- certains polymeéres semi-cristallins, tels que le PVDF*?, le PVDF-TrFE*, les
polyamides impairs35 possedent des propriétés de piézoélectricité. Elles proviennent de la
présence de dipodles intrinséques au polymeére. La piézoélectricité dans ce type de polymere
est majoritairement due a l'effet de volume (contraction-dilatation). Les propriétés
piézoélectriques sont trés fortement liées a la présence des zones cristallines. Afin
d’améliorer leur couplage électromécanique, des procédés de traitement thermique et
d’étirement mécanique permettent d’augmenter le taux de cristallinité ou de donner une
orientation préférentielle aux cristallites. Ce type de matériau est adapté pour des
applications requérant ductilité et faible densité. Cependant, la polarisation de ces
polymeéres nécessite des forts champs électriques ce qui reste une contrainte dans le milieu
industriel.

- les céramiques sont des matériaux piézoélectriques a fort couplage
électromécanique et haute densité. La propriété de piézoélectricité est liée a la structure
cristalline des céramiques. La maille cristalline posséde un dip6le permanent qui confere a
ces matériaux des valeurs de permittivité diélectrique élevées. Les céramiques
piézoélectriques les plus connues sont le titanate de baryum (BaTiO3) et le titanate zirconate
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de plomb (PZT), qui restent les plus intéressantes au niveau industriel de par leur tres bon
coefficient électromécanique et I'offre variée des procédés de fabrication. Ces derniers
(procédé sol-gel, synthése hydrothermale, calcination, ..) permettent de modifier les
propriétés diélectrique, mécanique et piézoélectrique en fonction de I'application visée.

Les propriétés des différents matériaux piézoélectriques sont regroupées dans le

tableau 1.

Quartz LiNbO; PVDF BaTiO; PZT
Masse volumique (g.cm™) 2,65 4,64 1,76 5,7 7,5
Permittivité diélectrique relative &g 4,5 40 12 1250-10000 500-6000
Coefficient piézoélectrique ds; (pC.N") 2,3 15 -20 110 600
Température de Curie (°C) 573 1210 180 130 350

Tableau 1 : Constantes physiques de matériaux piézoélectriques

2. Céramiques ferroélectriques

2. 1. Ferroélectricité

Sur les 32 classes cristallines, 21 sont non centro symétriques (condition sine qua
none a la piézoélectricité) parmi lesquelles 20 sont effectivement piézoélectriques. Dans ces
dernieres, 10 présentent une polarisation spontanée en I'absence de champ extérieur : elles
sont ferroélectriques.

2. 2. Polarisation

Les céramiques polycristallines ferroélectriques sont formées de grains et de joints de
grain. Pour des raisons énergétiques, ses grains sont divisés en plusieurs domaines au sein
desquels les dipdles sont tous orientés dans la méme direction. Deux domaines adjacents
possedent des directions de polarisation différentes dues a I'organisation du réseau cristallin
et sont séparés par une frontiére appelée « paroi de domaine »*. La polarisation spontanée
des différents domaines est orientée aléatoirement, induisant une polarisation rémanente
macroscopique nulle.

Une étape de polarisation est nécessaire afin d’observer un effet piézoélectrique
macroscopique du matériau. L'application d’un champ électrique intense aux bornes d’'un
matériau ferroélectrique oriente les dipbles dans la méme direction ; il s’agit d’'une étape
inévitable pour observer un effet piézoélectrique macroscopique (direct ou inverse)
conséquent. La figure 5 schématise la réorientation des dip6les permanents des domaines
ferroélectriques suivant la direction d’application du champ électrique, créant ainsi une
polarisation macroscopique.
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Figure 5 : Orientation des domaines ferroélectriques suivant la direction de I'application du champ
électrique

2. 3. Cycle d’hystérésis et température de Curie

La distribution de I'orientation des dip6les avant I'application d’un champ électrique
explique I'apparition d’un gradient dans les valeurs de polarisation. Cela se traduit par un
cycle d’hystérésis dans le tracé de la polarisation en fonction du champ électrique appliqué
(figure 6). La polarisation spontanée P est la polarisation du matériau a trés haute valeur de
champ; il s’agit de la valeur maximale de polarisation que le matériau peut atteindre
(maximum de dipdles orientés). La polarisation rémanente P, est la valeur de polarisation a
champ nul. Enfin, le champ coercitif E. est le champ qu’il faut appliquer pour annuler la
polarisation.

Figure 6 : Cycle d'hystérésis P=f(E) d'une céramique ferroélectrique

Le cycle d’hystérésis disparait lorsque la température de Curie (T.) est atteinte: le
matériau est dans une phase paraélectrique. La transition de phase ferroélectrique -
paraélectrique peut étre de deux natures différentes : une transition ordre - désordre ou une
transition displacive. La premiére transition a lieu quand les dip6les n’ont aucune orientation
privilégiée dans la phase paraélectrique. La transition displacive concerne des structures
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cristallines symétriques sans moment dipolaire permanent qui acquierent une structure
ferroélectrique au passage de la température de Curie.

2. 4. Titanate Zirconate de Plomb

a- Structure cristalline pérovskite

Les Titanates Zirconates de Plomb (PZT) sont formés de solutions solides de zirconate
de plomb PbZrO; et de titanate de plomb PbTiOs. Le PZT possede une structure cristalline
pérovskite, de formule chimique générale ABOs. Dans sa forme cristalline la plus simple
(maille cubique, figure 7), les cations Ti** et Zr*™* sont situés au centre de la maille, les cations
Pb®* aux sommets et les ions d’oxygéne au centre des faces du cube.

() Oxygéne

. Titane, Zirconium
m Plemb
Ny

Figure 7 : Maille cubique de PZT

b- Diagramme de phase

Le diagramme de phase du PZT est présenté figure 8. Au-dessus de la température de
Curie, T, le PZT adopte une structure cubique qui est paraélectrique. La transition de phase
ferro-paraélectrique est displacive. En dessous de T, la structure pérovskite est
ferroélectrique. Plus particulierement, les compositions riches en titane adoptent une
symétrie quadratique. Les compositions riches en zirconium présentent des changements de
symétrie plus complexes, mais le plus fréguemment la structure de ces compositions est
rhomboédrique. Pour ces deux symétries, la maille cristalline acquiert un moment dipolaire
permanent, c'est-a-dire une polarisation électrique spontanée.
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Figure 8 : Diagramme de phase des solutions solides PZT (Jaffe®’)

c- Frontiére de phase morphotropique

Pour des compositions de PZT proches de 48 % en PbTiO3, une frontiére sépare les
phases rhomboédrique et quadratique : la frontiere de phase morphotropique (FPM) (figure
8). Dans cette zone, le couplage électromécanique, la permittivité diélectrique et la
polarisation a saturation passent par un maximum. Les avis divergent quant a 'origine de ces

trés bonnes propriétés ferroélectriques. Soares®®*

montre que les phases rhomboédrique et
guadratique coexistent et sont distribuées statistiqguement dans un méme grain. Ceci est
rendu possible par des parametres de maille trés proches. Les distorsions de maille sont
faibles et le changement de direction de polarisation est rendu possible a plus faible énergie.
Cette forte activité piézoélectrique peut également étre attribuée a la combinaison des
directions de polarisation de chaque phase, élevant a 14 le nombre de directions de
polarisation accessibles par les dip6les dans la FPM™. Enfin, certains auteurs proposent
I'apparition d’une structure cristalline différente dans la zone morphotropique : une phase

.. c s , . . 142
monoclinique aux propriétés ferroélectriques importantes***.

3. Composite ferroélectrique a matrice polymére

3. 1. Connectivité

La connectivité dépend de |'organisation spatiale de chaque phase constitutive du
matériau composite. Un changement de connectivité entraine des modifications majeures
des propriétés physiques des composites.
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Dans le cas de systemes bi-phasiques, la nature de la connectivité est représentée par
deux nombres (le premier pour la céramique, le second pour la matrice). lls indiquent le
nombre de directions connectées par la phase considérée. Il existe dix combinaisons
possibles de connectivité, répertoriées par Newnham®® et présentées sur la figure 9.

Lll g

particles in a polymer PZT spheres in a polymer diced composite PZT rods in a polymer
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Figure 9 : Connectivités de composites céramique/polymeére

3. 2. Propriétés électroactives
a- Composite polymere/PZT

L'originalité dans la réalisation de composites polymeére/PZT est I'association d’un
polymeére ductile a faible densité et d'une céramique PZT avec un fort couplage
électromécanique. Les premiers composites polymére/PZT ont été réalisés par Furukawa en
1976°%. Il a introduit des particules sphériques piézoélectriques de PZT (de diamétre 1,5 pum)
dans une matrice polyepoxy. Il rapporte que les conditions de polarisation ont une influence
sur la valeur finale du coefficient de couplage électromécanique du composite. Trois ans plus
tard, il introduit des particules de PZT dans des matrices polyméres thermoplastiques**. Dans
le cas de la matrice de polyfluorure de vinylidéne (PVF), le coefficient d33 obtenu est négatif.
I montre ainsi que les coefficients diz3 du polymeére électroactif et des particules
piézoélectriques sont de signes opposés. Il constate également que la valeur du coefficient
de couplage électromécanique augmente suivant la température de polarisation et plus
particulierement dans une gamme de température ol apparait une relaxation diélectrique
(augmentation de la permittivité diélectrique). Cette premiere observation met en évidence
I'importance de I'adaptation des permittivités diélectriques de la matrice et des particules
dans le protocole de polarisation des composites.

Durant la derniere décennie, de nombreux auteurs ont introduit des particules de
PZT dans différentes matrices polymeres. Le tableau 2 décrit la matrice polymere, le
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diameétre des particules de PZT, la concentration en particules et le coefficient
piézoélectrique ds3 obtenu.

Polymere Diametre (um) % volumique ds; (pC.N')  Année-Référence

PVDF - 21 -4 1979*

PU 4 60 25 1989*%

PU 3-10 50 10 2002

PVC 3-10 30 6 2006

PE 400-800 60 14-26 2008
Poly(3-hydroxybutyrate) 2 30 3 2009%
PA11 50-100 30-60 6-30 2009%°

PA11 3 40 6 2010°"

Tableau 2 : Valeurs du coefficient piézoélectrique ds; de composites polymeére/PZT

Dés que la concentration en particules ferroélectriques est supérieure a celle du polymere,
le coefficient piézoélectrique est presque trois fois supérieur aux coefficients observés pour
de faibles taux de charge. C’est un parfait exemple d’'un changement de connectivité : les
composites passent d’'une connectivité (0-3) a une connectivité (3-3) pour des
concentrations en particules élevées.

b- Parameétres de polarisation

Trois parameétres gouvernent la polarisation des composites ferroélectriques :

- la température de polarisation joue sur la phase organique et inorganique.
Concernant la phase organique, Capsal®? a montré que le coefficient piézoélectrique est
maximum quand la température de polarisation est supérieure a la température de
transition vitreuse du polymeére. Au-dessus de cette température, le polymére est dans un
état pseudo-liquide et sa permittivité diélectrique augmente. L’adaptation de permittivité
entre polymere et particules céramiques est favorisée. La température de polarisation influe
également sur la phase inorganique. Le cycle d’hystérésis d’une céramique de PZT est réduit
qguand la température de polarisation s’approche de la température de Curie®>. L'agitation
thermique rend plus difficile I'alignement des dipbles sous un champ électrique, la
polarisation rémanente et le champ coercitif diminuent.

- pour polariser efficacement les particules d’'un composite a matrice polymere, le
champ électrique appliqué doit étre supérieur au champ coercitif de la céramique, afin que

les premiers dip6les s’orientent. Au-dela d’un certain champ appliqué (entre 5 et 10 kV.mm™

3034 3 majorité des dipoles est orientée.

pour des céramiques de PZT

- le temps de polarisation est le troisitme paramétre de polarisation. Merz>> et
Fatuzzo®® décrivent le temps de polarisation d’une céramique comme dépendant du temps
nécessaire a la nucléation des domaines ferroélectriques, du mouvement des domaines et

de la mobilité des parois de ces domaines.
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c- Particules conductrices

L'introduction de particules conductrices dans des composites ferroélectriques a
16487 Dans ce type
de composites, les particules ferroélectriques doivent étre polarisées avant leur

matrice polymére permet d’augmenter leurs propriétés électroactives

incorporation dans le polymeére. Il est possible de polariser les composites apres leur
élaboration si la concentration en particules conductrices est inférieure au seuil de
percolation. Dans ce cas, la permittivité diélectrique et le coefficient piézoélectrique ds3
augmentent tandis qu’une diminution du champ coercitif a été observée avec la
concentration de particules conductrices : ces dernieres ont une action sur le champ
électrique local.

3. 3. Propriétés mécaniques

De nombreux travaux ont montré linfluence de l'incorporation de particules
sphériques sur les propriétés mécaniques d’'une matrice polymére. L'augmentation de la
concentration en particules se traduit principalement par une augmentation du module de
Young et une diminution de I'allongement a la rupture58'61.

Mori et Tanaka® ont modélisé le comportement mécanique de composites
polymere/particules sphériques par un systéeme bi-phasique. Dans ce modeéle, I'interface
entre les deux phases est négligée et le module mécanique est indépendant de la taille des
particules.

Odegard® propose un modeéle plus complexe qui intégre I'influence de I'interface
polymere/particule (modeéle de I'interface effective). Il montre qu’a l'interface, la structure
moléculaire du polymere est modifiée et que la taille des particules a une influence sur les
propriétés mécaniques jusqu’a un diamétre d’environ 0,5 um. Pour un volume d’interface
non négligeable devant celui de la particule, I'arrangement moléculaire a l'interface atténue
le transfert de charge. Au-dela d’une certaine taille de particule, cette interface devient
infime et les contraintes mécaniques sont directement transmises au polymere : la taille des
particules n’a plus d’influence.

Capsal64 a montré expérimentalement l'influence de la taille des particules sur les
propriétés mécaniques de composites polyamide 11/BaTiOs (figure 10). Pour une méme
concentration en particules, le module de cisaillement sur le plateau vitreux augmente avec
la taille des particules. Sur le plateau caoutchoutique, la mobilité moléculaire réduit
I'influence de I'interface polymére/matrice. |l a également mis en évidence un élargissement
du pic de la relaxation associée a la manifestation mécanique de la transition vitreuse
observée sur la partie dissipative du module mécanique. L'aire sous la courbe du pic
augmente avec la concentration en particules, montrant que la présence des particules
apporte une composante dissipative supplémentaire a la viscoélasticité du polymere.
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Figure 10 : Evolution de la partie conservative du module mécanique de cisaillement de composites
polyamide 11/BaTiO; en fonction de la température et de la taille des particules®

Plusieurs modeéles ont été proposés pour prédire le comportement mécanique de
composites dans lesquels les renforts sont de géométrie sphérique. Le premier est simple, il
s’agit de la loi des mélanges. Le module de cisaillement du composite est égal a la somme
des modules mécaniques de chaque constituant pondérés par leur fraction volumique. Dans
le modéle de Kerner®, les particules sphériques sans interaction sont dispersées
aléatoirement dans une matrice. L’expression du module de cisaillement est donnée par :

5, )
B (7-5v,)G, +(8-10v0,)G, 151-uv,)
G: =Gn Jom =) ®

(7-5v,)G, +(8-10v0,)G, 151-uv,)

Avec G, G, et G, respectivement le module de cisaillement du composite, des particules et
de la matrice, ¢ la fraction volumique de particules et v, le coefficient de Poisson de la
matrice.

Hashin et Shtrikman® ont complété le modéle de Kerner en encadrant la valeur du
module mécanique des composites par deux bornes. Pour la borne inférieure, la matrice est
le constituant de plus faible module mécanique ; pour la borne supérieure, la matrice est le
constituant de plus fort module mécanique.
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3. 4. Propriétés diélectriques

Dans les composites ferroélectriques, I'ordre de grandeur de la permittivité
diélectrique du composite est imposée par celle de la céramique ferroélectrique. Cependant,
la permittivité diélectrique de la matrice influe également sur la valeur finale de celle du
composite. A concentration égale de particules ferroélectriques, la permittivité diélectrique
du composite augmente en méme temps que la permittivité de la matrice®.

Les relations entre les permittivités diélectriques des phases constitutives et du
composite sont correctement décrites par des lois de mélange pour de faibles taux de
charge et des particules sphériques. L’amélioration de ces modeles porte sur la prise en
compte de fortes concentrations, des interactions polaires entre les différentes phases, les
écarts importants entre les valeurs de permittivité des phases constitutives, le facteur de
forme des inclusions ainsi que leur état de dispersion dans la matrice.

Néanmoins, les lois de mélange les plus connues restent de la théorie de Maxwell-
Garnett®®, et celle du modele de I'approximation du milieu effectif (EMA), connue sous le
nom de la théorie de BruggemanGg. La théorie de Bruggeman, contrairement a celle de
Maxwell-Garnett, décrit la permittivité diélectrique du milieu dans lequel sont dispersées les
inclusions sphériques, comme égale a la permittivité du composite. Dans ce cas, la
permittivité du composite ou permittivité effective du mélange €5 peut étre déterminée par
la relation suivante :

(1_¢) Em ~ Eetf +¢ Ec — Eff —0 (4)

Em + 264 & + 284

lll. Composite conducteur a matrice polymeére

Les premiers composites conducteurs a matrice polymere sont apparus dans les
années 1970. Dans un premier temps, des particules conductrices métalliques (Ag, Au, Ni, ...)
ont été incorporées dans une matrice polymére (application aux colles conductrices’®). Afin
de réduire la densité des composites, le noir de carbone’* et des polymeéres conducteurs (tel
que le polypyrrolen) ont remplacé les charges métalliques dans des applications nécessitant
des niveaux de conductivité moindres. Cependant, le taux important de particules a
introduire dans le polymeére pour le rendre conducteur (autour de 20 % en volume) affaiblit
de maniere conséquente les propriétés mécaniques de la matrice. De par leur structure
tubulaire et leur trés haut facteur de forme (rapport de la longueur sur le diameétre), les
nanotubes de carbone , découverts en 1991 par Iijima73, ouvrent de nouvelles perspectives.
En effet, leur introduction dans une matrice polymére a récemment permis d’atteindre des
niveaux de conductivité satisfaisants pour la dissipation des charges électriques avec des
concentrations de particules trés faibles (0,04 % en volume dans une matrice polyepoxy’?).
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1. Percolation électrique

1. 1. Phénomeénologie

Le phénomene de percolation traduit un changement de comportement critique en
réponse a une variation d’'un parameétre extérieur. Dans le cas des composites conducteurs,
type polymeére/particules conductrices, le phénoméne de percolation électrique correspond
a la transition entre un comportement isolant et un comportement conducteur. Le
composite acquiert brusquement la propriété de conduction électrique au-dela d’une
certaine concentration en particules conductrices (seuil de percolation). Cette concentration
critique, p., correspond a la quantité de particules nécessaire a la formation d’un amas infini
conducteur.

Kirkpatrick”> puis Stauffer’® ont décrit ce phénoméne physique par une loi de
puissance de la conductivité électrique des particules au-dessus du seuil de percolation :

o=05(P—p.)' (5)

o correspond a la conductivité du composite, og a la conductivité des particules conductrices,
p a la fraction volumique des particules, p. a sa valeur au seuil de percolation et t a
I’exposant critique universel dépendant de la dimensionnalité du systéme (t=1,1-1,3 pour un
systeme a deux dimensions et t=1,6-2 pour un systeme a trois dimensions).

1. 2. Facteur de forme

Balberg a montré l'influence de la géométrie des particules sur la valeur du seuil de
percolation”’. Il a complété ces résultats par une relation entre la valeur de la fraction
volumique de charges conductrices au seuil de percolation, p., et le facteur de forme de ces
particules78. Dans le cas de batonnets rigides orientés aléatoirement dans un milieu
tridimensionnel, le produit de ces deux grandeurs est égal a une constante (1,6). La valeur du
seuil de percolation est donc directement liée au facteur de forme des particules.

L'introduction de particules conductrices rigidifie et fragilise la matrice polymére. De
ce fait, I'objectif est d’atteindre la propriété de conduction en incorporant le minimum de
particules conductrices dans le polymeére. Un facteur de forme élevé permet de réduire la
valeur du seuil de percolation et ne peut étre profitable que si la dispersion des particules
est optimisée. En effet, pour décrire au mieux le modeéle théorique de Balberg, le facteur de
forme apparent (ce terme est employé dans le cas de particules agrégées) doit étre le plus
proche du facteur de forme d’une particule individuelle. Une dispersion statistique des
charges conductrices dans les trois dimensions de la matrice polymere est également
requise pour atteindre le seuil de percolation a de faible taux de charge.
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D’autre part, une influence du facteur de forme sur les propriétés mécaniques de

79,80

composites a matrice polymere a été montrée’™"". A concentration égale de particules, un

facteur de forme élevé entraine une augmentation de la fragilité de la matrice.

2. Particules conductrices

Les particules conductrices actuellement connues et incorporées dans une matrice
polymére sont les suivantes :

- les poudres métalliques: afin d’augmenter la conductivité électrique des
composites, des poudres métalliques (poudre d’argent en majorité) sont dispersées dans le
polymeére. Leur conductivité intrinséque est élevée 10’ S.m™, mais le faible facteur de forme
de ces particules (=1) ainsi que leur forte densité sont des inconvénients a leur utilisation.

- les fils métalliques submicroniques : ils ont la particularité d’offrir des niveaux de
conductivité élevés (équivalent aux poudres métalliques) tout en offrant des facteurs de
forme élevés (facteur de forme de I'ordre de 10-200%%).

- le noir de carbone : il s’agit de la particule conductrice la plus utilisée a ce jour.
Nature chimique proche des matrices polymeéres, bonne conductivité électrique intrinseque
(10* S.m™), faible densité et prix attractif sont les arguments de son succes. Linconvénient
majeur du noir de carbone est son faible facteur de forme.

- les fibres et nanofibres de carbone: des fibres ou des nanofibres de carbone
peuvent étre introduites dans une matrice polymere afin d’en améliorer les propriétés de
conduction électrique. Leur conductivité est égale a celle du graphite. En comparaison au
noir de carbone, des composites conducteurs peuvent étre réalisés a des plus faibles
concentrations de charges conductrices.

- Les nanotubes de carbone (NTC) : de par leur haut facteur de forme (pouvant aller
jusqu’a 10000%%), leur bonne conductivité électrique (autour de 10° S.m™) et leur faible
densité, les nanotubes de carbone sont les candidats idéaux pour une application de
dissipation de charges électriques.

3. Composite polymére/nanotubes de carbone

3. 1. Méthodes d’élaboration

Quelque soit le type de particules incorporées dans le polymére, une problématique
reste commune : élaborer des composites en optimisant la dispersion des charges. Trois
principales méthodes d’élaboration des composites peuvent étre utilisées : la polymérisation
in-situ, la voie solvant et la voie fondue.

La premiere méthode consiste a introduire les particules lors d’'une réaction de
polymérisation ; les charges sont mélangées aux monomeéres nécessaires a la réaction
chimique. La polymérisation s’effectue la plupart du temps sous agitation aux ultrasons pour
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assurer une bonne dispersion des particules®. Cette méthode présente I'avantage d’offrir
des composites trés homogénes mais n’est raisonnablement réalisable que dans le cas de
certains polymeres.

La voie solvant permet une élaboration simplifiée des composites®® : sous I'action
d’un solvant, le polymére est dissout. Les particules sont introduites dans ce mélange a
faible viscosité qui subit, par la suite, une agitation aux ultrasons. La précipitation est la
derniere étape et permet de figer I'état de dispersion des particules dans le polymere.

Dans le cas plus particulier des polymeres thermoplastiques, la voie fondue est
envisagée quand la toxicité des solvants est trop importante et/ou pour des applications a
grande échelle. La voie fondue consiste a élever la température du polymere au-dessus de sa
température de fusion et a incorporer les particules. Les extrudeuses mono ou bi-vis

permettent de disperser les particules dans le polymeére®®®

. Sur ce type d’appareillage,
plusieurs paramétres sont ajustables et influent sur I'état de dispersion final®: la
température de mélange, le temps de mélange et la vitesse de rotation des vis. Plus
particulierement, la température de mélange influe directement sur la viscosité du polymeére
a I'état fondu. En effet, une viscosité trop faible peut nuire a une bonne dispersion des
particules. Inversement, une viscosité trop élevée peut favoriser une réagglomération des
charges et notamment des nanotubes de carbone qui développent une forte affinité
électrostatique. Le temps de meélange et la vitesse de rotation des vis peuvent agir

directement sur le facteur de forme des particules.

3. 2. Nature et facteur de forme des particules

Pour I’élaboration de composites conducteurs électriques, le choix de la particule
conductrice régit la valeur du seuil de percolation (de part son facteur de forme) et le niveau
de conductivité des composites au-dessus de p. (de part leur nature chimique). La figure 11
illustre ces deux caractéristiques suivant le type de charges introduit dans la matrice

polymére74’89'92.
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Figure 11 : Comparaison des seuils de percolation et des valeurs de conductivité électrique au-dessus
de p. pour différents types de particules conductrices dispersées dans une matrice polymere

L'incorporation de nanotubes de carbone dans une matrice polymére permet
d’obtenir un niveau de conductivité permettant I'écoulement de charges pour une
concentration en NTC tres faible.
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Chapitre 2 : Matériaux et méthodes

Les polymeéres peuvent acquérir différentes propriétés physiques par I'incorporation
de charges fonctionnelles. La matrice polymére peut devenir conductrice électrique par
incorporation de nanotubes de carbone ou développer un caractere piézoélectrique par
I'introduction de particules ferroélectriques. La synergie entre les deux types de particules
pourrait apporter la propriété d’amortissement au polymere. Le polyamide 11, polymeére
d’ingénierie aux bonnes propriétés mécaniques, est choisi comme polymere hoéte pour
montrer la faisabilité de tels composites.

La compréhension de phénomenes physiques a une échelle macroscopique est une
étape incontournable. Les techniques expérimentales permettent d’étudier I'influence de
I'introduction de particules sur la structure physique du polymeére et d’évaluer I'intensité de
la nouvelle fonction apportée par les particules. Les méthodes de caractérisation statiques
comportent les études structurales et la microcalorimétrie diatherme. La dynamique
moléculaire sera analysée par spectrométrie dynamique mécanique et diélectrique. Les
moyens employés pour évaluer les propriétés fonctionnelles (piézomeétre, essais vibratoires)
seront également présentés.

I. Matériaux

1. Polyamide 11

Le polyamide 11 (PA 11) est un polymeére thermoplastique semi-cristallin de la famille
des polyamides aliphatiques et de structure chimique :

[-(CH2)10-CO-NH-],

La cohésion moléculaire et les propriétés physiques des polyamides aliphatiques sont
dominées par les interactions électrostatiques existant entre les groupements amides de
chaines adjacentes. Elles conduisent a la formation de liaisons hydrogene entre chaines
voisines qui gouvernent aussi bien la stabilité des zones cristallines que la cohésion de la
phase amorphe.

Les chaines des zones cristallines sont agencées en conformation zigzag planaire. Les
liaisons hydrogéne entre chaines adjacentes assurent une structure en feuillets®. La
conformation zigzag peut se présenter en structure paralléele ou antiparalléle. Pour les
polyamides impairs, la structure paralléle est la plus favorable au contraire des polyamides
pairs qui adoptent majoritairement une structure antiparalléle. Ces structures sont
favorisées car elles présentent un taux de liaisons hydrogene maximal. La cristallisation du
PA 11 se fait naturellement dans la phase a qui est triclinique et non centro-symétrique.
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L’hydrophilie des polyamides dépend de la densité des groupements amide. Le
polyamide 11 a été choisi pour sa faible absorption d’eau. D’autres propriétés physiques font
du PA 11 une matrice de choix pour les matériaux composites. Son module mécanique a
température ambiante est élevé (module de Young égal a 2 GPa). Sa température de
transition vitreuse et sa température de fusion sont comprises respectivement entre, 40-
50°C et 185-200°C. La dégradation du PA 11 débute a 350 °C pour se terminer a 480 °C.
L'ensemble de ces propriétés font de ce thermoplastique un matériau d’ingénierie tres
utilisé.

2. Nanotube de carbone et acide palmitique

Pour des raisons d’approvisionnement, deux types de nanotubes de carbone (NTC)
sont utilisés. Les premiers ont été fournis par Marion Technologie et sont majoritairement
double parois. Les seconds sont multi parois et proviennent d’Arkema. Les deux types de
NTC ont été synthétisés par CCVD (Catalytic Chemical Vapor Deposition)®?. Cette méthode
est fondée sur la réduction sélective de solutions solides Mgp95C0g0sO, dans une
atmospheére de H,-CH,. La densité des NTC étudiés est de 1,8 et 2,27 g.cm™ respectivement.

L’acide palmitique (C16H3,0,) est une molécule amphiphile possédant une queue alkyl
hydrophobe CHs-(CH;)16- qui s’adsorbe a la surface des NTC et une téte hydrophile qui induit
une répulsion électrostatique entre nanotubes. L'acide palmitique a déja montré son
efficacité en tant qu’agent dispersant dans des composites polyepoxy/NTC*. Son influence
sur la dispersion des NTC dans les composites PA 11/NTC est étudiée par la suite avec un
rapport massique de 1:1 entre les NTC et I'acide palmitique.

3. Titanate Zirconate de Plomb

Trois diameétres de poudres de Titanate-Zirconate de Plomb (PZT) ont été fournis par
Ferroperm Piezoceramics : 600, 900 et 1200 nm (annoncés a + 100 nm). Les caractéristiques
principales du PZT massif PZ29 sont :

- température de Curie : 235 °C

- coefficient piézoélectrique ds; : 575 pC.N"

- permittivité diélectrique relative (a 1 kHz) : 1220-1340

- masse volumique : 7,45 g.cm'3

- module de Young : 101 GPa

Le PZT massif est élaboré par mélange mécanique et calcination d’oxyde de Plomb
(Pb0O), d’oxyde de titane (TiO;) et d’oxyde de zirconium (ZrO,). La poudre de PZT est obtenue
apres broyage du PZT massif.
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Chapitre 2 — II. Caractérisation de la microstructure

4. Composites a base polyamide 11

Deux méthodes d’élaboration des composites PA 11/NTC ont été comparées : la voie
solvant et la voie fondue (extrusion). La voie solvant consiste a dissoudre a 160 °C des
granulés de PA 11 dans son solvant, le diméthylacétamide (DMACc). En parallele, les NTC sont
dispersés par ultrasons dans du DMAc (préalablement chauffé a 160 °C) et ajoutés au
mélange liquide PA 11-DMAc. Le mélange précipite quand il est porté a température
ambiante. Il est ensuite filtré, nettoyé a I'’eau et séché sous vide pendant 12h pour éliminer
toute trace résiduelle de solvant. Le composite ainsi obtenu est pressé sous forme de film ou
de parallélépipéde suivant la méthode de caractérisation utilisée par la suite.

L’extrusion bi-vis est la deuxieme méthode d’élaboration des composites ; il s’agit
d’un procédé utilisé dans l'industrie. L'extrudeuse est une Haake Minilab 1l de Thermo
Scientific. Un volume de 7 ml de composite est requis pour assurer I’'homogénéité du
composite a I’état fondu. La direction (co ou contre-rotative) et la vitesse de rotation des vis
ainsi que le temps et la température de mélange sont des parametres ajustables qui
conditionnent I'état de dispersion des particules dans le polymere. Deux modes de
fonctionnement de I'extrudeuse sont accessibles: le mode recirculation et le mode
extrusion. Le premier permet de contréler le temps de mélange; le second active
'ouverture de la valve et l'extrusion du polymeére. C'est un procédé qui permet de
s’affranchir de l'utilisation d’un solvant toxique. Il est également transposable a I'ensemble
des polymeéres thermoplastiques. Une étude de I'optimisation des parametres d’extrusion
est présentée dans le chapitre 3.

Les composites PA 11/PZT et les composites hybrides PA 11/PZT/NTC ont été
élaborés exclusivement par extrusion, en tenant compte des paramétres d’extrusion définis
pour les composites PA 11/NTC.

Il. Caractérisation de la microstructure

1. Microscopie électronique a balayage

La morphologie des composites PA 11/PZT a été étudiée par Microscopie
Electronique a Balayage (MEB) sur un JEOL JSM 6700F équipé d’un détecteur EDS
(spectroscopie de dispersion en énergie). Les échantillons étudiés subissent une cryofracture
a I'azote liquide afin d’étudier la dispersion des particules dans le volume du polymere. La
tension d’accélération des électrons appliqguée est de 10 kV. Le mode de détection en
électrons rétrodiffusés a été utilisé pour favoriser le contraste entre la matrice polymére et
les particules de PZT.
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Chapitre 2 — Ill. Analyse calorimétrique diatherme

2. Microscopie électronique a transmission haute résolution

La Microscopie Electronique a Transmission Haute Résolution (METHR) donne accés a
la structure cristalline (mono ou polycristalline) des particules de PZT. Le microscope utilisé
est un JEOL 2100 équipé d’un détecteur EDS. La tension d’accélération du canon a émission
de champ appliquée est de 200 kV.

Les particules de PZT sont dispersées dans de l'acétone puis déposées sur une
microgrille de cuivre recouverte d’'une membrane de carbone a trous. Seules les particules
de 600 nm, transparentes aux électrons, ont été caractérisées.

3. Diffraction de rayons X

La structure cristalline des particules de PZT est étudiée par diffraction des rayons X
(DRX). Le diffractometre Rigaku utilisé est équipé d’une source de rayons X au cuivre (K,
A=1,5406 A). La poudre de PZT a été déposée sur un support ol la surface est aplanie afin
d’éviter les effets de texture. La poudre est soumise a un balayage angulaire des rayons X.
L'intensité des rayons X diffractés par les particules dans une direction donnée est mesurée.
Le diffractogramme obtenu compléte I'étude par METHR en renseignant sur la ou les phases
cristallines (groupe d’espace, parametre de maille) des particules. Les diffractogrammes sont
effectués avec un pas de 0,02° toutes les deux secondes variant de 20 a 60°.

lll. Analyse calorimétrique diatherme

1. Principe

L'analyse calorimétrique diatherme (ACD) d’un matériau permet I'analyse de ses
transitions thermiques. Les changements d’état physique, tels que la cristallisation, la fusion
ou la transition ferro-paraélectrique, induisent une absorption ou un dégagement de
chaleur. Ces types de transitions sont associés a une discontinuité de la dérivée premiére de
I’enthalpie libre et sont désignés par transitions du premier ordre. La transition vitreuse se
caractérise par un saut de capacité calorifique qui correspond a une discontinuité de la
dérivée seconde de I'enthalpie libre : cette pseudo-transition est du second ordre.

2. Calorimétrie diatherme active

Le calorimétre a compensation de puissance enregistre les modifications
enthalpiques de I’échantillon et de la référence apparaissant lors d’'un balayage en
température. Un calorimetre DSC7 de Perkin Elmer est utilisé pour mesurer les transitions
thermiques des échantillons.
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Chapitre 2 — Ill. Analyse calorimétrique diatherme

L'enregistrement des transitions s’effectue avec une sensibilité de 0,1 °C en
température et de 0,5 mW pour le flux de chaleur. Dans la gamme de température étudiée,
I'appareil est calibré avec I'indium (AHs = 28,5 J.g™" et T¢ = 156,6°C) et I'étain (AH; = 60,4 J.g"
et T = 231,8°C). La vitesse de balayage est de 20°C.min™.

L’échantillon, dont la masse est comprise entre 2 et 15 mg, est serti dans une
coupelle en aluminium. Une coupelle vide sertie fait office de référence. Ces deux coupelles
sont placées dans deux fours séparés. Chaque four est placé dans un environnement saturé
par un gaz inerte et caloporteur (I'azote pour la gamme de température étudiée). Ce gaz
limite l'influence de I'environnement extérieur sur [|’échantillon et assure une
homogénéisation des transferts thermiques. Le schéma du dispositif du DSC7 est présenté
en annexe A. 2. 1. Le contrble en température s’effectue a deux niveaux : une premiere
boucle de controle dessert la vitesse de montée ; la seconde boucle agit lorsqu’une
différence de température apparait entre I'échantillon et la référence. L'équilibre thermique
est rétabli par ajustement de la puissance d’entrée d’un des deux fours (principe de la
compensation de puissance).

La relation suivante lie la différence de puissance appliquée entre les deux fours W au

dH N Py e .
flux de chaleur AT et a la capacité calorifique Cj, :

dH dH
W :Wech _Wref ZE:qd_T:qup (6)

avec H, 'enthalpie, m la masse et C,, la capacité calorifique de I'échantillon ; q représente la
vitesse de balayage en température des échantillons. L’analyse calorimétrique diatherme

consiste a enregistrer le flux de chaleur d%T normalisé a la masse de I'échantillon (W.g'l)

en fonction de la température.

3. Thermogramme du polyamide 11

Le thermogramme du polyamide 11 extrudé est présenté figure 12. Il représente le
flux de chaleur normalisé a la masse, enregistré lors de la premiere montée en température.
Les échantillons étudiés subissent deux montées en température (appelées PA et PB) entre
20 et 220 °C a une vitesse de 20 °C.min’. La descente en température entre PA et PB
s’effectue a 40 °C.min™".

35
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Figure 12 : Thermogramme du polyamide 11 extrudé obtenu au premier balayage. L'encadré est un
grossissement de la zone de transition vitreuse

La transition vitreuse se traduit par un saut de capacité calorifique, difficile a mettre
en évidence pour les polyamides aliphatiques. Le vieillissement physique permet de révéler
cette variation de capacité calorifique. Il correspond a la formation de liaisons physiques
entre des segments de chaines de la phase amorphe et se produit dans une gamme de
température [Tg-50°C; T,]. La température ambiante suffit a créer ce nouvel ordre local. La
cinétique de ce phénomene est lente et les liaisons physiques n‘ont pas le temps de se
reformer entre le premier et le deuxieme balayage. De ce fait, la température de transition
vitreuse est relevée sur le premier passage et estimée a 46,6 °C.

La fusion des cristallites débute aux alentours de 175 °C et se termine a 197 °C. La
présence d’'un double pic de fusion a déja été mise en évidence dans des travaux
antérieurs™. Elle est expliquée par la coexistence de cristallites de morphologie différente
(cristallites de forme différente et/ou distribution en taille des cristallites). Le taux de
cristallinité, ou pourcentage de phase cristalline, des échantillons est déterminé a partir de la
relation suivante :

AH,
2. (%) = H *100 (7)

AH  est I'enthalpie de fusion du polyamide 11 déduite de I'aire sous la courbe de fusion et

AH _est I'enthalpie de fusion calculée pour du polyamide 11 100% cristallin qui est égale a

244 ).g' . Le taux de cristallinité du polyamide 11 extrudé ainsi calculé est de 18,2 %.
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Chapitre 2 — IV. Spectrométrie mécanique dynamique

4. Transition ferro-paraélectrique du Titanate Zirconate de Plomb

Une transition ferro-paraélectrique est une transition thermodynamique associée a
un changement de structure a I'état solide qui se traduit par un pic endothermique de la
capacité calorifique. Le maximum de ce pic apparait a la température de Curie du matériau.

798 || a montré que le pic

Rossetti a étudié la transition ferro-paraélectrique du PZT
endothermique associé a cette transition disparait quand la proportion d’ions zirconium
dépasse 0,35 dans la formule Pb(Zr,, Tii,)Os du PZT. La structure cristalline de la solution
solide de PbTiO3; est rhomboédrique. A la température de Curie, elle devient cubique et un
pic apparait en analyse calorimétrique. Quand des ions zirconium sont insérés dans la maille
cristalline du PbTiOs;, ils se comportent comme des défauts dans la structure ordonnée. En
dessous de x=0,35, les distorsions créées restent minimes et la transition ferro-
paraélectrique est visible en ACD. Au dessus de cette concentration, les distorsions induites
par les ions zirconium sont telles que les paramétres de maille de la structure cristalline
rhomboédrique sont proches de ceux de la structure cubique. A la température de Curie,
I’énergie nécessaire au changement de structure cristalline devient faible : la transition
ferro-paraélectrique du PZT est indécelable en analyse calorimétrique, ce qui est le cas dans

cette étude.

IV. Spectrométrie mécanique dynamique

1. Principe

Lors d’'une déformation sinusoidale de pulsation fixée w, la viscoélasticité d’un
polymere induit un déphasage entre la déformation dynamique imposée (y* =y, exp(iat))

et la contrainte dynamique mesurée (o> = o, exp[i(at + 5)]). Ce déphasage est quantifié par

I'angle de perte 6. Le module mécanique complexe G* est défini par:

*

G*=2 _ -GuiG" (8)

5*

Le facteur de perte tan 6 est le rapport entre le module dissipatif et le module
conservatif.

tano = & 9)
G

C’est une représentation de I'énergie dissipée, normalisée a I'énergie conservative, qui
guantifie I'amortissement mécanique d’un matériau viscoélastique.
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Chapitre 2 — IV. Spectrométrie mécanique dynamique

2. Dispositif expérimental

Les essais d’Analyse Mécanique Dynamique (AMD) en torsion sont réalisés avec un
rhéométre a déformation imposée ARES (Advanced Rheometrics Expansion System) de
Rheometrix Scientific®. La sollicitation en torsion impose une déformation transitoire ou
harmonique par le mors supérieur. Un capteur de force est placé sur ce dernier pour
mesurer le couple de torsion de I’échantillon en réponse a la déformation imposée (figure
13). Il est enregistré lors d’un balayage en température pouvant aller de -140 a 250°C.

+——— Mesuredu couple de torsion

fﬁ%‘_.
i I i

Uk
LJ-J

Echantillon ————p

44— Déformationimposée

Figure 13 : Schéma du rhéométre a déformation imposée ARES

Les valeurs de la contrainte oo et de la déformation y, sont liées aux facteurs
géométriques de I"échantillon K_ et K, par les équations suivantes :

o, =K, *M (10)
Vo =K, *0 (112)

ol M est le couple de torsion, 8, I'angle de la déformation.

Les échantillons caractérisés en AMD sont de forme parallélépipédique. lls ont été
étudiés suivant deux configurations : échantillon massif et assemblage sandwich pour lequel
le polymeére est compris entre deux clinquants d’aluminium d’épaisseur 100 um. L’annexe A.
2. 2. résume les parametres expérimentaux et la géométrie des échantillons. Les mesures
sont effectuées dans le domaine linéaire (module mécanique indépendant de la déformation
imposée, cf. annexe A. 2. 3.) et a des pulsations comprises entre 107 et 10? rad.s™. Dans
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Chapitre 2 — IV. Spectrométrie mécanique dynamique

I'ensemble des essais, la vitesse de rampe est fixée a 3°C.min™". La totalité des échantillons a
subi deux montées en température successives. Les résultats présentés sont extraits du
deuxieme balayage. Le premier a pour réle d’effacer I'histoire thermique des échantillons
engendrée par leur mise en ceuvre.

3. Relaxations mécaniques du polyamide 11

La figure 14 représente la réponse mécanique dynamique du polyamide 11. Le
thermogramme montre I'évolution de la partie conservative G’ et dissipative G”” du module
de cisaillement G en fonction de la température.
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Figure 14 : Relaxations mécaniques du PA 11 observées au cours d'un balayage en température de
3°C.min™ @ 1 rad.s™ et pour une déformation imposée de 0,1 %

Deux relaxations sont mises en évidence dans cette gamme de température. Dans le
domaine vitreux, i. e. en dessous de 20 °C, la relaxation B a -75 °C est associée au
mouvement de rotation des groupements amide libres de la phase amorphegg. Le maximum
de la relaxation principale a relevé sur G”” apparait a 37,6 °C. Il s’agit de la manifestation
mécanique de la transition vitreuse mettant en jeu les chaines principales du polymere. Ce
mode de relaxation caractérise le passage d’un état vitreux (G’ = 1 GPa) a un état
caoutchoutique (G’ = 0,1 GPa). Le saut de G’ au passage d’une relaxation mécanique est
proportionnel a la hauteur du pic de G”. Le saut de G’ et l'intensité du pic de G” de la
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Chapitre 2 — V. Spectrométrie diélectrique dynamique

relaxation o sont caractéristiques de la viscoélasticité du polymére. Cette propriété est
gouvernée par la quantité et la nature des chaines polyméres mises en mouvement au
passage de la transition vitreuse, leur encombrement stérique et les interactions physiques
créées avec les chaines voisines.

V. Spectrométrie diélectrique dynamique

1. Principe

La permittivité diélectrique d’'un matériau décrit sa réponse a un champ électrique

appliqué. En d’autre terme, elle caractérise l'efficacité du champ électrique E sur la

polarisation du matériau P :
P*=(s*-Dg,E* (12)

avec &%, la permittivité complexe et g,la permittivité du vide.

La polarisation dans les matériaux diélectriques est la somme de plusieurs
contributions apportées par:

- la polarisation électronique (déformation du nuage électronique) ;

- la polarisation ionique ou atomique (déplacement des électrons des liaisons
covalentes) ;

- la polarisation dipolaire (orientation des molécules portant un moment dipolaire) ;

- la polarisation interfaciale (accumulation de charges aux interfaces des
hétérogénéités du matériau) ;

- la polarisation par charges d’espace (accumulation de charges plus délocalisées).
Ces différents mécanismes sont présentés par ordre croissant de contribution a la
permittivité diélectrique du matériau et par ordre décroissant de fréquence de résonance.

Les matériaux n’étant pas des diélectriques parfaits, il apparait un temps
d’établissement de la polarisation. Il est a I'origine de phénoménes de relaxation observés
lors de I'étude de la permittivité diélectrique. Cette derniére peut se décomposer en deux
parties : la partie réelle &' (conservative) et la partie imaginaire &' (dissipative). La
permittivité diélectrigue complexe s’écrit alors :

e*(w)=¢'(w)-ig" (o) (13)
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Chapitre 2 — V. Spectrométrie diélectrique dynamique

2. Mesure de la permittivité diélectrique

Les mesures de spectroscopie diélectrique dynamique sont réalisées avec un
spectrometre Novocontrol associé a un analyseur d’'impédance Solartron. La gamme de
fréquences explorée est 10%-10° Hz. L’acquisition des spectres est réalisée en isotherme
allant de -150 °C a 150 °C par pas de 2 °C. Les échantillons a analyser sont placés entre deux
électrodes cylindriques formant un condensateur plan de diametre 10 ou 20 mm.
L’épaisseur des échantillons est comprise entre 100 et 150 um pour les films et entre 1 et 1,5
mm pour les échantillons cylindriques de composites PA 11/NTC.

Cette technique permet de caractériser les propriétés diélectriques des matériaux et
notamment la mobilité moléculaire des polyméres. Les échantillons, placés entre deux
électrodes, sont soumis a une tension électrique sinusoidale de pulsation propre w = 27f qui

s’écrit en notation complexe :
U*(w)=U, exp(iat) (14)

Les matériaux caractérisés ne sont pas purement capacitifs, ce qui induit un déphasage ¢ du
courant électrique circulant dans I’échantillon :

| *(w)=U, exp(ict + ¢) (15)

L'information sur le caractére diélectrique du matériau se retrouve dans l'impédance
électrique :
U (w)

2w

(16)

La permittivité diélectrique complexe €* dépend de la capacité complexe, elle-méme liée a
I'impédance complexe :
C*(w) 1

C, IwC,Z*(W)

g*(w) = (17)

EpS . . . N o .
Avec C,=-2=0uU S est la dimension de la surface perpendiculaire a la tension électrique
5]

appliquée et e, I'épaisseur de I’échantillon.
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Chapitre 2 — V. Spectrométrie diélectrique dynamique

3. Phénomenes de relaxation dans le polyamide 11

3. 1. Mise en évidence des modes de relaxations diélectriques

Chague mode de relaxations observé en spectroscopie diélectrique dynamique est
caractéristique d’une entité dipolaire présente au sein du polymere. L’évolution de ces
modes peut étre suivie en fonction de la température et de la fréquence sur une carte de
relaxation en trois dimensions.

La figure 15 a) présente la surface diélectrique de la partie imaginaire de la
permittivité diélectrique du polyamide 11. Trois relaxations apparaissent : y, B (convolution
des modes B et B;) et a.

La relaxation y est caractéristique des groupements méthyléne de la phase amorphe
du PA 11. Les mouvements des groupements amides de la phase amorphe sont a |'origine du
mode £ : les modes 3, et 3, sont respectivement attribués aux groupements amides liés
et libres. La manifestation diélectrique de la transition vitreuse est caractérisée par la
relaxation a.

M,
i)

I,
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n,:.:li:p';l B
i
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Figure 15 : Surface diélectrique de la partie imaginaire a) de la permittivité diélectrique et b) du
module électrique associé du polyamide 11 extrudé

La relaxation a observée sur €’ est partiellement masquée par un front de
conductivité. L'apparition de ce type de phénomeéne motive I'utilisation du formalisme du
module électrique. Hammami'® a montré que ce dernier peut étre utilisé pour étudier les
relaxations diélectriques d’'un matériau hétérogene. La figure 15 b) représente la surface
diélectrique de M”” du PA 11.

Au-dela de la manifestation diélectrique de température de transition vitreuse, deux
pics apparaissent dont 'origine reste complexe. A ces températures, plusieurs phénomenes
peuvent se superposer, tels que : la relaxation de la phase amorphe contrainte, un mode
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Chapitre 2 — V. Spectrométrie diélectrique dynamique

Maxwell-Wagner-Sillars inhérent a la relaxation de charges piégées aux interfaces des
hétérogénéités du matériau ou encore de la conductivité.

La transformation de Kramers-Kronig'®*, effectuée sur €’ du PA 11, a permis
d’extraire les temps de relaxation du mode a du polymere non chargé. Cependant, la
résolution du mode a obtenue par cette transformation n’est pas suffisante pour analyser sa
mobilité dans le cas des composites PA 11/NTC et PA 11/PZT (conductivité trop importante).

L’évolution des temps de relaxation du mode a avec la température, obtenue par la
transformation de Kramers-Kronig, est superposable a celle du mode a observé en M”
(figure 15 b). Le formalisme du module électrique permet donc d’étudier la mobilité
moléculaire de la phase amorphe du PA11.

3. 2. Analyse des phénomenes de relaxation

L'étude en deux dimensions des surfaces diélectriques permet d’accéder a la
fréquence associée au maximum du pic de la relaxation, et ce pour chaque isotherme. Le
diagramme d’Arrhénius, présenté figure 16, permet de suivre I'évolution du temps de
relaxation avec la température de chacun de ces modes.
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Figure 16 : Diagramme d'Arrhenius du polyamide 11 extrudé
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Les temps de relaxation des modes y, B, et B; sont extraits de I'étude de la partie
imaginaire de la permittivité diélectrique. Les temps de relaxation du mode a ont été relevés
sur la partie imaginaire du module électrique.

3. 3. Dépendance en température des temps de relaxation

a- Comportement de type Arrhénius

La théorie des barriéres consiste a représenter I'environnement des dipoles par une
enthalpie d’activation variable (AG) dont les minima correspondent a des sites accessibles.
La dépendance en température des temps de relaxation des dipbles s’exprime par I’équation
suivante :

AG
(T)=7,exp| — (18)
M) =500 o |

avec 7,, le facteur pré-exponentiel et R la constante des gaz parfaits. Le saut d’enthalpie

libre, AG, s’exprime en fonction de AH (enthalpie d’activation) et AS (entropie d’activation) :
AG =AH -TAS (19)

Le temps de relaxation s’écrit alors sous la forme d’une équation de type Arrhenius :

AH
7(T) =70, eXp(Ej (20)
avec : Toa = To €XD (%) (21)

Le comportement de type Arrhénius caractérise les modes de relaxation y, B, et B.

b- Comportement « Vogel-Tammann-Fulcher »

Lorsque les températures sont voisines ou supérieures a T, une dépendance en
température des temps de relaxation non « Arrhénius » est généralement observée. La
description de ce comportement peut s’effectuer par la notion de volume libre. Lorsque la
température est inférieure a T_, le volume libre est nul et la mobilité est figée. Lorsque la
température est supérieure a cette température critique, le volume libre apparait et le
réarrangement s’effectue sans apport d’énergie. Le mouvement est alors possible et le
temps de relaxation obéit a une équation de type VTF :

(M) =1, em{ﬁj (22)
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avec 7, le facteur pré-exponentiel, as le coefficient de dilatation thermique de la fraction de
volume libre et T_, la température pour laquelle le volume libre devient nul. La

manifestation diélectrique de la transition vitreuse du polyamide 11 suit un comportement
VTF.

VI. Etude des propriétés fonctionnelles

1. Essais mécaniques en traction

1. 1. Principe et dispositif expérimental

Les essais ont été réalisés sur une machine de traction Zwick Roell Z2005 d’une
capacité maximale de 5 kN. Sur ce type d’appareillage, I'’échantillon est placé entre deux
mors auto-serrants ; le mors supérieur est mobile. La vitesse de remontée du mors est un
paramétre variable et est fixé a 0,5 mm.min’. Les éprouvettes de traction sont
généralement normalisées. Cependant, il est difficile de respecter ce critere en raison de la
faible quantité de matiere disponible. De maniére a permettre une étude comparative entre
les différents composites élaborés, les éprouvettes sont de géométrie identique
(parallélépipedes de 40 mm x 10 mm x 1 mm).

L'information principale accessible par ce type d’essai est la contrainte résultante (le
plus souvent exprimée en MPa) qui correspond a la force mesurée F (en Newton) ramenée a
la surface de la section (en mm?) :

o=— (23)

La connaissance de la longueur initiale de I’échantillon L, et de I'allongement
appliqué permet de remonter a la déformation de I’échantillon €, exprimée en % :

_ (L_ Lo)
8——LO (24)

Les solides parfaitement élastiques répondent a la loi de Hooke, dans laquelle la
contrainte et la déformation sont proportionnelles et liées par la module de Young, noté E et
exprimé en MPa :

o=Ee¢ (25)

Les polyméres ne répondent a la loi de Hooke que dans une zone spéciale. Il s’agit
d’'un domaine élastique ou le polymeére retrouve instantanément son allongement initial
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quand la déformation imposée est ramenée a une valeur nulle. Au-dela du domaine
élastique, la déformation du polymere devient viscoélastique puis plastique.

1. 2. Courbe contrainte-déformation du polyamide 11

La figure 17 représente la courbe contrainte-déformation du polyamide 11 extrudé.
Le module de Young est déduit de la zone linéaire aux faibles déformations. Il est égal a 320
MPa ; cette valeur est éloignée de celle généralement relevée pour un polyamide (autour de
1 GPa). Ceci provient en partie de la géométrie des éprouvettes non normalisée : la
contrainte induite n’est pas répartie uniformément dans le matériau. De plus, les mors
n’étant pas parfaitement alignés, des déformations supplémentaires apparaissent. Enfin,
I'utilisation d’un extensometre permettrait d’obtenir des mesures plus précises de
I'allongement du matériau. Dans la suite du travail, ce résultat n’a pas d’impact majeur
puisqu’une étude comparative entre des échantillons de mémes dimensions a été menée en
traction uniaxiale.

La contrainte maximale est proche de la contrainte a la rupture. Elle vaut 43,7 MPa et
apparait pour une déformation de 41,5 %.
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Figure 17 : Courbe contrainte-déformation du polyamide 11 extrudé obtenue a température ambiante
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Chapitre 2 — VI. Etude des propriétés fonctionnelles

2. Mesure de la conductivité électrique

La mesure de la conductivité électrique a été effectuée par spectroscopie

diélectrique dynamique. La gamme de fréquences explorée est 10-10° Hz; les mesures

2

sont effectuées a 25 °C. Lonjon'® a montré le lien entre la conductivité électrique

dynamique et la permittivité diélectrique complexe par la relation :
o*(w) =iweye™* (w) (26)

Dans les solides désordonnés, tels que les composites a matrice polymere, la partie
réelle de la conductivité complexe se décompose en conductivité de courant continue o

et en conductivité de courant alternatif o,., dépendant de la fréquence :
0'(®) =0pc + 0 (w) (27)

Pour une pulsation critique @,, un changement de comportement de conduction est

observé : en dessous de cette fréquence, la conductivité est indépendante de la fréquence
et décrit un plateau tel que o'(w) = o . Au-dela de @, la conductivité est dépendante de

la fréquence et suit une simple loi de puissance :
O = A0’ (28)

dans laquelle A est une constante dépendante de la température et s un exposant
dépendant de la température et de la fréquence avec 0<S<1. Jonscher'® décrit le
comportement des solides désordonnés par la « réponse diélectrique universelle » (UDR)
également appelée « réponse dynamique universelle » :

o'(w) =ope + A®’ (29)

. , , N \ , -2
Dans les solides désordonnés, les mesures a trés basses fréquences (10 Hz) de la
conductivité complexe permettent d’accéder a la valeur de la conductivité statique o . En

effet, a basses fréquences, le terme Aw® tend vers 0, la conductivité devient indépendante
de la fréquence et I'équivalence o'(w) = o s'établit.
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3. Propriétés électroactives

3. 1. Protocole de polarisation

Une étape de polarisation est nécessaire pour orienter les dipoles électriques du PZT
et faire apparaitre une polarisation macroscopique aux bornes des composites.

Le polyamide 11 peut étre rendu électroactif s’il est étiré et polarisé sous de forts
champs électriques35. Cependant, les champs appliqués pour polariser les composites n’ont
jamais dépassé le champ coercitif du polyamide 11 (150 kV.mm™). De cette maniére, seules
les particules de PZT participent au caractére piézoélectrique des composites. Trois
parameétres gouvernent la polarisation : le champ appliqué, la température de polarisation et
le temps de polarisation.

Le banc de polarisation est un montage de Sawyer-Tower. La température de
I’échantillon est régulée a + 3°C. L'avantage de ce montage est sa facilité de réalisation.
Cependant, il existe dans le circuit des courants électriques qui ne sont pas liés a la variation
de polarisation de I'’échantillon, mais a la conductivité non nulle du matériau. La présence de
ces courants déforme la courbe d’hystérésis et fausse la mesure de la polarisation spontanée
des matériaux ferroélectriques. Le signal électrique est délivré par un générateur de basses
fréquences (33220A-Agilent) et amplifié 2000 fois (I’amplificateur de tension est 20/20c
Treck).

Pour déterminer le cycle d’hystérésis des composites, un champ électrique sinusoidal
est appligué. Le courant en fonction du champ électrique appliqué est mesuré par
I'intermédiaire d’'un programme Labview (National Instrument) adapté. Dans le cas de la
polarisation des composites, une tension continue est appliquée aux bornes de I’échantillon.

3. 2. Mesure de I'activité piézoélectrique

L'activité piézoélectrigue des composites a été mesurée 24 heures apres |'étape de
polarisation pour permettre une relaxation des contraintes internes induites par
I'application du champ électrique.

Un piézometre PM 200 de Piezotest est utilisé pour mesurer le coefficient
piézoélectrique ds3 des composites. Il correspond au rapport de la polarisation mesurée sur
la contrainte appliquée :

AP,
d,,=—32 30
33 Ao, (30)

Lors de ces mesures, une force sinusoidale est appliquée dans la direction de polarisation
des composites. La conversion mécano-électrique apportée par la présence des particules de
PZT induit un différentiel de charges a la surface des composites. Une variation de la
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polarisation apparait. Le coefficient d33 est mesuré pour une force de 0,25 N a une fréquence
de 110 Hz.

4. Essais vibratoires

Les essais vibratoires réalisés lors de ces travaux consistent a imposer a une structure
mécanique une sollicitation dynamique harmonique et mesurer sa réponse en fonction de la
fréquence d’excitation. La configuration de type poutre encastrée-libre (cantilever beam) est
choisie pour les essais.

Etant données les faibles dimensions de I’échantillon par rapport a celles du pot
vibrant, il est important de s’assurer que le dispositif expérimental ne perturbe pas la
mesure. Ainsi, une attention toute particuliére doit étre portée sur les points suivants :

- le type d’excitation : une excitation « par la base » est réalisée afin d’éviter de
devoir fixer une liaison rigide sur I'extrémité libre de I'échantillon. La poutre est embarquée
sur la partie mobile du pot vibrant qui géneére la sollicitation dynamique.

- ’'encastrement : il est trés difficile de réaliser une liaison parfaite. |l s’agit de trouver
le moyen de fixer la poutre de fagon reproductible tout en évitant une déformation du point
d’encastrement. Le module mécanique du composite étant éloigné de celui du systéme de
fixation, deux rondelles rigides (placées de part et d’autre de I'épaisseur de |'échantillon) ont
été employées pour rigidifier I’échantillon a son point d’encastrement. L'usage d’une clé
dynamométrique a permis d’appliquer un couple de serrage identique et reproductible lors
de la fixation des échantillons sur le pot vibrant.

- la mesure : une mesure sans contact est indispensable pour ne pas parasiter le
comportement de la poutre. Ainsi, un viorometre laser (Polytech OFV 5000) est utilisé pour
mesurer le déplacement ou la vitesse.

La figure 18 présente le détail de la fixation d’un échantillon sur le pot vibrant. Une
téte d’impédance (PCB Piezo 288D01), fixée au pot vibrant (PRODERA TC110), permet de
mesurer I'amplitude de I'accélération imposée a la base de la poutre, alors que le vibrométre
laser permet de mesurer le déplacement ou la vitesse au 4/5°™ de la partie libre de la
poutre. La connaissance de ces deux grandeurs permet de tracer la Fonction de Réponse en
Fréquence (FRF) définie par le rapport entre la réponse (vitesse, m.s™) et I'excitation
(accélérationeng,1g=10 m.s?) en fonction de la fréquence d’excitation.

L'utilisation du module « MIMO Sweep and Step Sinus” du logiciel LMS Test Lab
permet de gérer simultanément le signal d’excitation (de type sinusoidal, dont la fréquence
et 'amplitude sont contrélées) et les signaux de réponse (figure 19).
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Figure 19 : Dispositif expérimental de I'analyse modale

La caractérisation des échantillons a été menée sur deux configurations. La premiére
configuration est I’échantillon massif, directement fixé sur le pot vibrant. La deuxiéme est
I'assemblage sandwich pour lequel le composite est déposé sur une éprouvette en inox de
0,5 mm d’épaisseur, fixée au pot vibrant. Un clinquant d’aluminium recouvre le composite.
L'annexe A. 2. 2. détaille les parameétres expérimentaux et la géométrie des différentes
configurations.

La figure 20 présente la FRF d’un échantillon massif de polyamide 11 pour une
accélération de 0,5 g. Les deux premieres fréquences de résonance de I’échantillon massif de
PA 11 sont de 82,2 Hz et 495,9 Hz correspondant aux deux premiers modes de flexions
respectivement. Afin de vérifier la bonne reproductibilité des mesures, cing mesures ont été
effectuées sur un échantillon PA 11/PZT massif (pour chaque mesure, I'éprouvette est
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enlevée puis fixée a nouveau sur le pot vibrant) : I’écart type obtenu en fréquence est de

1,04 Hz pour le premier mode. Il est de 0,013 m.s™/g pour la FRF.
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Figure 20 : Fonction de réponse en fréquence d'un échantillon massif de polyamide 11
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Chapitre 3 : Composites conducteurs a matrice polyamide 11

De nombreux travaux portent sur l'introduction de charges conductrices dans des
matrices polymeres. Différents types de charges peuvent étre dispersés dans le polymere
pour augmenter sa conductivité électrique : noir de carbone, nanofibres de carbone,
particules ou fils métalliques submicroniques. Pour des applications nécessitant une
dissipation électrostatique, les nanotubes de carbone se présentent comme le meilleur
candidat, en offrant un bon compromis entre faible densité et bonne conductivité. Une des
propriétés remarquables des NTC est leur haut facteur de forme : il permet d’atteindre des
valeurs de seuil de percolation électrique faibles tout en conservant les propriétés
mécaniques de la matrice.

Malgré une structure physique complexe, les polymeéres thermoplastiques semi-
cristallins possédent des propriétés de mise en ceuvre intéressantes. L'efficacité de la voie
solvant et du procédé d’extrusion sur la dispersion des NTC dans le polyamide 11 ont été
comparés par le suivi de la conductivité électrique des composites. L'influence des charges
conductrices sur la structure physique, les propriétés mécanique et diélectrique du PA 11 a
été étudiée pour améliorer la compréhension des interactions matrice/NTC.

I. Mise en ceuvre des composites

1. Composites élaborés par voie solvant

La voie solvant est utilisée pour disperser des nanotubes de carbone dans des
polyméres thermoplastiques. Il s’agit d’'une méthode de mise en ceuvre accessible,
nécessitant l'usage d’'un solvant adapté et d’ultrasons pour assurer une dispersion
homogene.

Pour chaque pourcentage de NTC double parois introduit dans le polyamide 11, deux
échantillons ont été élaborés. Chacun d’eux a été pressé a 210 °C en deux films distincts. La
valeur de la conductivité électrique a été relevée sur les quatre composites ainsi obtenus. La
figure 21 présente I'évolution de la conductivité de courant continu opc en fonction du
pourcentage volumique de NTC introduit dans le PA 11. Le saut de 8 décades entre un
comportement isolant et conducteur illustre un seuil de percolation électrique défini par la
théorie de la percolation’®. La conductivité électrique du polyamide 11 non chargé est de
10" s.m™. A 2,4 % volumique de NTC, la conductivité du composite atteint 10™ S.m™. I|

104

s’agit d’'une valeur cohérente avec la littérature™ . Les faibles écarts-types montrent une

bonne reproductibilité de la méthode de mise en ceuvre par voie solvant.
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Figure 21 : Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25 °C pour des
composites PA 11/NTC élaborés par voie solvant

Les composites élaborés par voie solvant présentent des niveaux de conductivité et
un seuil de percolation permettant la dissipation de charges électriques pour de faibles
concentrations en charges conductrices. Cependant, la toxicité du solvant est un
inconvénient du point de vue industriel. C'est pour cette raison que la mise en ceuvre de
composites conducteurs par extrusion a également été étudiée. Le but est d’assurer une
dispersion satisfaisante des NTC par voie fondue en supprimant |'utilisation d’un solvant.

2. Composites élaborés par extrusion

2. 1. Parametres d’extrusion standards

Pour cette premiere étude d’élaboration des composites par extrusion, I'utilisation
du solvant n’a pas totalement été supprimée. Un composite PA 11/NTC chargé a 2,4 % vol.
(mélange maitre) a été élaboré au préalable par voie solvant. Lors de I'étape d’extrusion
finale, une quantité appropriée de PA 11 a été ajoutée au mélange maitre pour atteindre les
concentrations en NTC désirées. Comme pour la voie solvant, le PA 11 employé est sous
forme de granulés (grade BESVO A) et sa température de fusion est de 198 °C.

Le mélange par voie fondue est assuré par une extrudeuse bi-vis. Quatre parametres
d’extrusion sont accessibles : le temps de mélange, la vitesse et le sens de rotation des vis
ainsi que la température. Respectivement, les trois premiers ont été fixés arbitrairement a
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Chapitre 3 —I. Mise en ceuvre des composites

30 minutes, 80 rpm et contre-rotative. Krause® a montré qgue la dispersion des NTC dans le
PA 6 est optimale pour une température d’extrusion égale a la température de fusion du
polymére + 20 °C. De cette maniére, la température de mélange pour |'élaboration des
composites PA 11 granulé/NTC est fixée a 220 °C.

La figure 22 présente |'évolution de la conductivité de courant continu avec le
pourcentage volumique de NTC. Chaque point correspond a la moyenne des mesures
effectuées sur les deux films issus de la méme extrusion. Dans le cas de parametres
d’extrusion standards, le phénomeéne de percolation n’est pas totalement observé. Le seuil
de percolation correspondant est estimé a 2,3 % vol. D’apres la théorie de Balberg, le
produit du facteur de forme apparent par la valeur du seuil de percolation est égal a une
constante : une augmentation du seuil de percolation traduit une diminution du facteur de
forme des particules conductrices. Des paramétres d’extrusion mal adaptés peuvent étre la
cause d’une détérioration ou d’'une mauvaise dispersion des charges, i. e d’'une diminution
du facteur de forme apparent des NTC.

7 r
10 3 [ |
.
'.'A 1 9 -
-
e
Q
o E
o
10" :
E - W e
e
10'13 [ 1 L | L | 1 | L | L |
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 2,5

Pourcentage volumique de NTC (%)

Figure 22 : Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25 °C pour des
composites PA 11/NTC élaborés par extrusion (temps de mélange : 30 mn, vitesse de rotation des vis :
80 rpm, température de mélange : 220 °C, sens de rotation des vis : contre-rotative)

2. 2. Influence des paramétres d’extrusion

Cette partie est dédiée a I'optimisation des parametres d’extrusion par le suivi de la
conductivité électrique des composites PA 11/NTC. A la différence des résultats présentés
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précédemment, des nanotubes de carbone multi parois couramment commercialisés ont été
utilisés pour cette étude consommatrice de NTC. Des composites PA 11 granulé/NTC chargés
a 1,9 % vol. (conducteurs par voie solvant) ont été élaborés pour différentes configurations
de parameétres d’extrusion.
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Figure 23 : Dépendance de la conductivité opc avec le temps de mélange, la vitesse et le sens de
rotation des vis pour un composite PA 11 granulé/NTC multi parois chargé a 1,9 % vol. et obtenu
pour une température de mélange de 220 °C

La figure 23 montre l'influence du temps de mélange, du sens et de la vitesse de
rotation des vis, sur la conductivité de courant continu opc. La conductivité électrique
diminue quand le temps de mélange augmente. Cet effet devient plus marqué a 30 minutes :
I’énergie dissipée augmente avec le temps de mélange et les nanotubes de carbone sont
progressivement détériorés. Le facteur de forme apparent diminue et le seuil de percolation
augmente : pour une méme concentration en NTC, la conductivité électrique diminue. Le
dispositif de vis co-rotatives permet d’atteindre les conductivités les plus élevées. Le taux de
cisaillement induit par la configuration contre-rotative est supérieur, conduisant a une
détérioration des particules et une diminution de la conductivité électrique. Quelle que soit
la configuration des vis, la conductivité électrique diminue avec la vitesse de rotation. Ce
résultat est cohérent avec une étude similaire menée dans le PA 6%°. L’énergie mécanique
dissipée augmente avec la vitesse de rotation des vis : le facteur de forme des NTC diminue.
L’extrusion des composites PA 11/NTC pendant 15 minutes a 30 rpm avec les vis co-rotatives
est le procédé optimal de mise en ceuvre.
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Les niveaux de conductivité obtenus avec les vis contre-rotatives donnent des
informations supplémentaires. Une vitesse de rotation élevée (130 rpm) conduit a la
conductivité électrique la plus faible. La méme remarque peut étre faite avec les vis co-
rotatives. Cependant, une différence apparait a 30 et 80 rpm entre les deux configurations
de vis. A 30 rpm, les charges sont détériorées par les vis contre-rotatives mais la vitesse de
rotation n’est pas suffisante pour les disperser. A 80 rpm, la vitesse de rotation est
suffisamment élevée pour disperser les charges détériorées : la conductivité électrique est
supérieure dans le cas de la configuration contre-rotative. Le taux de cisaillement joue un
role important dans la dispersion et la conservation du facteur de forme des nanotubes de
carbone lors de I'élaboration de composites par extrusion.

L'influence de la température d’extrusion sur la dispersion des NTC dans le PA 11 a
été étudiée entre 200 et 240 °C. La figure 24 présente I'évolution de la conductivité
électrique avec la température de mélange pour des composites élaborés a 30 rpm, durant
15 minutes avec des vis co-rotatives (parameétres optimaux). Un saut de la conductivité de 5
décades est observé entre les composites extrudés a 200 et 240 °C. A 200 °C, la viscosité est
trop élevée pour assurer une bonne dispersion des NTC. A 240 °C, la viscosité est faible : les
charges ont la capacité de s’agglomérer sous l'effet des forces électrostatiques. La
température de mélange idéale est de 220 °C, soit 20 °C au-dessus de la température de
fusion du polymére. Ce résultat confirme les résultats obtenus dans le PA 6. Une viscosité
moyenne favorise la diffusion des chaines polyméres dans le réseau de NTC.
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Figure 24 : Dépendance de la conductivité opc avec la température de mélange pour un composite
PA 11/NTC multi parois chargé a 1,9 % vol. et obtenu pour un temps de mélange de 15 min, une
vitesse de rotation des vis de 30 rpom et des vis co-rotatives
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2. 3. Optimisation des paramétres d’extrusion

Pour éliminer toute utilisation de solvant, le PA 11 est désormais employé sous forme
de poudre dont la température de fusion est inférieure de 10 °C a celle du PA 11 en granulés
(T¢ = 189 °C). Avant I'étape d’extrusion, la poudre de PA 11 et les NTC double parois sont
dispersés a I'aide d’une canne a ultrasons dans |'acétone, éliminé par la suite sous I’action
d’un évaporateur rotatif. Cette étape permet d’éviter la dispersion des particules dans
I'atmosphére environnante. Elle a été réalisée pour chaque composite, i. e. chaque
concentration de NTC. Les composites sont ensuite extrudés a une température de 210 °C (T
+ 20 °C), une vitesse de rotation des vis de 30 rpm et pendant 15 minutes. Les vis sont dans
la configuration co-rotative.

Lors de la mise en forme des composites, les NTC s’alignent préférentiellement dans
le plan du film : au-dessus du seuil de percolation, les valeurs de conductivité électrique
fluctuent de 4 décades. Pour homogénéiser ces valeurs, les mesures par spectroscopie
diélectrique ont été menées sur des échantillons cylindriques d’une épaisseur de 1-1,5 mm.
Le but est de conserver une dispersion homogéne des charges conductrices dans les trois
dimensions de I'espace.

Le comportement en fréquence de la conductivité réelle o’(w) est représenté figure
25.
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Figure 25 : Evolution en fréquence de la conductivité réelle 6’ a 25 °C pour des pourcentages
volumiques croissants de NTC (0 % vol. (@), 0,06 % vol. (H), 0,18 % vol. (A), 0,41 % vol. (¥), 0,5 %
vol. (%), 0,59 % vol. (), 0,76 % vol. (O), 0,94 % vol. (A7), 1,2 % vol. (V) et 2,4 % vol. (<))
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Les spectres sont obtenus a 25 °C dans une gamme de fréquence allant de 10 3 10°

Hz. Le PA 11 et les composites faiblement chargés (< a 0,5 % vol.) présentent une
conductivité croissante dépendante de la fréquence. Ce comportement est caractéristique
d’un matériau diélectrique. La conductivité des composites chargés au-dela de 0,5 % vol. est
indépendante de la fréquence. Les composites sont conducteurs électriques et la diffusion
des porteurs de charges s’effectue dans I'amas infini. Pour une concentration de 0,5 % vol.
de NTC, le composite suit un comportement intermédiaire : une conductivité dépendante de
la fréquence de type Aw® jusqu’a une fréquence critique wc de 0,15 Hz et une conductivité
électrique de courant continu (palier indépendant de la fréquence) aux basses fréquences.

L’extrapolation & basses fréquences (102 Hz) permet de suivre I'évolution de la
conductivité de courant continu avec le pourcentage volumique de NTC dans les composites
PA 11/NTC (figure 26). Les valeurs présentées sont la moyenne des mesures effectuées sur
deux échantillons provenant de la méme extrusion.

Une variation abrupte de la conductivité indique I'existence d’'un phénoméne de
percolation. L’ajustement des paramétres de la loi de puissance o = og(p-p.) effectué sur les
figures 26 a) et b) donnent les valeurs suivantes : pc = 0,55 % vol., 6o = 8.102S.mett=2,4 +
0,3. La valeur du coefficient t est proche de celle prédite par Stauffer’®: le phénomeéne de
percolation a lieu dans un réseau 3D. La valeur du seuil de percolation est divisée par 4 grace
a l'optimisation des parametres d’extrusion : la dispersion des NTC a été améliorée et la
dégradation du facteur de forme limitée.
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Figure 26 : a) Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25 °C pour
des composites PA 11/NTC élaborés par extrusion (temps de mélange : 15 mn, vitesse de rotation des
vis : 30 rom, température de mélange : 210 °C, vis co-rotatives).

b) Comportement critique de la conductivité op¢
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Chapitre 3 —I. Mise en ceuvre des composites

2. 4. Influence d’une molécule amphiphile

Barrau® a montré que l'utilisation d’une molécule amphiphile, I'acide palmitique,
permet d’améliorer la dispersion des NTC dans des composites polyepoxy/NTC. Dans ces
travaux, l'efficacité de cette molécule est maximale quand elle est mélangée aux charges
pour un rapport massique de 1: 1. Ainsi, la valeur du seuil de percolation dans ces
composites a été divisée par vingt (passant de 1,9 % a 0,1 % massique) grace a I'utilisation
d’une molécule amphiphile.

La figure 27 compare les seuils de percolation de composites PA 11/NTC obtenus
avec et sans acide palmitique. Le rapport massique acide palmitique : NTC est de 1: 1. La
molécule amphiphile a été dispersée par ultrasons dans le mélange NTC-acétone, complété
par la poudre PA 11 avant l'étape d’évaporation de l'acétone et d’introduction dans
I’extrudeuse bi-vis.
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Figure 27 : Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25 °C pour des
composites PA 11/NTC élaborés suivant le méme protocole (paramétres d’extrusion optimisés) avec
(M) et sans (1) acide palmitique

Les valeurs ajustées par la loi de puissance pour les composites PA 11/NTC avec et
sans acide palmitique donnent des valeurs de seuil de percolation respectivement de 0,43 %
vol. et 0,55 % vol. L'acide palmitique agit comme dispersant. Cependant, son influence est
plus faible dans un composite a matrice polyamide qu’a matrice polyépoxy. Plusieurs
hypothéses peuvent expliquer ce résultat: la premiere provient de Ila nature
thermoplastique de la matrice polymeére. Lors de la mise en ceuvre des composites, les NTC
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Chapitre 3 — Il. Etude de la structure physique

et l'acide palmitique, adsorbée sur ces derniers, sont mélangés au polymeére
thermoplastique a I'état fondu. La température de mise en ceuvre est de 210 °C. Or,
I'analyse thermogravimétrique de I'acide palmitique montre que, a cette température, sa
dégradation est amorcée, avec une perte de masse associée de 19 %. L'effet de I'acide
palmitique en tant qu’agent dispersant est réduit. A contrario, lors de la réticulation du
réseau 3D d’une matrice thermodurcissable, la dispersion des NTC est figée sous I'effet de la
température. La seconde hypothése concerne les interactions électrostatiques de la
molécule amphiphile avec la matrice polymére. Dans le cas du polyamide, les liaisons
hydrogene des groupements amide peuvent présenter des affinités électrostatiques avec la
téte hydrophile de I'acide palmitique : I'action de répulsion entre NTC est moins efficace.

Les études thermique, mécanique et diélectrique, présentées dans la suite de ce
chapitre, ont été menées sur les composites élaborés par extrusion suivant les parametres
optimisés et sans ajout de molécule amphiphile. Elles permettent de mieux appréhender les
interactions polymére/NTC mises en jeu dans ce type de composites.

Il. Etude de la structure physique

Le polyamide 11 est un polymére semi-cristallin caractérisé par la présence d’une
phase cristalline et d’'une phase amorphe. L'évolution des propriétés de la structure
physique des composites PA 11/NTC a été étudiée par analyse calorimétrique diatherme.

1. Phase cristalline

Les thermogrammes du PA 11 et des composites chargés jusqu’a 2,4 % vol. de NTC
sont représentés figure 28 a). lls ont été obtenus lors de la seconde montée en température
et montrent I'évolution du pic de fusion avec la concentration en NTC. Le PA 11 est
caractérisé par un double pic de fusion, dont le plus intense se situe a 188,7 °C.
L'introduction de charges conductrices ne modifie pas la température de fusion du
polymere. Cependant, des 0,18 % vol. de NTC, un seul pic de fusion subsiste : la présence des
NTC favorise la phase cristalline la plus stable. Un élargissement du pic de fusion est observé
avec I'augmentation de la concentration en NTC. La figure 28 b) montre que la cristallinité
des composites augmente de 4 % avec le taux de NTC, passant de 18,5 % a 22,5 % entre le
polyamide 11 non chargé et le composite chargé a 2,4 % vol.
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Figure 28 : a) Thermogrammes ACD des composites PA 11/NTC chargés a 0 %, 0,18 %, 0, 5%, 0,76 %,
1,2 % et 2,4 % vol. enregistrés lors de la 2" montée en température
b) Evolution du taux de cristallinité de composites PA 11/NTC en fonction du pourcentage volumique
de NTC déduit de I'aire sous la courbe des pics de fusion

L’élargissement du pic de fusion vers les basses températures ainsi que
I'augmentation de la cristallinité avec le taux de charge en NTC montrent une augmentation
de la distribution en taille des cristallites liée a la formation de nouveaux cristallites. La
formation partielle de zones ordonnées a la surface des NTC, agissant comme germes de
nucléation, peut étre a I'origine de ces observations.

2. Phase amorphe

La température de transition vitreuse des composites PA 11/NTC a été relevée lors de
la premiere rampe en température. Le saut de capacité calorifique associé a cette transition
n‘est pas observable lors de la seconde rampe en température. La figure 29 présente
I’évolution de la température de transition vitreuse T, avec le pourcentage volumique de
NTC. Une chute de T, est observée proche du seuil de percolation. La transition vitreuse du
composite chargé a 0,41 % vol. se manifeste 4,5 °C en-dessous de celle du PA 11 non chargé.
Concernant le composite chargé a 0,5 % vol., sa T, augmente de quelques dixiemes de degré
par rapport a celle du composite précédent. La T, des composites chargés au-dela de 0,59 %
vol. est équivalente a celle du PA 11 non chargé.
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Figure 29 : Evolution de la température de transition vitreuse de composites PA 11/NTC en fonction
du pourcentage volumique de NTC relevée lors de la 1 montée en température

lll. Comportement mécanique

L'influence des nanotubes de carbone sur les propriétés mécaniques des composites
a été étudiée par spectrométrie mécanique en torsion rectangulaire. Cette étude renseigne
sur la partie conservative et dissipative du module mécanique de torsion G des composites
PA 11/NTC, relevées lors de la seconde montée en température. La dépendance de la
température T, (manifestation mécanique de la transition vitreuse) avec la concentration en
NTC des composites a également été comparée lors des premiére et seconde montées en
température.

1. Comportement vitreux et caoutchoutique

Le thermogramme du polyamide 11 et des composites chargés jusqu’a 2,4 % vol. est
représenté figure 30. Le module conservatif G’, reporté en fonction de la température, met
en évidence un plateau vitreux entre -130 et 30 °C et un plateau caoutchoutique entre 50 et
120 °C. Le module conservatif augmente sur toute la gamme de températures étudiée des
0,18 % vol. de NTC introduits dans la matrice polymere. Cette évolution traduit une
rigidification du polyamide par les charges carbonées. L'influence des NTC est plus marquée
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Chapitre 3 —Ill. Comportement mécanique

sur le plateau vitreux que sur le plateau caoutchoutique. Il en résulte que le saut de G’ au
passage de la transition vitreuse est plus important pour les composites chargés en NTC. Sur
le plateau vitreux, le module mécanique du PA 11 est plus proche de celui des NTC, la
rigidification locale apportée par les charges est retranscrite de maniere plus efficace a
I’échelle du composite.

Quel que soit I'état du polymere (vitreux ou caoutchoutique), I'augmentation du
module mécanique apportée par les NTC n’est pas linéaire avec leur concentration. La
différence de module entre le PA 11 et le composite chargé a 0,18 % vol. est nettement plus
marquée qu’entre composites chargés. Il y a une rupture du comportement mécanique
entre le polymére non chargé et les composites PA 11/NTC.
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Figure 30 : Module conservatif G' des composites PA 11/NTC chargés a 0 % vol. (@), 0,18 % vol. (A),
0,5 % vol. (W), 0, 76 % vol. (O), 1,2 % vol. (V) et 2,4 % vol. () en fonction de la température

2. Comportement viscoélastique

L’évolution de la partie dissipative des composites PA 11/NTC avec la température
(figure 31) met en évidence deux pics de relaxation. La relaxation B, apparaissant a -76°C, est
caractéristique de la mobilité des groupements amide du polyamide 11.
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Figure 31 : Module dissipatif G" des composites PA 11/NTC chargés a 0 % vol. (@), 0,18 % vol. (A),
0,5 % vol. (), 0, 76 % vol. (O), 1,2 % vol. (V) et 2,4 % vol. () en fonction de la température

Le pic observé a plus haute température est associé a la relaxation a, manifestation
mécanique de la transition vitreuse. La température correspondant au maximum du pic est
de 36,7°C. Le module dissipatif augmente avec la présence des NTC et ce, sur toute la
gamme de température étudiée. La littérature rapporte un phénomeéne de stick-slip ou de
friction a linterface polymeére/particule. Aucune conclusion ne peut étre tirée quant a
I'influence de la concentration en NTC. L'énergie dissipée due a la présence des charges est
maximale aux températures des relaxations a et B. Ce résultat est cohérent avec
'augmentation du saut de G’ pour les composites chargés: les NTC exacerbent la
viscoélasticité du polymeére.

L’évolution de la température T, avec le pourcentage volumique de NTC est reportée
figure 32. Cette température a été relevée au maximum du pic de la relaxation a lors de la
premiére et de la seconde montée en température. Une chute de la température T, relevée
lors de la premiere rampe en température, est observée au seuil de percolation électrigue.
La température T, du composite chargé a 0,5 % vol. est d’environ 35 °C. Pour les autres
composites, elle se situe en moyenne a 41°C. Ce résultat est analogue avec celui obtenu
pour Tgen analyse calorimétrique diatherme.

La valeur de la température T, du composite chargé a 2,4 % vol. (45 °C) est plus
élevée que celle des autres composites. Ce résultat est difficile a interpréter, d’autant plus
qu’aucune augmentation significative de la T, de ce composite n’a été relevée en ACD.
Aucune chute de T, n’a été observée lors de la seconde montée en température. Entre le
premier et le second balayage, une partie des liaisons créées lors du vieillissement physique
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du polyamide 11 ont été rompues. Le phénomeéne associé a la chute de la température de

transition vitreuse au seuil de percolation électrique dans les composites PA 11/NTC n’est
observable que suite au vieillissement physique.
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Figure 32 : Evolution de la manifestation mécanique de la transition vitreuse T, des composites PA
11/NTC en fonction du pourcentage volumique de NTC relevée lors de la 1°° et de la 2" montée en
température

La température de la relaxation B, relevée au 1 et 2" balayage, n’est pas modifiée
par la présence des NTC (non représentée).

IV. Comportement électrique

La caractérisation du comportement électrique des composites a été menée de -150
3 150 °C, par pas de 2 °C. Les fréquences balayées s’étalent de 10 4 10° Hz. Uétude de la
partie imaginaire du module électrique a permis de suivre I'évolution de la mobilité
moléculaire du polyamide 11 avec la concentration en nanotubes de carbone. Seule la
relaxation a (manifestation diélectrique de la transition vitreuse) a été étudiée. En effet, les

pics des relaxations B et y ne sont pas suffisamment définis pour les échantillons PA 11/NTC
cylindriques (épaisseur importante).
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1. Relaxations diélectriques dans les composites isolants

La figure 33 présente la carte de relaxation de la partie imaginaire du module
électriqgue d’un composite PA 11/NTC chargé a 0,18 % vol., tracée en fonction de la
fréquence et de la température.

Deux relaxations apparaissent: la premiére, a, est caractéristique de la phase
amorphe mobile du PA 11. L'origine de la seconde reste difficile a déterminer puisqu’a
hautes températures plusieurs phénoménes peuvent se superposer (phase amorphe
contrainte, MWS, conductivité).

L’allure des cartes de relaxation du polyamide 11 et des composites chargés a 0,06 %
vol., 0,41 % vol. et 0,5 % vol. est identique a celle présentée figure 33.
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Figure 33 : Surface diélectrique de la partie dissipative du module électrique d'un composite PA
11/NTC chargé a 0,18 % en volume

Les diagrammes d’Arrhénius du PA 11 et des composites chargés de 0,06 % vol. a 0,5
% vol. ont été extraits des cartes de relaxation du module électrique M”. Pour chaque
isotherme, I’équation suivante a été utilisée pour ajuster les pics des deux modes observés
et déterminer le temps de relaxation ty :

"M M, -M,

00

* L+ (ior, ) T

(33)
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L’évolution avec la température des temps de relaxation du mode a est représentée
figure 34.
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Figure 34 : Diagramme d'Arrhénius du mode o déduit de la partie imaginaire du module électrique
pour le PA 11 (@) et les composites PA 11/NTC chargés a 0, 06 % vol. (R), 0,41 % vol. (¥ ) et 0,5 %
vol. (W)

Les diagrammes d’Arrhénius sont utilisés pour comparer qualitativement I'influence
des NTC sur la mobilité moléculaire des chaines polymeres du polyamide 11. Concernant le
mode a, les temps de relaxation suivent un comportement VTF (défini dans le chapitre 2),
caractéristique d’une transition vitreuse. lls diminuent avec l'incorporation de NTC dans la
matrice polymere. Les charges conductrices diminuent la longueur des séquences de chaine
mobile : les NTC jouent le r6le de nceud topologique. L'influence des NTC sur la mobilité
moléculaire du PA 11 n’est pas linéaire avec leur concentration. Elle est marquée entre le PA
11 non chargé et le composite chargé a 0,06 % vol. tandis que les temps de relaxation sont
guasiment invariants pour les composites chargés entre 0,06 % vol. et 2,4 % vol. D’autre
part, la modification de la mobilité moléculaire du PA 11 due a lI'incorporation de NTC est
plus importante a 60 °C qu’a 85 °C. A 85 °C, l'influence de la température sur la mobilité
moléculaire des chaines polymeéres est suffisamment importante pour masquer I'effet des
NTC sur les temps de relaxation du PA 11.
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2. Evolution isotherme du module électrique: d’'un comportement isolant a
conducteur

En comparaison a la surface diélectrique du module de pertes M”’ d’'un composite
isolant (figure 33), la figure 35 présente celle d’'un composite chargé a 0,76 % vol. situé au-
dessus du seuil de percolation. Les relaxations dipolaires ne sont plus observables.

0.010
MII

0.005

Figure 35: Surface diélectrique de la partie dissipative du module électrique d'un composite PA
11/NTC chargé a 0,76 % en volume

Le composite n’est plus un matériau diélectrique et I'influence du champ électrique
sur les entités dipolaires du PA 11 disparait : les porteurs de charges assurent désormais le
transport du courant électrique a travers I'amas infini. La relaxation des porteurs de charges
est caractérisée par un pic isochrone.

Une attention particuliére a été portée a I’évolution isotherme (25 °C) de la partie
dissipative du module électrique de I'ensemble des composites, isolants jusqu’a conducteurs
(figure 36). Le mode de relaxation a est observé pour les composites isolants (chargés
jusqu’a 0,41 % vol.). Les composites conducteurs (de 0,59 % vol. a 2,4 % vol.) présentent un
pic a plus hautes fréquences associé a la relaxation de charges. Ce dernier se décale vers les
hautes fréquences avec la concentration en particules conductrices. Lorsque la
concentration en NTC augmente, la distance entre les états électroniques accessibles par les
porteurs de charge est réduite : la relaxation de charges apparait a plus hautes fréquences.
Au niveau du seuil de percolation, représenté par le composite chargé a 0,5 % vol,, le
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module électrique montre un comportement particulier. Le pic de relaxation est une
convolution d’une relaxation dipolaire et d’une relaxation de charges, signifiant que ces deux
phénomeénes ont lieu simultanément dans le composite.
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Figure 36 : Evolution de la partie imaginaire du module électrique avec la fréquence a 25 °C pour les
composites PA 11/NTC chargés ¢ 0,06 % vol. (R), 0,18 % vol. (A), 0,41 % vol. (Y ), 0,5 % vol.( ),
0,59 % vol. (J), 0,76 % vol. (O), 0,94 % vol. (), 1,2 % vol. (N ) et 2,4 % vol. ()

V. Discussion

L’élaboration de composites PA 11/NTC a été réalisée par voie solvant et par
extrusion : le second procédé de mise en ceuvre a permis d’éliminer totalement |'utilisation
d’un solvant toxique. Les parameétres de I'extrudeuse ont montré leur importance dans
I'obtention d’une dispersion optimisée des charges conductrices dans le polymére.

1. Facteur de forme apparent des charges conductrices

La linéarité entre log o4 et log (p-pc), observée figure 37, confirme le phénomeéne de
percolation dans les composites PA 11/NTC élaborés par voie solvant. Les meilleures valeurs
ajustées des parameétres de la loi de puissance proposée par Kirkpatrick (équation (5)) sont :
pe=0,57 % vol., 0g=2.10"S.m™ et t=2,0+0,2.
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Figure 37 : Comportement critique de la conductivité opcobservé dans les composites PA 11/NTC
élaborés par voie solvant

Le modeéle exclu de Balberg78 (batonnets rigides aléatoirement dispersés dans une
matrice) lie le facteur de forme apparent f, des charges et la valeur du seuil de percolation :

f..p. =%.pC =16+0,2 (32)

avec L, la longueur des batonnets et r, leur rayon. Connaissant le seuil de percolation
des composites PA 11/NTC élaborés par voie solvant (0,57 % vol.), le facteur de forme
apparent des nanotubes de carbone est estimé a 281. Cette valeur est tres éloignée du

facteur de forme annoncé pour ce type de NTC (103-10°)'%

. Trois principales raisons peuvent
étre a l'origine de la réduction de ce paramétre géométrique :

- une dégradation des NTC lors du mélange par ultrasons dans le polymere
(diminution de la longueur des nanotubes);

- la formation de fagots de nanotubes de carbone (augmentation du diamétre
apparent des particules) ;

- une dispersion non aléatoire des charges conductrices.

Il est reconnu que la formation de fagots de nanotubes peut avoir lieu dans ce type
de composite. La partie suivante analyse la possible influence de la matrice polymeére sur la
valeur relativement faible du facteur de forme apparent des NTC, i. e. de la valeur du seuil

de percolation obtenu.
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2. Incidence de la nature de la matrice polymére sur la valeur du seuil de percolation

La valeur du seuil de percolation obtenu dans le PA 11 par extrusion est une des plus
basses observées dans un polymeére thermoplastique semi-cristallin. La figure 38 présente un
état de I'art sur la valeur du seuil de percolation p. dans des systemes polymére/NTC en
fonction de la matrice : thermodurcissable (TD)”*, thermoplastique amorphe84’106'109 et
thermoplastique semi-cristallin®® % 13 valeur obtenue dans le polyamide 11 est
indiquée par une fleche.

La valeur la plus basse a été observée lors de la dispersion de NTC dans un polymeére
thermodurcissable. Dans un thermoplastique semi-cristallin, le seuil de percolation le plus
faible a été établi pour la matrice PET™. Une différence nette apparait sur les valeurs de p.
obtenues pour les composites a matrice thermoplastique semi-cristallin : quelle que soit la
méthode d’élaboration, les valeurs sont systématiquement plus élevées dans ce type de
matrice que dans des matrices polymere thermodurcissable et thermoplastique amorphe.
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Figure 38 : Comparaison des seuils de percolation de NTC (non fonctionnalisés) en fonction de la
nature de la matrice polymére

Le phénomene de percolation observé pour les composites élaborés par voie solvant
et par extrusion apparait pour des concentrations en NTC équivalentes. Les conditions de
mise en ceuvre ne sont pas le facteur limitant a la valeur du seuil de percolation dans des
composites a matrice thermoplastique semi-cristallin. Des valeurs de p. extrémement basses
ont été observées dans des composites polyépoxy/NTC’*. Les seuils de percolation sont
également faibles dans des thermoplastiques amorphes. La mise en ceuvre des composites
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ayant été écartée, la différence majeure résidant entre ces trois types de polymeére
(thermodurcissable, thermoplastique amorphe et semi-cristallin) est la présence d’une
phase ordonnée dans les polymeres semi-cristallins. La structure organisée des cristallites
empéche l'introduction des NTC dans cette phase et interfére ainsi dans la formation de
I’amas infini en perturbant I'établissement du chemin percolant.

Méme si de la transcristallinité!!’ %

peut apparaitre a la surface des NTC et
perturber la création du réseau percolant, 'augmentation de la longueur du chemin
percolant due a la présence des cristallites est I'explication la plus raisonnable aux hautes
valeurs de p. observées dans les thermoplastiques semi-cristallins. La dispersion des NTC
dans les trois dimensions de I'espace n’est plus aléatoire et le chemin conducteur nécessite
une concentration en NTC plus élevée lors de sa formation : la valeur du seuil de percolation

augmente.

3. Transport électronique

La compréhension des phénomeénes de transport électronique dans des composites
conducteurs permet de mieux appréhender le comportement des porteurs de charge dans
de tels matériaux hétérogénes. En dessous du seuil de percolation, la distance entre
particules conductrices est importante, tout comme la quantité de polymére présente. Une
faible densité de porteurs de charge franchit par effet tunnel la barriere de potentiel située

120) "La conductivité électrique du composite est

entre des sites localisés (modele de Sheng
égale a celle du polymere.

Au-dessus du seuil de percolation, la couche de polymeére qui entoure les particules
conductrices est fine. Cette épaisseur de matériau isolant entre les charges implique que la
conductivité électrique des composites conducteurs est inférieure a la conductivité
intrinseque des charges. Deux mécanismes de transport régissent les propriétés de
conduction des composites. A trés basses températures, I'effet tunnel permet le transport
des charges sur I'amas percolant. Quand la température augmente, un deuxiéme mécanisme
s’ajoute au précédent : les barrieres de potentiel sont modifiées et I'énergie thermique
apportée permet leur franchissement par les porteurs de charge. Ce mécanisme est décrit

par Efros et Shklovskii*?***? pour des matériaux semi-conducteurs et par Elliott'?

(modele
de sauts de barriéres corrélés-CBH) pour des composites. || est communément appelé
conduction par sauts (hopping).

Ce phénomeéne a été observé dans un composite PVDF-TrFE chargé en fils
métalliques submicroniques : entre -150 °C et -100 °C, le mécanisme de transport est I'effet
tunnel. Au-dela de -100 °C, le hopping devient majoritaire. La conduction dans d’autres
composites (avec des charges différentes) sont également décrits par le modéle d’Efros et
Shklovskii?**%. Cependant, dans ces exemples, la conduction par hopping est majoritaire

sur I'effet tunnel méme a trés basses températures (jusqu’a -150 °C)*%.

73



Chapitre 3 — V. Discussion

Bien au-dela du seuil de percolation, on parle de systemes ségrégés. Les particules
forment des agrégats et la couche de polymeére qui les entoure disparait. Le mécanisme de
transport de charges change : on passe alors d’'une conduction par saut a une conduction
ohmique entre particules. La valeur de la conductivité électrique des composites augmente

alors pour des concentrations en particules conductrices élevées'?" 1%,

Dans les composites conducteurs, une augmentation de la conductivité avec la
température a été observée (annexe A. 3. 1.) et laisse penser que I'effet tunnel n’est pas le
seul mécanisme de transport dans les composites PA 11/NTC.

La figure 39 montre I’évolution de la conductivité en fonction de T”“. La variation
linéaire montre, par l'intermédiaire du modéle d’Efros et Shklovskii, un phénoméne de
transport gouverné majoritairement par le hopping.
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Figure 39 : Variation de opc en fonction de 100/T? pour un composite PA 11/NTC chargé a 1,2 % vol.

4. Corrélation entre seuil de percolation et température de transition vitreuse

Nos travaux ont mis en évidence une dépression (chute suivie d’'une augmentation)
de la température de transition vitreuse de composites a matrice polymeére. Ce phénomeéne
a déja été observé dans des composites polypyrrole/NTC, polyépoxy/NTC’* et
polycarbonate/NTC'?°. Cette chute de Ty est encore difficile a expliquer. Une premiere

hypothése concerne une modification de la structure moléculaire du polymeére a I'approche
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de la formation de I'amas percolant pouvant étre identifié comme un changement de
connectivité. Cependant, la dépression de la T, n"apparait que dans le cas de composites a
charges conductrices.

Barrau a comparé I'évolution de la T; avec la concentration en charges conductrices
de composites polyepoxy/polypyrrole et ponepoxy/NTC74. Une dépression de la T au seuil
de percolation électrique a été constatée dans les deux systemes. Elle est plus marquée dans
le cas du polypyrrole: 15 °C au lieu de 5 °C pour les composites chargés en NTC. En
comparant les résultats obtenus a charges conductrices équivalentes (NTC), la dépression de
la T est du méme ordre de grandeur (5°C).

Une diminution de la T, avec l'introduction de particules isolantes peut apparaitre
dans des composites a matrice polymérem. Les particules jouent le réle de plastifiant en
augmentant le volume libre accessible par les chaines polymeéres. Cependant, cette chute
n’est pas suivie d’une augmentation de la T; a des concentrations supérieures en particules.

L’apparition de ce phénomeéne est liée a la formation du réseau percolant de
particules conductrices. L'originalité et la difficulté d’interprétation de cette dépression
proviennent du fait qu’elle a une origine électrique révélée par des moyens de
caractérisation thermique. Les travaux de Barrau indiquent que la nature des particules
conductrices (morphologie et/ou conductivité électrique intrinséque) a une influence sur
I'intensité de la dépression. A matrice polymeére identique (polyepoxy), des domaines
conducteurs globulaires (100-400 nm) de conductivité électrique équivalente & 1 S.m™
(polypyrrole) induisent une dépression trois fois plus importante que des particules a haut
facteur de forme possédant une conductivité électrique intrinseque 10000 fois supérieure
(nanotubes de carbone). De plus, a particules conductrices équivalentes (NTC), I'ordre de
grandeur de la dépression (autour de 5°C) est équivalent quelle que soit la matrice polymeére
considérée (thermodurcissable : epoxy, thermoplastique amorphe : polycarbonate ou semi-
cristallin : polyamide 11).

Une dépression de la perméabilité magnétique a été observée dans des composites a

131 , . .
31 Juste avant I’établissement du chemin

matrice polymere chargés en particules de fer
conducteur, des courants de Foucault apparaissent dans les amas conducteurs dus a la
variation du champ magnétique. Les courants de Foucault provoquent I'apparition d’un effet
Joule dans le composite. Les moments magnétiques, tout comme la perméabilité
magnétique, sont affectés.

Une fois le chemin percolant créé, des courants de Foucault sont également générés,
mais les électrons sont libres de se déplacer sur I'amas infini : I'effet Joule disparait. La
perméabilité magnétique des composites redevient celle de la matrice non chargée. Ces
deux comportements se traduisent par une dépression du comportement magnétique du
composite en fonction de la concentration en particules de fer.

a mis en évidence une dépression de la longueur de diffusion

.1
Thangaraju®®
thermique dans un matériau composite solide amorphe, le Ge,oBiSe;oxTe1, lors de la

formation d’un réseau interconnecté d’atomes de bismuth. Avant la formation du réseau
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percolant, les atomes de bismuth se présentent comme des hétérogénéités a la diffusion de
la chaleur : la longueur de diffusion diminue. Quand le seuil de percolation électrique est
atteint, une conductivité électrique assurée par les électrons de la bande de conduction du
bismuth apparait. Cet excés de charges est mis a contribution pour le transport thermique et
permet de rééquilibrer la longueur de diffusion thermique.

Dans le cas de composites conducteurs a matrice polymere, la dépression observée
reste encore difficile a expliquer. Une modification particuliere de la mobilité moléculaire a
la formation du réseau percolant ne peut pas étre la seule explication a la dépression de la T,
observée. Deux comportements semblent se dessiner : avant le seuil de percolation ou les
porteurs de charge sont localisés sur des amas conducteurs isolés et apres le seuil de
percolation ou la longueur de diffusion des porteurs augmente lors de la formation de
I’amas infini.

5. Propriétés physiques des composites

L'incorporation des NTC dans le polyamide 11 induit des changements des propriétés
mécaniques et diélectriques dés l'introduction d’un tres faible taux de charge de NTC.
L’évolution de ces propriétés n’est pas linéaire avec la concentration en charges
conductrices. Un changement de comportement notable est observé entre le PA 11 seul et
un composite trés peu chargé. Cependant, jusqu’a 2,4 % en volume, les différentes
propriétés des composites sont trés peu modifiées. Une dispersion homogene des NTC dans
le PA 11 peut étre donnée comme explication a ces observations. La cristallinité, le
comportement mécanique et diélectrique du PA 11 sont légerement modifiés par la
présence des NTC, mais ne sont pas influencés par leur quantité.

La dispersion de charges conductrices dans un polymére thermoplastique semi-
cristallin par un procédé industriel est validée. Le travail réalisé pour les composites PA
11/NTC a permis d’optimiser les parameétres de mise en ceuvre qui pourront étre repris dans
le cas des composites piézoélectriques PA 11/PZT et amortissants PA 11/PZT/NTC. Le niveau
de conductivité électrique atteint au-dessus du seuil de percolation permet I'écoulement de
charges électrostatiques. L'étude des propriétés mécaniques a montré que le module
mécanique des composites chargés jusqu’a 2,4 % en volume de NTC reste proche de celui du
PA 11.
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Les composites piézoélectriques sont des matériaux électroactifs composés d’une
phase inorganique active dispersée dans une matrice organique inerte. L'originalité de ce
type de matériau consiste a associer les fortes propriétés piézoélectriques de particules
céramiques a la faible densité et la ductilité d’un polymere.

Seules les données de la céramique de PZT massive ont été communiquées par le
fabriquant ; la caractérisation des poudres ferroélectriques a donc été une étape nécessaire
avant leur dispersion dans la matrice polymeére. L'étude de leur structure cristalline a permis
une meilleure compréhension des propriétés électroactives des composites piézoélectriques
PA 11/PZT. Apreés avoir validé le procédé de mise en oceuvre de ce type de composite,
I'influence des particules de PZT sur les propriétés thermique, mécanique et diélectrique du
polyamide 11 a été étudiée.

Les composites PA 11/PZT nécessitent d’étre polarisés pour acquérir la propriété de
piézoélectricité. Apres cette étape de polarisation, le coefficient piézoélectrique ds3 a été
quantifié en fonction du taux de charge (15, 30 et 45 % en volume) et de la taille des
particules de PZT (600, 900 et 1200 nm). Le role de la matrice polymeére sur les propriétés
électroactives des composites a été discuté.

I. Particules de Titanate Zirconate de Plomb

1. Structure cristalline

1. 1. Microscopie Electronique a Transmission Haute Résolution

Les poudres de PZT ont été analysées par Microscopie Electronique a Transmission
Haute Résolution (METHR). Seules les particules de 600 nm ont été caractérisées: les
particules de 900 et 1200 nm ne sont pas assez fines pour étre transparentes aux électrons.
La figure 40 a) montre des particules sans forme spécifique, proches d’une morphologie
sphérique d’un diamétre compris entre 450 et 600 nm. Une structure polycrystalline est
mise en évidence sur la figure 40 b) : la taille de grains est estimée a 15 nm. Une analyse par
spectroscopie (EDS) a révélé une homogénéité de la composition atomique des particules
(PbZrgsgTio41). Des impuretés monocristallines ont également été observées et associées au
dioxyde de titane utilisé dans la fabrication du PZT. Cependant, aucun pic de Bragg
caractéristique de cette phase n’apparait en analyse DRX, signifiant que le dioxyde de titane
est présent a moins de 5 % en masse dans la composition des poudres de PZT.
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Figure 40 : Images a) MET en champ clair et b) METHR de particules de PZT de 600 nm

1. 2. Diffraction des Rayons X

Les diagrammes de diffraction des poudres de 600, 900 et 1200 nm obtenus par DRX
sont présentées figure 41.

i a) ; —-600nm | —4— 600 nm
——900nm | . —+—900 nm
—46—1200 nm | —¢—1200 nm

Intensité (unit. arb.)
Intensité (unit. arb.)

4 44 45 4
20()

Figure 41 : a) Diffraction des rayons X des poudres de PZT en fonction de leur diamétre. b)
Agrandissement centré sur le pic de Bragg apparaissant a 45°

Les pics de Bragg apparaissant sur la figure 41 a) mettent en évidence une structure
pérovskite. Aucune variation de la valeur des angles de diffraction avec la taille des
particules n’est observée. Les solutions solides de PZT cristallisant dans la zone
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morphotropique sont formées de deux phases de symétrie quadratique et rhombédrique.
Les deux phases se distinguent par diffraction des RX notamment dans le domaine angulaire
(40-50°) en 260 ou coexistent les réflexions (002)q et (200)q de la phase quadratique et la
réflexion (202)r de la phase rhomboédrique. Les particules de PZT présentent une phase
cristalline majoritairement rhomboédrique (figure 41 b)). La largeur du pic indique qu’une
tres faible quantité de phase quadratique coexiste. Les particules sont ferroélectriques mais
leur phase cristalline n’appartient pas a la frontiere de phase morphotropique (FPM) pour
laquelle les propriétés ferroélectriques sont les plus élevées. En effet, la coexistence des
phases rhomboédrique et quadratique n’est pas suffisamment marquée. La taille des
particules n’a pas d’influence sur I'intensité du pic et sur sa position angulaire.

Les valeurs des propriétés ferroélectriques annoncées par le fabriquant laissent
penser que la structure cristalline du PZT massif se situe dans la FPM. L'obtention des
poudres par broyage de la céramique massive a modifié leur phase cristalline.

Plusieurs auteurs ont montré que la calcination des poudres pouvait entrainer une

évolution de leur phase cristalline’*****

. Deux températures de chauffe ont été testées avant
de soumettre la poudre de 600 nm a une analyse DRX : 790 et 1100°C (pendant six heures
avec une rampe de montée en température de 6 °C.min™). Les diffractogrammes obtenus

sont présentés figure 42.

Intensité (unit. arb.)

Figure 42 : Diffraction des rayons X de poudre de PZT de diameétre 600 nm non chauffée (+),
chauffées a 790°C (¥ ) et 1100°C (LJ)

Une chauffe a 790 °C induit une légere réduction de la largeur du pic: la phase
rhomboédrique est favorisée. Aprés une calcination a 1100 °C, la phase cristalline de la
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poudre de PZT est modifiée. Deux pics supplémentaires sont apparus: ils sont
caractéristiques de la phase quadratique.

Il y a désormais une coexistence marquée des phases rhomboédrique et quadratique
dans la structure cristalline de la poudre de PZT 600 nm calcinée a 1100°C. Le résultat
obtenu confirme ceux de la littérature précédemment cités. La phase cristalline appartient
désormais a la FPM ; des propriétés ferroélectriques accrues sont attendues.

L'effet de frittage induit par I'étape de calcination modifie la granulométrie des
poudres : leur diameétre devient largement supérieur au micron et n’est plus calibré. Cette
étape n’est pas réalisable avant I'incorporation des poudres dans le polyamide 11 puisque
notre objectif est d’étudier l'influence de la taille des particules (submicronique et
micronique) sur les différentes propriétés physiques des composites PA 11/PZT.

2. Permittivité diélectrique

Les poudres de PZT ont été frittées par Spark Plasma Sintering (SPS). Cette technique
permet de limiter la croissance des grains grace a un procédé de frittage rapide. La poudre
est portée a 790 °C pendant 5 minutes avec une vitesse de montée de 47 °C.min" et une
pression de compactage de 50 MPa. Une céramique, dont le taux de densification est
compris entre 72 et 79 %, est obtenue pour chaque diametre de poudre. La température de
790 °C est choisie pour ne pas modifier la phase cristalline des poudres lors du procédé de
frittage flash.

La figure 43 présente I'évolution de la partie réelle et imaginaire de la permittivité
diélectrique des céramiques frittées en fonction de la température, mesurée a 1 kHz par
spectroscopie diélectrique dynamique.

La partie réelle (figure 43 a)) augmente entre -150 °C et 250 °C, quelle que soit la
taille de la poudre frittée. L'augmentation de la permittivité diélectrique est plus marquée a
partir de 150 °C: la transition caractéristique de la température de Curie (qui se manifeste
par un pic) débute et n’est pas complétement visible sur la gamme de température étudiée.
La distribution en température de cette transition est attribuée a une forte hétérogénéité du
volume des domaines monocristallins de la céramique de PZT.

La valeur de la partie imaginaire de la permittivité diélectrique est faible et invariante
jusqu’a 150 °C (figure 43 b)). Elle augmente de maniére significative jusqu’a 250 °C,
température limite d’exploitation des spectres en spectroscopie diélectrique dynamique.
Dans les céramiques polycristallines, les pertes diélectriques sont attribuées a la présence
des défauts et des murs de domaines monocristallins. Ces pertes deviennent importantes a
I'approche de la température de Curie™®.
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Figure 43 : Parties a) réelle et b) imaginaire de la permittivité diélectrique a 1 kHz de céramiques de
PZT obtenues par frittage flash a partir de poudres de 600, 900 et 1200 nm.

Il 'y a pas d’influence de la taille des particules sur la valeur de la partie réelle et
imaginaire de la permittivité diélectrique des poudres frittées. La céramique frittée a partir
de poudre de 600 nm possede les valeurs de €’ et de €” les plus élevées : ceci s’explique par
un taux de densification important (79 % de la densité théorique contre 72 % pour les deux
autres céramiques) et un nombre d’interfaces plus grand. A 26 °C, les permittivités
diélectriques réelle et imaginaire sont constantes avec la fréquence (entre 10™ et 10° Hz),
guelle que soit la céramique caractérisée (non représentées).

3. Détermination de la température de Curie

3. 1. Diffraction des rayons X en température

L'étude de la poudre de PZT 900 nm par diffraction X en température permet
d’accéder a une estimation de la température de Curie. Le pas de la mesure en température
est de 50 °C. La figure 44 montre qu’a 200 °C le pic de diffraction s’affine : la structure
rhomboédrique est favorisée par rapport a la structure quadratique. Jusqu’a 350°C,
I'intensité du pic augmente. A 400 °C, le diffractogramme est équivalent a celui obtenu a
350°C (non représenté ici), i. e. I'intensité maximale est atteinte : la phase cristalline des
particules de PZT est désormais cubique. La transition de Curie s’effectue entre 300 et 350

°C.
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Figure 44 : Diffraction des rayons X de poudre de PZT de diamétre 900 nm a 25 °C, 200 °C, 300 °C et
350 °C

3. 2. Cycle d’hystérésis

La propriété de ferroélectricité est caractérisée par la présence d'un cycle
d’hystérésis. Au-dela de la température de Curie, le matériau devient paraélectrique et le
cycle de la polarisation en fonction du champ électrique appliqué disparait.

Pour évaluer de maniére plus précise la température de Curie des poudres de PZT,
I’évolution de leur cycle d’hystérésis avec la température a été suivie. L'utilisation d’une
cellule poudre a été envisagée pour ce type de mesure, cependant l'inertie de chauffe induit
un écart trop important entre la T, estimée et la T, réelle. Pour palier ce probleme, des
particules de PZT de 900 nm ont été introduites dans un polymeére thermostable dont la
température de fusion (Ts= 340 °C) est supérieure a la température de Curie des poudres : le
PEEK (PolyEtherEtherKetone). Un composite PEEK/PZT, chargé a 30 % en volume de
particules de 900 nm, a été mis en ceuvre par extrusion. La mesure du cycle d’hystérésis a
été effectuée sur un film de composite plongé dans un bain d’huile de Ricin de maniere a
réduire les gradients thermiques entre le point de chauffe et le matériau.

La figure 45 montre I’évolution du cycle d’hystérésis du composite PEEK/PZT. L’aire
du cycle d’hystérésis augmente avec la température jusqu’a 297 °C. A 300 °C, le cycle
d’hystérésis disparait. La température de Curie des particules de diametre 900 nm est
estimée a 300 °C. Celle des particules de 600 et 1200 nm peut étre considérée comme
équivalente. Ce résultat confirme et précise celui obtenu en DRX chauffant.
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Figure 45 : Cycle d’hystérésis d’un composite PEEK/PZT 900 nm chargé a 30 % en volume relevé a 20,
250, 270, 290, 297 et 300 °C

Il. Propriétés physiques des composites

1. Dispersion des particules

Des composites PA 11/PZT chargés a 15, 30 et 45 % en volume ont été élaborés par
extrusion bi-vis, et ce pour les trois diametres de particules. Dans le chapitre précédent, les
parameétres de mise en ceuvre ont été optimisés pour garantir une dispersion homogene des
particules conductrices dans la matrice. Pour avoir des conditions d’élaboration communes
aux différents composites, la dispersion des particules de PZT dans le PA 11 par extrusion bi-
vis a été réalisée a 210 °C, pour une durée et une vitesse de rotation des vis de 15 minutes et
30 rpm respectivement (conditions d’élaboration des composites PA 11/NTC). Le taux de
charge des composites PA 11/PZT a été confirmé par analyse thermogravimétrique (annexe
A. 4. 1.). Les images MEB obtenues sur ces composites révelent une dispersion satisfaisante
des particules de PZT dans la matrice polymére. A 30 % en volume, les particules de 900 nm
ne forment pas d’agrégat (figure 46). L'annexe A. 4. 2. montre qu’a 15 % en volume, la
dispersion est également satisfaisante ; a 45 % en volume, quelques agrégats sont visibles.
Les particules de 900 et 1200 nm présentent une distribution importante de leur diamétre :
ce dernier tend vers 600 nm.
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Figure 46 : Images MEB d’un composite PA 11/PZT 900 nm chargé a 30 % en volume pour un
grossissement de a) x 1000 et b) x 5000

2. Propriétés thermiques

L'influence des particules sur la structure physique du polyamide 11 a été étudiée par
analyse calorimétrique diatherme. La figure 47 rapporte I'évolution de la température de

transition vitreuse et du taux de cristallinité des composites PA 11/PZT avec la fraction
volumique et la taille des particules.
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Figure 47 : Evolution a) de la température de transition vitreuse (relevée lors de la 1°° montée en
température) et b) du taux de cristallinité (relevé lors de la 2°™ montée en température) de
composites PA 11/PZT chargés en particules de 600, 900 et 1200 nm en fonction du pourcentage
volumique de PZT
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La T, est relevée sur la premiere montée en température. Le taux de cristallinité est déduit
de I'aire sous la courbe du pic de fusion lors de la seconde montée et ramenée au volume de
polymére. Aucune évolution spécifique n’est mise en évidence quant a I'évolution de la
transition vitreuse : les particules de PZT ne modifient pas le volume libre de la phase
amorphe. Alors que la température de fusion des composites reste invariante avec le taux et
le diameétre des particules (annexe A. 4. 3.), le taux de cristallinité diminue légerement avec
I'introduction du PZT. Entre les composites chargés a 15 et 45 % en volume, la chute du taux
de cristallinité se situe entre 2 et 3 % quelle que soit la taille des particules. La structure
physique du PA 11 est donc peu perturbée par la présence des particules de PZT.

3. Propriétés mécaniques
3. 1. Traction
Les courbes contrainte-déformation des composites PA 11/PZT sont reportées

figure 48. Chaque graphe correspond a une taille de particules. A diamétre égal, les
composites chargés a 15, 30 et 45 % en volume sont comparés au PA 11.
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Figure 48 : Courbes contrainte — déformation pour les composites PA 11/PZT chargés avec des
particules de PZT de a) 600 nm, b) 900 nm et c) 1200 nm et pour des taux de charge de PZT de 0 %
vol. (@), 15 % vol. (#), 30 % vol. (W) et 45 % vol. ()

De maniére générale, le coefficient directeur des courbes dans la zone des petites
déformations, i. e. le module de Young, augmente : la présence des particules rigidifie le
polyamide 11. Deux comportements apparaissent suivant le taux de charges de PZT. A 15 et
30 % en volume, les composites ont un comportement mécanique similaire a celui du PA 11 :
la contrainte maximale est élevée (entre 35 et 40 MPa) et la rupture apparait au-dela de 10
% de déformation. A 45 % en volume, la contrainte a la rupture est de 25 MPa pour des
déformations inférieures a 5 %. L'apparition de particules agglomérées, mise en évidence
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par MEB, explique le changement de comportement mécanique (ductile vers fragile) pour le
composite chargé a 45 % en volume.

Le composite PA 11/PZT chargé en particules de 1200 nm présente un comportement
spécifiqgue a 30 % en volume. La contrainte a la rupture est réduite par rapport aux
composites chargés en particules submicroniques. Au-dessus du micron, les particules de
PZT ont une influence plus marquée sur les propriétés mécaniques du PA 11 dés 30 % en
volume.

3. 2. Relaxation mécanique dynamique

La figure 49 présente la partie conservative du module de cisaillement G mesurée
lors de la seconde montée en température par analyse mécanique dynamique. Deux
relaxations apparaissent : la premiére (B), aux alentours de -76 °C, est caractéristique de la
mobilité locale des groupements amides ; la seconde (a), a 36,7 °C, résulte de la mobilité
macromoléculaire délocalisée libérée a la transition vitreuse.
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Figure 49 : Module conservatif G’ des composites PA 11/PZT 900 nm chargés a 0 % vol., 15 % vol., 30
% vol. et 45 % vol.

La valeur de G’ augmente avec le taux de charge de particules. A 25 °C, le module
vitreux augmente de 0,4 GPa pour le polyamide 11 a 2,5 GPa pour le composite chargé a 45
% en volume. L'influence des particules est plus marquée pour le plateau vitreux que pour le
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plateau caoutchoutique. Le module mécanique du PA 11 est plus proche de celui des
particules de PZT sur le plateau vitreux : la rigidification locale apportée par la présence des
charges est retranscrite de maniere plus efficace a I’échelle du composite.

Des résultats similaires ont été obtenus pour les composites chargés en particules de
PZT de 600 et 1200 nm.

Pour décrire le module des composites PA 11/PZT, le modéle de Kerner® est bien
adapté. En effet, il modélise la valeur du module mécanique en torsion d’'un composite a
matrice « souple » chargée en particules sphériques « rigides », dispersées aléatoirement et
sans interaction avec la matrice. Connaissant le module mécanique du PA 11 et des
particules de PZT, les valeurs théoriques reportées sur la figure 50 ont été obtenues.
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Figure 50 : Comparaison des données expérimentales obtenues pour la partie conservative G’ des
composites PA 11/PZT a 25 °C chargés en particules de 600, 900 et 1200 nm avec le modele de Kerner
pour différents pourcentages volumiques de PZT

Jusqu’a 30 % en volume, les valeurs expérimentales sont proches du modele de
Kerner. Ce résultat confirme la bonne dispersion des particules de PZT dans le PA 11 jusqu’a
30 % en volume. Pour les composites chargés a 45 % en volume, la déviation par rapport au
modele de Kerner est significative : la formation d’agrégats apparait.

Les thermogrammes de la partie dissipative du module de torsion des composites PA
11/PZT 900 nm chargés de 15 a 45 % en volume sont présentés figure 51. La température
des relaxations a et B des composites PA 11/PZT reste constante quels que soient le
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diametre et la concentration en PZT. Le module G”” augmente avec la fraction volumique de
PZT sur toute la gamme de température étudiée. La dissipation d’énergie mécanique
supplémentaire est attribuée a la friction qui apparait entre les particules et la matrice. Ce
phénomeéne est une fonction croissante des interfaces polymére/PZT. G augmente a basse
température : la rigidification du polymere est plus importante et le phénomene de friction

s’intensifie.
250
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Figure 51 : Module dissipatif G des composites PA 11/PZT 900 nm chargés a 0 % vol., 15 % vol., 30 %
vol. et 45 % vol.

La figure 52 montre la superposition des pics de la relaxation a des composites PA
11/PZT chargés en particules de 900 nm en fonction du taux de charge. La température des
maxima a été normalisée et la base des pics ramenée a zéro. La hauteur et la largeur du pic
augmentent avec la fraction volumique de PZT dans les composites. Des résultats similaires
ont été observés dans des composites PA 11/BaTiO3 % A I'échelle locale, les particules
transmettent les contraintes et les chaines polymeéres sont davantage sollicitées. La capacité
des composites a dissiper une contrainte mécanique au passage des relaxations mécaniques
augmente : la viscoélasticité du polymeére est exacerbée. Des résultats similaires ont été
obtenus pour les composites chargés en particules de 900 et 1200 nm.
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Figure 52 : Module dissipatif G’” normalisé au maximum du pic de la relaxation a et translaté en
ordonnées par la soustraction du fond continu pour des composites PA 11/PZT 900 nm chargé a 0 %
vol., 15 % vol., 30 % vol. et 45 % vol.

4. Relaxations diélectriques

4. 1. Modes y et 8;

Dans la gamme de température -150 °C a 0 °C, trois modes de relaxations sont mis
en évidence pour le polyamide 11 et les composites PA 11/PZT. Le mode Yy, caractéristique
des groupes méthyléne, et les modes B, et B, associés aux groupements amide libres et liés a
I'eau respectivement. L'influence de la taille des particules et du taux de charges des
particules de PZT sur I’évolution des temps de relaxation du mode y du PA 11 a été étudiée.
L'ajustement de la partie dissipative de la permittivité diélectrique par I’équation d’Havriliak
Negami pour chaque isotherme permet d’extraire les temps de relaxations tnax associés aux
modes de relaxation y et B,. Dans le cas des composites PA 11/PZT, la relaxation B n’est pas
suffisamment résolue pour étre ajustée. Les diagrammes d’Arrhénius correspondants sont
présentés en annexe A. 4. 4. La mobilité moléculaire des groupements méthyléne n’est pas
modifiée par la présence des particules jusqu’a 45 % en volume pour les trois diamétres
étudiés. De maniere similaire au mode y, la mobilité moléculaire du mode B, du polyamide
11 n’est pas impactée par la présence des particules de PZT (annexe A. 4. 5.)
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4. 2. Mode a

La figure 53 présente le diagramme d’Arrhénius du mode o des composites PA
11/PZT en fonction de la taille et du taux de charge de particules de PZT. Le mode a est la
manifestation diélectrique de la transition vitreuse. Les temps de relaxation ont été extraits
de I'étude de la partie imaginaire du module électrique M*.
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Figure 53 : Diagramme d’Arrhénius du mode a pour des composites a) PA 11/PZT chargé a 30 % en
volume pour des tailles de particules de 600, 900 et 1200 nm et b) PA 11/PZT 900 nm chargé a 15 %
vol., 30 % vol. et 45 % vol. Le PA 11 est présenté comme référence

L'introduction des particules a 30 % en volume dans le polyamide induit une
augmentation de la mobilité moléculaire des chaines principales. La taille des particules n’a
pas d’influence sur les temps de relaxation de la phase amorphe non contrainte (figure 53
a)). La figure 53 b) montre que la concentration en PZT n’agit pas linéairement sur la
relaxation a. Comme pour les NTC, I'introduction de charges entraine une diminution des
temps de relaxation mais aucune évolution majeure n’est observée entre les différentes
concentrations en particules de PZT. L'évolution des temps de relaxation avec la
température est moins marquée pour le composite chargé a 45 % en volume. La quantité
importante de particules isolantes induit une inertie thermique dans le composite qui réduit
I'action de la température sur la mobilité moléculaire du polymere. La présence des
particules (et non la quantité) de PZT modifie la mobilité moléculaire de la phase a en jouant
sur la densité des nceuds topologiques : il en résulte une diminution de la séquence de
chaine mobile. Les temps de relaxation du mode a des composites PA 11/PZT conservent un
comportement VTF (plus visible sur le diagramme d’Arrhénius des composites chargés a
différents taux/taille de particules).
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Ill. Propriétés ferroélectriques des composites

1. Permittivité diélectrique

1. 1. Influence de la taille des particules

La permittivité diélectrique des composites a été évaluée par spectroscopie
diélectrique dynamique. La figure 54 montre I’évolution en fréquence pour I'isotherme a 26
°C de la partie réelle et de la partie imaginaire de la permittivité diélectrique des composites
PA 11/PZT chargé a 30 % en volume. La partie réelle de la permittivité diélectrique varie peu
sur la gamme de fréquences étudiée (figure 54 a)). Sa valeur augmente avec la taille des
particules. La coopérativité des dipbles est plus importante dans les particules de grand
diametre : le champ électrique appliqué pendant la mesure agit plus efficacement sur la
polarisation du PZT. Les pertes diélectriques (figure 54 b)) des composites chargés restent
identiques a celles du PA 11 non chargé. Linfluence de la taille des particules sur la
permittivité diélectrique est similaire pour les composites chargés a 15 et 45 % vol.
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Figure 54 : Partie réelle a) et partie imaginaire b) de la permittivité diélectrique mesurée a 26 °C pour
des composites PA 11/PZT chargés a 30 % en volume pour des tailles de particules de 600, 900 et
1200 nm. Le PA 11 est présenté comme référence

1. 2. Influence du taux de charge

La figure 55 met en évidence l'influence de la fraction volumique de PZT sur la partie
réelle de la permittivité diélectrique de composites PA 11/PZT 900 nm. A 26 °C, la
permittivité est constante dans la gamme de fréquence étudiée (figure 55 a)). Elle augmente
avec la fraction volumique de PZT introduite dans le PA 11. A 1 kHz, la permittivité passe de
3 pour le polymere non chargé a 8 pour le composite chargé a 30 % en volume. La
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permittivité diélectrique du PZT étant supérieure a celle du PA 11, la permittivité du
composite augmente avec la quantité de céramique ferroélectrique. L’étude diélectrique en
fonction de la température, effectuée a 1 kHz, montre qu’a 45°C le comportement du PA 11
et des composites est modifié (figure 55 b)). Cette température correspond a la transition
vitreuse du PA 11: sa mobilité moléculaire augmente tout comme sa permittivité
diélectrique. A hautes températures, un phénomene de conductivité vient se superposer au
signal de la permittivité expliquant que l'influence du taux de charge soit moins visible. Ce
résultat indique que les particules, tout comme la matrice polymére, apportent leur
contribution a la valeur de la permittivité diélectrique d’un composite ferroélectrique.
L'influence du taux de charge sur la permittivité est identique pour les composites chargés
avec des particules de 600 et 1200 nm.
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Figure 55 : Partie réelle de la permittivité diélectrique mesurée a) a 26°C et b) a 1 kHz pour des
composites PA 11/PZT 900 nm chargés a 15 % vol., 30 % vol. et 45 % vol. Le PA 11 est présenté
comme référence

1. 3. Modélisation

La figure 56 présente I'évolution de la partie réelle de la permittivité diélectrique des
composites PA 11/PZT en fonction du taux de charge et de la taille des particules. Les
données expérimentales sont ajustées par le modele de Bruggeman afin d’extraire la
permittivité diélectrique des particules : elle est respectivement de 16, 26 et 30 pour les
particules de 600, 900 et 1200 nm. Les données du fabricant annoncent une permittivité
diélectrique du PZT massif comprise entre 1220 et 1340. Les valeurs extraites sont
également trés éloignées de celle du PZT fritté a basse température. Il est difficile de
conclure quant a ce résultat. La permittivité diélectrique « apparente » des particules est
faible quand elle est estimée a partir des propriétés diélectriques du composite. La
permittivité diélectrique d’'un composite ferroélectrique semble étre gouvernée par la
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permittivité de la phase majoritaire, qui agirait comme un « écran » pour la polarisation
électrique de la phase minoritaire.
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Figure 56 : Permittivité diélectrique des composites PA 11/PZT en fonction de la taille et du
pourcentage volumique des particules de PZT (losanges) ajustée par le modéle de Bruggeman (lignes).

2. Paramétres de polarisation

Pour rendre les composites PA 11/PZT électroactifs, une étape de polarisation est
nécessaire. Cette polarisation est gouvernée par trois paramétres : la valeur du champ
électrique appliqué, le temps et la température de polarisation. Le champ coercitif du PA 11
étant 30 fois supérieur a celui du PZT, seul le PZT est polarisé dans cette étude.

Afin de s’affranchir au maximum de probléemes de claquage sous fort champ
électrique, les composites sont plongés dans un bain d’huile de Ricin dont la permittivité
diélectrique est supérieure a celle de I'air. Les parametres de polarisation ont été optimisés
par I’étude du coefficient piézoélectrique d33 du composite PA 11/PZT 900 nm chargé a 30 %
en volume. Ce dernier est mesuré 24 heures apres |'étape de polarisation.

La figure 57 a) montre I'évolution du coefficient piézoélectrique ds3 en fonction de la
valeur du champ de polarisation pour un temps et une température de polarisation
respectivement de 15 minutes et de 80 °C. Une activité piézoélectrique apparait des 5
kV.mm™ et est maximale & 10 kV.mm™. Le champ coercitif du PZT se situant entre 5 et 10
kV.mm™, ce résultat est en accord avec la littérature®®. De la méme maniére, le coefficient
ds3 a été étudié en fonction du temps de polarisation pour un champ de 10 kV.mm™ a une
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température de 80 °C (figure 57 b)). Le coefficient piézoélectrique atteint une valeur a
saturation pour 15 minutes de polarisation : il s’agit du temps nécessaire pour aligner le
maximum de dipdles dans le cas des composites PA 11/PZT. Le temps de polarisation d’une
céramique massive dépend du temps de nucléation des domaines ferroélectriques ainsi que
de la cinétique de leurs paroi553. Ce temps est de I'ordre de la seconde. Au regard du résultat
obtenu, le procédé de polarisation est gouverné par la mobilité macromoléculaire du
polymere.
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Figure 57 : Coefficient piézoélectrique du composite PA 11/PZT 900 nm chargé a 30 % en volume en
fonction a) du champ appliqué (pendant 15 minutes) et b) du temps de polarisation (¢ 10 kV.mm™)
pour une température de polarisation de 80 °C

La figure 58 illustre I'évolution du coefficient ds; en fonction de la température de
polarisation. Les échantillons ont été amenés a la température désirée puis polarisés
pendant 15 minutes sous un champ de 10 kV.mm™. Le champ est maintenu durant la
redescente en température. L'activité piézoélectrique est maximale lorsque I’échantillon est
polarisé au-dessus de 43 °C. Cette température est proche de la température de transition
vitreuse du polyamide 11. Au-dessus de la T, la mobilité moléculaire du polyamide 11
augmente ainsi que sa permittivité diélectrique137. L'annexe A. 4. 6. montre que la
permittivité diélectrique du PA 11 passe de 3 a 25°C a 10 a 80°C (mesures relevées a 1 kHz).
La permittivité diélectrique du polymere est un parameétre clé dans l'efficacité de Ia
polarisation des particules ferroélectriques des composites piézoélectriques.
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Figure 58 : Coefficient piézoélectrique du composite PA 11/PZT 900 nm chargé a 30 % en volume en
fonction de la température de polarisation pour un champ appliqué et un temps de polarisation
respectivement de 10 kV.mm™ et 15 minutes

3. Coefficient piézoélectrique

3. 1. Influence de la taille et du taux de particules

L'influence de la taille et du taux de particules sur I'activité piézoélectrique des
composites PA 11/PZT est présentée figure 59. Le coefficient ds3 croit avec la fraction
volumique de PZT : le composite chargé a 15 % vol. en particules de 1200 nm est caractérisé
par un coefficient de 0,8 pC.N'1 ; a 45 % en volume, le coefficient ds3 est égal a 7,5 pC.N'l. La
valeur du coefficient piézoélectrique est directement liée a la quantité de phase
électroactive présente dans le composite. Ce résultat est confirmé par la comparaison des
cycles d’hystérésis obtenus pour les composites PA 11/PZT 900 nm chargés a 15, 30 et 45 %
en volume. L'annexe A. 4. 7. montre que l'aire de la courbe ainsi que la polarisation
rémanente augmente avec la concentration en PZT.

La taille des particules a également une influence sur la valeur du coefficient
piézoélectrique : ce dernier augmente avec la granulométrie du PZT. Le phénomeéne
d’induction électrique i. e. la coopérativité est plus importante dans les particules de grand
diametre. L’évolution du coefficient ds3 avec la taille des particules est plus marquée aux
hautes concentrations de PZT. Les images MEB ont montré une grande distribution de la
taille des particules vers les petits diametres, notamment pour les particules de 900 et 1200
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nm. A 45 % en volume, la probabilité de présence de particules ayant un diamétre réel de
I'ordre de 900 et 1200 nm est plus élevée. L'influence de la taille des particules devient
observable a ce taux de charge.
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Figure 59 : Coefficient piézoélectrique des composites PA 11/PZT en fonction de la taille et du
pourcentage volumique de particules de PZT

3. 2. Influence de la matrice polymere

a- PVDF-TrFE-CFE

Les résultats précédents ont montré que la valeur de la permittivité diélectrique de la
matrice semble jouer un role important sur les propriétés électroactives des composites
piézoélectriques. Pour confirmer ce résultat, des particules de 900 nm ont été incorporées a
30 % vol. dans un polymere a haute permittivité diélectrique. Le polymeére choisi est le PVDF-
TrFE-CFE : il s’agit d’un terpolymére semi-cristallin. Sa T, se situe aux alentours de -30 °C et
sa température de fusion a 130 °C. A 25 °C, son €’ est égal a 20, soit 7 fois supérieur a celui
du PA 11 au-dessus de sa Tg.

Les coefficients piézoélectriques ds3 ont été mesurés sur un composite PA 11/PZT et
PVDF-TrFE-CFE/PZT (désigné Terpo/PZT) chargés a 30 % vol. en particules de 900 nm. Les
conditions de polarisation sont identiques: 15 minutes & 10 kV.mm™ au-dessus de la
température de transition vitreuse de chaque matrice (80 °C pour le PA 11 et 25°C pour le
terpolymere). Le tableau 3 montre que le coefficient ds; est égal 3 16,2 pC.N* dans le cas de
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la matrice a haute permittivité diélectrique, soit 6 fois supérieur a celui du composite a
matrice PA 11.

Matériaux PA11/PZT 900 nm/30% vol.  Terpo/PZT 900 nm/30% vol.
ds; (pC.N7) 2,7 16,2

Tableau 3 : Comparaison des coefficients piézoélectriques du PA 11 et du terpolymére PVDF-TrFE-CFE
non chargés et chargés en particules de PZT de 900 nm a 30 % en volume

A champ électrique équivalent, la polarisation vue par les particules est supérieure

quand la permittivité diélectrique de la matrice est plus élevée (D=¢E):la polarisation est
plus efficace. Dans les composites piézoélectriques, la permittivité diélectrique de la matrice
est un facteur limitant a I'efficacité de la polarisation des particules ferroélectriques. Ce
résultat confirme celui observé lors de I'étude de la permittivité diélectrique des composites
PA 11/PZT.

b- PEEK

Des particules de PZT de 900 nm ont été introduites a 30 % en volume dans un
polymére thermostable haute performance : le PolyEtherEtherKetone. Le composite est mis
en ceuvre par extrusion bi-vis a 390 °C. La durée d’extrusion est de 15 minutes et la vitesse
de rotation des vis de 30 rpm. La dispersion des particules de PZT dans le PEEK est
satisfaisante ; la présence d’agrégats est quasiment inexistante (figure 60).

Figure 60 : Images MEB d’un composite PEEK/PZT chargé a 30 % en volume de particules de 900 nm
pour un grossissement de a) x 1000 et b) x 5000

Le coefficient piézoélectrique ds3 a été mesuré en fonction de la température de
polarisation (figure 61). Le champ appliqué et la durée de polarisation sont identiques a ceux

97



Chapitre 4 — IV. Discussion

des composites PA 11/PZT : 10 kv.mm™ et 15 minutes. A 230 °C, un palier est atteint : le
coefficient piézoélectrique est égal a 1,7 pC.N". A 'approche de la température de Curie i. e.
295 °C, la valeur du coefficient ds; chute 3 1,2 pC.N™".

Une activité piézoélectrique s’établit dans le composite lorsque la température de
polarisation est supérieure a 160 °C, soit 10°C au-dessus de la température de transition
vitreuse du PEEK. Ce résultat confirme celui obtenu dans les composites PA 11/PZT : les
composites piézoélectriques a matrice polymere doivent étre polarisés au-dessus de leur T,
température au-dessus de laquelle la permittivité diélectrique du polymere est maximale.
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Figure 61 : Coefficient piézoélectrique du composite PEEK/PZT 900 nm chargé a 30 % en volume en
fonction de la température de polarisation pour un champ appliqué et un temps de polarisation 10
kV.mm™ et 15 min respectivement

IV. Discussion

Les composites piézoélectriques PA 11/PZT ont été élaborés par extrusion dans des
conditions de mise en ceuvre identiques a celles des composites PA 11/NTC. La dispersion
des particules est satisfaisante avec néanmoins la formation de quelques agrégats pour un
taux de charge élevé (45 % en volume).
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1. Propriétés mécaniques des composites

L'étude des propriétés mécaniques par analyse mécanique dynamique a montré
I'influence des particules sur la viscoélasticité du polymére. Les résultats obtenus confirment
la tendance observée pour les composites PA 11/NTC. La présence de charges engendre une
augmentation du saut de G’ et de I'amplitude du pic de G” au passage de la relaxation
mécanique principale. Les groupes fonctionnels responsables de la relaxation sont sollicités
de maniere plus efficace. Les particules transmettent la déformation macroscopique a
I’échelle locale. Une augmentation des pertes mécaniques avec le taux de charges a
également été observée sur toute la gamme de température étudiée : un phénomeéne de
friction apparait entre les particules et le polymére. Des résultats similaires ont été obtenus
dans des composites PA 11/BaTiOs®* et P(VDF—TrFE)/PbTi036°. La comparaison des résultats
obtenus pour les composites PA 11/NTC et PA 11/PZT montre l'influence du facteur de
forme des particules sur la dissipation de I’énergie mécanique dans des composites a
matrice polymere. Au niveau de la relaxation a, le maximum du pic de G”” augmente de 64 %
entre le PA 11 seul et un composite PA 11/NTC chargé a 0,18 % en volume. L'augmentation
observée est identique pour un composite chargé a 15 % en volume de particules sphériques
de PZT. Les remarques sont identiques en dehors de la relaxation mécanique, avec une
augmentation de G” de 58 %. L’introduction de 0,18 % en volume de particules a haut
facteur de forme dans le PA 11 a autant d’influence sur la partie dissipative du module
mécanique que la dispersion de 15 % vol. de particules sphériques. Rezaei'*® a mis en avant
une augmentation du module dissipatif des composites polypropyléne/fibres de carbone
avec la longueur des fibres. Un haut facteur de forme des particules favorise les
phénoménes de dissipation mécanique au sein du matériau composite.

2. Performances électroactives

Les performances électroactives obtenues avec le polyamide 11 chargé en particules
de PZT submicronique sont équivalentes a celles obtenues avec des composites identiques
dont le diameétre des charges est largement supérieur au micron. Li>° propose un composite
PA 11/PZT possédant un coefficient ds3 égal 3 6 pC.N™ pour un composite chargé a 30 % en
volume mais dont le diamétre des particules est compris entre 50 et 100 microns; nos
résultats montrent une activité piézoélectrique de 2,7 pC.N"* pour la méme concentration en
PZT de 900 nm. Babu’" obtient un coefficient ds3 de 6 pour un composite chargé a 40 % vol.
avec des particules de 3 microns de diametres. L’étude DRX menée sur le PZT a révélé une
modification de la phase cristalline lors de leur synthése. La phase est ferroélectrique mais
n’entre pas dans la composition optimale qui offre les propriétés ferroélectriques élevées
inhérentes au PZT massif. Il est envisageable d’atteindre des propriétés piézoélectriques
supérieures dans le cadre des composites PA 11/PZT en améliorant le protocole de synthése
des particules de PZT.
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L’étude bibliographique présentée au chapitre 1 sur les composites polymere/PZT a
mis en évidence une augmentation considérable des propriétés électroactives de ces
composites lorsque la phase majoritaire est le PZT. Quelle que soit la matrice polymére, le
coefficient ds; atteint 25 pC.N'1 lorsque le taux de charges en PZT est de 60 % vol.
L’environnement diélectrique du PZT semble étre un facteur clé a son efficacité. L’analyse de
I'influence de la permittivité diélectrique de la matrice polymére a confirmé ce résultat : le
coefficient piézoélectrique est multiplié par 6 quand la permittivité du polymeére est
sextuplée. Cette étude a été complétée par une mesure effectuée sur un composite PVDF-
TrFE-CFE/BaTiOs et par des valeurs issues des travaux de Capsal sur un composite PA
11/BaTio;**’ (tableau 4).

Matériaux PA11/BaTiO; PA11/PZT Terpo/BaTiO; Terpo/PZT
700 nm- 30% vol. 900 nm-30% vol. 700 nm-30% vol. 900 nm-30% vol.
ds; (pC.N7) 4 2,7 10,4 16,2

Tableau 4 : Comparaison des coefficients piézoélectriques du PA 11 et du Terpolymére PVDF-TrFE-CFE
non chargés et chargés en particules de BaTiO; de 700 nm et de PZT de 900 nm a 30 % en volume

Les composites chargés en BaTiO; ont été polarisés au-dessus du champ coercitif des
particules i. e. 5 kV.mm™. Concernant la matrice polyamide 11 a faible permittivité
diélectrique, le coefficient piézoélectrique le plus élevé est atteint avec des particules de
BaTiOs. La tendance s’inverse quand les particules sont dispersées dans le terpolymeére
PVDF-TrFE-CFE. Le composite terpo/PZT présente un coefficient de 16,2 pC.N* contre 10,4
pC.N'1 pour le composite terpo/BaTiOs. L'influence de la permittivité diélectrique de la
matrice polymeére sur 'activité piézoélectrique du composite est plus marquée dans le cas
des particules de PZT. Ce résultat peut s’expliquer par la différence de permittivité des
particules de BaTiOsz et de PZT. Il est difficile de discuter de l'influence de ce parametre
puisque les permittivités des particules de BaTiOsz et du PZT utilisée n’ont pas été estimées
dans des conditions expérimentales identiques. Cependant, les travaux d’Eschbach®*®
permettent d’alimenter cette discussion. Il a étudié par simulation numérique l'activité
piézoélectrique de composites PMMA/LINbO3; et PMMA/PZT. L’activité piézoélectrique du
LiNbO; et du PZT est respectivement de 5,85 pm.V™* et 573,2 pm.V™* (micro déformation pour
une tension appliquée). Leur permittivité diélectrique respective sont 25,7 et 1433,6. Il a
montré qu’a taille et a concentration de particules égales, les coefficients ds3 d’'un composite
PMMA/LINbOs et d’'un composite PMMA/PZT étaient équivalents. Malgré la forte activité
piézoélectrique du PZT, sa forte permittivité diélectrique limite I'efficacité du champ
électrique lors de I'étape de polarisation. Le champ électrique qui agit sur les particules de
céramique est contrdlé par la permittivité diélectrique de la matrice et des particules®’ :

— 3 —
Ec =LE0 (33)
&, +2¢
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avec E., le champ électrique « vu » par les particules céramiques, Eq le champ macroscopique
appliqué et g; et g,, la permittivité diélectrique respectivement de la phase inorganique et
organique. Plus la permittivité diélectrique de la matrice est élevée, plus le champ électrique
« vu » par les particules est important. A contrario, ce dernier diminue quand la permittivité
diélectrique des particules céramiques augmente.

La permittivité diélectrique de la matrice ainsi que celle des particules ont une
influence sur les performances électroactives d’'un composite piézoélectrique a matrice
polymeére. Concernant les particules, un bon compromis entre coefficient piézoélectrique et
permittivité diélectrique doit étre recherché. La permittivité diélectrique de la matrice
polymére peut étre, quant a elle, améliorée de maniére extrinseque par l'introduction de

particules conductrices>” 4014,

3. Réle de la matrice polymere

A permittivité diélectrique constante, la nature de la matrice polymére joue un réle
sur la valeur de l'activité piézoélectrique. A taux de charge, diamétre de particules
équivalent et conditions de polarisation similaires, le coefficient piézoélectrique du
composite PA 11/PZT est supérieur a celui du composite PEEK/PZT. Une premiére hypotheése
porte sur le fait que les particules de PZT peuvent bloquer la mobilité moléculaire de la
phase amorphe du PEEK et impacter de maniere défavorable la permittivité diélectrique du
PEEK chargé. Une étude en spectroscopie diélectrique dynamique du composite PEEK/PZT
permettrait de confirmer ou d’infirmer ce résultat. Cette variation d’activité piézoélectrique
peut également s’expliquer par une différence d’épaisseur entre I’échantillon PA 11/PZT et
PEEK/PZT. Ce dernier posséde une épaisseur de 250 um contre 100 um pour le composite PA
11/PZT. Une étude réalisée sur un polymeére électroactif'*> a montré que la déformation du
polymére suivant un champ électrique (phénomeéne d’électrostriction) diminue quand
I’épaisseur du polymére augmente.

4. Structure physique et mobilité moléculaire

L'introduction de particules de PZT dans le polyamide 11 ne modifie pas sa structure
physique. Jusqu’a 45 % en volume, le taux de cristallinité est stable et les températures de
transition vitreuse et de fusion sont invariantes. Aucune influence de la taille des particules
n’a été observée.

Les modes secondaires (y et B,) du polyamide 11 ne sont pas impactés par
I'introduction des particules. A plus hautes températures, la présence des charges de PZT
décale la relaxation a vers les hautes fréquences. Un comportement similaire a été observé
dans un composite polyamide 6/phosphate™®. Une fois les particules incorporées dans la
matrice, le taux de charge n’influence pas les temps de relaxation. Ce résultat est attribué a
une bonne dispersion des particules dans le polymere.
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L'influence du diamétre et du taux de charges sur les propriétés mécaniques et
électroactives des composites PA 11/PZT ont été étudiés. La ductilité du PA 11 est conservée
jusqu’a 30 % en volume de particules de PZT submicroniques. Pour ces composites, la
contrainte a la rupture reste proche de celle du PA 11 pour des déformations supérieures a
10 %. Le coefficient de couplage électromécanique ds; augmente avec la fraction volumique
de PZT ; il augmente également avec la granulométrie du PZT. Le composite PA 11/PZT 900
nm chargé a 30 % en volume offre le meilleur compromis entre propriétés mécaniques et
électroactives et permet de répondre a la problématique initiale en proposant un composite
piézoélectrique ductile ayant un procédé d’élaboration industrialisable. Ce résultat est le
point de départ de I'étude de composites hybrides PA 11/PZT/NTC pour I'amortissement de
vibrations : le taux de charge en PZT de 900 nm est fixé a 30 % en volume.
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polyamide 11

Les vibrations sont un parametre dimensionnant dans la conception des structures
spatiales, en raison notamment de la phase de lancement. Il est donc important de trouver
des solutions permettant d’atténuer les vibrations intrinséques aux matériaux structuraux.

Ce chapitre porte sur la mise en évidence d’un phénoméne d’amortissement par
transduction-dissipation pour intégrer cette propriété a des polymeéres structuraux « hautes
performances ». Les particules de PZT assurent la fonction de transduction et les charges
conductrices dissipent localement les charges électriques créées dans la matrice polymere.

Le taux de charge optimal en particules de PZT de 900 nm (30 % en volume), défini au
chapitre 4, a été adopté. Les propriétés physiques et mécaniques des composites seront
suivies en fonction de la concentration en particules conductrices et de la configuration de
I’échantillon. Une attention particuliere a été dédiée a I'analyse du comportement vibratoire
en fonction de la fréquence et du niveau d’excitation.

I. Propriétés physiques des composites

1. Dispersion des particules

L’enjeu de cette étude est d’introduire deux types de charge dans une méme matrice
polymére en assurant une homogénéité de la dispersion tout en tenant compte des
interactions électrostatiques pouvant apparaitre entre les particules de PZT et les nanotubes
de carbone (NTC). La figure 62 présente la méthode de mise en ceuvre des composites PA
11/PZT/NTC. Une premiere étape permet d’éliminer les agrégats: la dispersion des
particules de PZT et de NTC s’effectue séparément dans |'acétone a I'aide d’'une canne a
ultrasons. La poudre de PA 11 est ensuite ajoutée a la suspension PZT + acétone. Les NTC
complétent le mélange PA 11 + PZT + acétone avant de subir une derniére agitation sous
canne a ultrasons. L'utilisation d’un rotavap (rotary evaporator) permet une évaporation
rapide de 'acétone sans risque d’agglomération des particules : les particules de PZT et les
NTC sont dispersées statistiquement dans la poudre de PA 11 et donnent un mélange
visqueux. Le protocole d’extrusion est ensuite appliqué avec des paramétres identiques a
ceux employés pour les composites PA 11/NTC et PA 11/PZT : une température d’extrusion
de 210 °C, un temps de mélange de 15 minutes et une vitesse de rotation des vis de 30 rpm.
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Figure 62 : Description de la mise en ceuvre des composites chargés en particules de PZT et en
nanotubes de carbone (NTC)

Figure 63 : Image MEB d’un composite PA 11/PZT 30 % vol./NTC chargé a 0,2 % en volume pour un
grossissement de x75000

La microscopie électronique a balayage en électrons rétro-diffusés permet de vérifier
I’état de dispersion des particules dans le polymere (figure 63). Malgré le manque de
contraste entre le polymere et les NTC, ces derniers sont observables et indiqués par une
fleche. Les particules de PZT apparaissent au second plan comme des entités sphériques
claires. Sur cette image, elles sont recouvertes par une fine couche de polymeére. Les
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particules de PZT et les NTC ne présentent pas d’affinité particuliere entre eux. Les NTC sont
dispersés aléatoirement dans le volume de polymere environnant.
2. Structure physique

2. 1. Phase amorphe

La température de transition vitreuse des composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC a été
relevée lors de la premiere rampe en température. Son évolution avec le pourcentage
volumique de NTC est représentée figure 64.
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Figure 64 : Evolution de la température de transition vitreuse de composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC
montée en température

en fonction du pourcentage volumique de NTC relevée lors de la 1%

Pour le composite PA 11/PZT, la T, est proche de 49 °C. La présence des particules de
PZT ne modifie pas la température de transition vitreuse du polyamide (voir chapitre 4. II.
2.). Lorsque 3 % volumique de NTC sont introduits dans le composite PA 11/PZT, la T4 vaut
46,5 °C. Une chute de la température de transition vitreuse de I'ordre de 5-6°C est observée
pour le composite chargé a 0,35 % en volume de NTC. Cette chute s’amorce pour une
concentration en NTC de 0,1 % vol. L'amplitude de cette décroissance est similaire a celle
observée pour les composites PA 11/NTC. De maniere générale, la T, des composites
diminue quand la concentration en charges conductrices augmente. L'introduction de NTC
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favorise une légére plastification de la matrice polymere en augmentant le volume libre
accessible aux séquences mobiles du polyamide 11.

2. 2. Phase cristalline

Les figures 65 a) et 65 b) rapportent respectivement I’évolution de la température de
fusion et du taux de cristallinité des composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC. La température de
fusion chute de 1 °C entre le composite PA 11/PZT 30 % vol. et le composite PA 11/PZT 30 %
vol./NTC 3 % vol. La présence des NTC entraine une légere diminution de la stabilité
thermodynamique des cristallites du PA 11. Cette observation est identique a celle notée
pour les composites PA 11/NTC.

194 2
192 -
Sl
190 |- b u
£
] = st
9 ] e ' u g 2 .
= 188 G 18} .
- L] | g
T s u ]
E
186 |-
hid
16
1841 3) b)
| 1 1 1 1 1 | 1 1 | 1 1 | |
0,0 0,5 1,0 15 2,0 2,5 30 0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 25 3,0
Pourcentage volumique de NTC Pourcentage volumique de NTC (%)

Figure 65 : Evolution a) de la température de fusion et b) du taux de cristallinité déduit de I'aire sous
la courbe des pics de fusion de composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC en fonction du pourcentage
volumique de NTC relevées lors de la 2°™ montée en température

Le taux de cristallinité des composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC fluctue entre 17,5 et
19,5 %. Il est difficile de conclure sur l'influence de la combinaison des deux types de
particules sur le taux de cristallinité du composite. Ce dernier est peu modifié et les faibles
variations observées peuvent étre attribuées a des fluctuations minimes de la vitesse de
refroidissement lors de la mise en ceuvre des composites.
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3. Propriétés électriques

3. 1. Conductivité électrique

La figure 66 a) présente I'évolution de la conductivité de courant continu du
composite PA 11/PZT 30 % vol./NTC avec le pourcentage volumique de NTC. Chaque point
correspond a la moyenne de la valeur de conductivité relevée pour deux échantillons issus
d’une méme extrusion. Une variation abrupte de la conductivité électrique (11 décades) est
caractéristique de I'existence d’un phénomene de percolation. La linéarité entre log opc et
log (p-pc), observée figure 66 b), confirme la formation d’un chemin percolant. L’ajustement
des paramétres de la loi de puissance o = oo(p-pc)' donne les valeurs suivantes : pc = 0,38 %
vol., 0= 1,7.102 S.m™ et t = 2,5 + 0,3. La valeur du coefficient t est proche de celle prédite
par Stauffer’® : le phénomeéne de percolation a lieu dans un réseau 3D.
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Figure 66 : a) Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25°C pour
des composites PA 11/PZT/NTC élaborés par extrusion. b) Comportement critique de
la conductivité opc

3. 2. Permittivité diélectrique

L'influence des charges conductrices sur la permittivité diélectrique est étudiée pour
les composites situés au-dessous du seuil de percolation électrique. La figure 67 a) présente
la valeur de la partie réelle de la permittivité diélectrique €’ (relevée a 1 kHz et 26 °C) des
composites PA 11/NTC et PA 11/PZT 30 % vol./NTC en fonction du pourcentage volumique
de nanotubes de carbone. La permittivité £’ des composites PA 11/NTC augmente avec la
concentration en NTC dés 0,06 % vol. passant de 3 a 10. Pour le composite chargé a 2,4 %
vol., € est égal a 13,5. Dés lintroduction d’un tres faible taux de NTC, la permittivité
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diélectrique des composites augmente. La variation entre les différentes concentrations est
moins marquée. Les réservoirs électroniques que constituent les NTC, engendrent des
macro-dipdles responsables de l'augmentation de la permittivité diélectrique dans les
composites PA 11/NTC.

La permittivité €’ des composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC augmente également avec
le pourcentage volumique de NTC. Par la présence des NTC, la permittivité diélectrique de la
matrice polymére est élevée de maniére « extrinséque ». Le phénomeéne d’écrantage du
champ électrique par la matrice polymere est moins efficace : la permittivité diélectrique des
particules de PZT incorporées dans le PA 11 est accrue. La figure 67 b) montre que
I’'augmentation de € n’est pas due a I'apparition ou a un décalage en fréquence d’une
relaxation diélectrique. D’autre part, la permittivité diélectrique réelle des composites
chargés en nanotubes de carbone s’accroit quand la fréquence diminue. Les phénomenes de
conduction a basses fréquences contribuent a densifier le stockage de charges aux interfaces

polymére/NTC.
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Figure 67 : Evolution de la partie réelle de la permittivité diélectrique a) des composites PA 11/NTC et

PA 11/PZT 30 % vol./NTC en fonction du pourcentage volumique de NTC relevée a 1 kHz et 26 °C et b)

des composites PA 11/PZT 30 % vol., PA 11/NTC 0,18 % vol. et PA 11/PZT 30 % vol./NTC 0,2 % vol. en
fonction de la fréquence relevée a 26°C

4. Propriété piézoélectrique

La figure 68 présente l'influence des nanotubes de carbone sur le coefficient
piézoélectrique ds3 de composites PA 11/PZT 30 % vol. pour différentes valeurs de champ
électrique appliqué lors de I'étape de polarisation. La présence des NTC a 0,2 % en volume
induit une augmentation maximale du coefficient d33 de 26 % (composites polarisés a 2
kv.mm™). La permittivité diélectrique du polymére augmente avec la présence des NTC. Le
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champ local « apparent » est plus important et la polarisation du PZT plus efficace®. Au-dela
de 5 kv.mm™, les échantillons chargés en particules conductrices ne tiennent pas le champ
électrique imposé et sont le siege d’un claquage électrique.
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Figure 68 : Evolution du coefficient piézoélectrique dss; avec le champ électrique appliqué lors de la
polarisation (a 80 °C et pendant 15 minutes) pour des composites PA 11/PZT 30 % vol. et PA 11/PZT
30 % vol./NTC 0,2 % vol.

Dans la suite du travail, une électrode bloquante (polyamide 11 non chargé) a été
utilisée pour limiter les risques de claquage électrique. Le champ appliqué est de 5 kV.mm™
et est calculé par rapport a I'épaisseur du composite additionnée a celle de I'électrode
bloquante.

La figure 69 représente I'évolution du coefficient piézoélectrique des composites PA
11/PZT 30 % vol./NTC suivant la concentration en NTC. Le coefficient d33 augmente avec le
pourcentage de NTC jusqu’a 0,2 % vol. Il s’agit des composites situés au-dessous du seuil de
percolation. Le champ électrique s’accroit localement avec la présence des charges
conductrices et la polarisation des particules de PZT est plus efficace.

Concernant les composites chargés a 0,35 et 0,5 % vol. (seuil de percolation
électrique), le coefficient ds3 chute de 43 %. Le flux d’électrons stoppé par I'électrode
bloguante s’amplifie: les charges piégées induisent, dans le composite, un champ
dépolarisant dont la valeur absolue se soustrait au champ électrique appliqué.

La conductivité électrique du composite chargé a 0,8 % (au-dessus du seuil de
percolation) est suffisamment élevée pour annuler totalement I'effet du champ électrique
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appliqué : le coefficient piézoélectrique est nul. Liu*’ a mis en évidence un comportement
similaire dans un composite PVC/PZT/graphite.
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Figure 69 : Evolution du coefficient piézoélectrique ds; des composites PA 11/PZT 30 % vol./NTC avec
le pourcentage volumique de NTC. Les échantillons sont polarisés & 5 kV.mm™ pendant 15 minutes a
80°C a I'aide d’une électrode bloquante

Par la suite, le taux de PZT reste fixé a 30 % en volume et la nomenclature des
composites ne rappellera plus le pourcentage de PZT introduit dans la matrice polymeére.

L'objectif est d’évaluer l'influence de la piézoélectricité combinée a des charges
conductrices (phénoméne de transduction-dissipation local) sur la propriété
d’amortissement du polyamide 11. Pour découpler I'apport de la présence des particules et
du phénoméne de transduction-dissipation sur les propriétés mécaniques des composites, il
est important d’envisager 'ensemble des formulations suivantes : PA 11 seul, PA 11/PZT non
polarisé et polarisé et PA 11/PZT/NTC non polarisé et polarisé.

Afin de rendre le PZT électroactif, les composites PA11 /PZT et PA 11/PZT/NTC ont
été polarisés apres leur mise en forme dans les conditions suivantes : champ électrique de
polarisation de 5 kV.mm™ pendant 15 minutes & 80°C.
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Il. Comportement mécanique des composites

1. Configuration échantillon massif

1. 1. Module mécanique conservatif G’

Les thermogrammes de la partie conservative du module de cisaillement du
polyamide 11 et des composites PA 11/PZT non polarisé et PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non
polarisé et polarisé sont représentés figure 70. Le module G’ est relevé 3 1 rad.s ' et tracé en
fonction de la température. La déformation imposée est de y= 0,1 %; cette valeur
appartient au domaine linéaire du polyamide et de I'ensemble des composites massifs
étudiés. Un plateau vitreux et un plateau caoutchoutique apparaissent respectivement entre
-130et 20 °Cet 50 et 120 °C.
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Figure 70 : Module conservatif G’ du PA 11 et des composites PA 11/PZT non polarisé et PA
11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé pour une pulsation de 1 rad.s™

Sur le plateau vitreux, le module mécanique augmente avec la présence des
particules. Il passe de 0,6 GPa pour le PA 11 non chargé a 1,5 GPa pour le composite PA
11/PZT. l'introduction de nanotubes de carbone a 0,2 % vol. entraine une augmentation
supplémentaire du module (1,8 GPa). La présence des particules rigidifie la matrice
polymeére. L'influence des particules sur le plateau caoutchoutique est moins marquée : le
module mécanique augmente de 0,3 GPa entre le PA 11 et le composite PA 11/PZT/NTC 0,2
% vol. non polarisé.

111



Chapitre 5 —Il. Comportement mécaniques des composites

L’effet de la polarisation sur le module G’ des composites PA 11/PZT, PA 11/PZT/NTC
0,1 % et 0,2 % vol., a été étudié. Par souci de clarté, seule la variation correspondant au
dernier composite est représentée figure 70. La polarisation du composite chargé en
particules de PZT et NTC entraine une augmentation du module de 0,4 GPa sur le plateau
vitreux. Sur le plateau caoutchoutique, I'effet est plus faible (augmentation de 0,05 GPa). Le
saut de G’ est donc accentué par I'effet de la polarisation.

La valeur de la température T,, manifestation mécanique de la transition vitreuse est
invariante quelle que soit la composition en particules et I'état de polarisation des
composites.

1. 2. Module mécanique dissipatif G”

L’évolution avec la température de la partie dissipative du module mécanique du PA
11 et des composites PA 11/PZT non polarisé et PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et
polarisé est présentée figure 71.
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Figure 71 : Module dissipatif G” du PA 11 et des composites PA 11/PZT non polarisé et PA 11/PZT/NTC
0,2 % vol. non polarisé et polarisé pour une pulsation de 1 rad.s™

Le module G” ainsi que l'aire sous le pic de la relaxation a augmentent avec la
présence de PZT. L’introduction de 0,2 % en volume de NTC accroit ces modifications. Le
phénomeéne de friction discuté dans les deux précédents chapitres apparait. La polarisation
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du composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. induit les mémes effets que l'introduction de
particules : une augmentation du module dissipatif ainsi qu’un élargissement du pic associé
a la relaxation a.

1. 3. Facteur de perte d’énergie mécanique tan 6

La figure 72 représente le facteur de perte d’energie mécanique tan 6 en fonction de
la température.
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Figure 72 : Facteur de perte d’énergie mécanique tan 6 du PA 11 et des composites PA 11/PZT non
polarisé et PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé pour une pulsation de 1 rad.s™

Jusqu’a 0 °C, tan & du PA 11 n’est pas modifié par la présence des particules. Au
passage de la relaxation a, 'amplitude du pic diminue quand le PZT puis les NTC sont
introduits dans la matrice polymere : la rigidification est plus marquée que les phénomeénes
de dissipation mécanique. L'effet de la polarisation n’est pas visible sur le facteur de perte
car l'augmentation de G” est du méme ordre de grandeur que celle de G’ entre un
échantillon PA 11/PZT/NTC non polarisé et polarisé.

Avant la polarisation, les particules de PZT sont présentes mais ne sont pas
électroactives : elles n‘ont pas la capacité de transformer I'énergie mécanique en énergie
électrique. Apres I'étape de polarisation, elles sont piézoélectriques et assurent la
conversion mécano-électrique. Les premiers résultats obtenus montrent que la polarisation
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n'a que tres peu d’effet sur le comportement mécanique des composites PA 11/PZT. La
saturation des charges a la surface des particules de PZT bloque sa capacité a convertir
I’énergie mécanique.

A contrario, la polarisation d’un composite PA 11/PZT/NTC induit une augmentation
de la partie conservative et dissipative du module mécanique. Les nanotubes de carbone
dissipent les charges créées par le PZT et permettent la transduction.

2. Configuration assemblage sandwich

Pour intensifier les contraintes de cisaillement, les échantillons ont été placés entre
deux clinquants d’aluminium. Leur géométrie est rappelée en annexe A. 2. 2. L’échantillon
parallélépipédique est fixé comme indiqué sur la figure 13 (Chapitre 2). L'assemblage
sandwich est réalisé sous presse chauffante a 210 °C a 'aide d’un support adapté pour
controler I'épaisseur du polymere. L'adhérence du polyamide 11 sur lI'aluminium est
suffisante pour s’affranchir de I'utilisation d’un adhésif. Dans les résultats suivants, le PA 11
est présenté comme référence. Les propriétés mécaniques de I’échantillon PA 11/PZT/NTC
0,2 % vol. massif ont montré de fortes modifications sous polarisation : il est par conséquent
le support a I'étude de la configuration assemblage sandwich. La déformation imposée pour
ce type de configuration est de 0,03 % et appartient au domaine de linéarité de
I'assemblage.

La figure 73 compare la partie conservative et dissipative du module mécanique G du
PA 11 en échantillon massif et en assemblage sandwich. Le module G’ est supérieur a la fois
sur le plateau vitreux et sur le plateau caoutchoutique pour I'assemblage sandwich (figure 73
a)). Laugmentation de G’ apportée par cette configuration est plus marquée sur le plateau
vitreux : le saut de G’ au passage de la transition vitreuse en est d’autant plus élevé.

L’évolution de la partie dissipative du module mécanique de cisaillement du
polyamide 11 d’un échantillon massif et d’'un assemblage sandwich est représentée figure 73
b). Le module G” de I'assemblage sandwich est supérieur a celui de I'échantillon massif sur la
gamme de température étudiée. Les déformations transmises par les clinquants
d’aluminium conduisent a une augmentation de I|’énergie dissipée dans le polymere.
L'amplitude et la largeur du pic de la relaxation s’accroissent avec |'assemblage sandwich.
L'augmentation du saut de G’ et de I'amplitude du pic de G”” montrent que, avec cette
configuration, les chalnes polyméres sont soumises a un cisaillement plus fort qui exacerbe
leur viscoélasticité.

A basses températures, I'assemblage sandwich présente deux pics de relaxation
mécanique. Celui a -76 °C correspond a la relaxation B du PA 11 massif. L'origine et
I'amplitude élevée du pic a -50 °C est difficile a expliquer bien que cette température

144

corresponde a la relaxation B; des groupements amide liés™™". La température T, du PA 11

augmente de 17 °C pour l'assemblage sandwich : le volume libre accessible par les
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séquences de chaines principales est réduit par la présence des deux couches d’aluminium.
Les contraintes mécaniques supplémentaires apportées par I'assemblage sandwich
favorisent une intensification des relaxations mécaniques du polyamide 11. Au-dela de T, le
module G” du PA 11 reste élevé: la dissipation d’énergie augmente avec la mobilité
moléculaire du polymere.
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Figure 73 : Comparaison a) du module conservatif G’ et b) du module dissipatif G du PA 11
pour un échantillon massif (déformation de 0,1 %) et un assemblage sandwich (déformation de 0,03
%) & une pulsation de 1 rad.s™

L'annexe A. 5. 1. montre I’évolution du facteur de perte d’énergie mécanique tan &
d’un échantillon massif et d’'un assemblage sandwich de polyamide 11. Ce dernier est plus
faible pour I'assemblage sandwich sur la gamme de température étudiée. Ce résultat
s’explique par la contribution du module élastique de I'aluminium.

En complément de I'analyse mécanique dynamique « basses fréquences », des essais
vibratoires a plus « hautes fréquences » ont été réalisés.

lll. Comportement vibratoire

La configuration retenue pour les essais vibratoires est de type poutre encastrée-
libre ; des échantillons massifs et compris entre deux couches métalliques (sandwich) ont
été testés. Les éprouvettes, dont les dimensions sont rappelées en annexe A. 2. 2., sont
embarquées sur un pot vibrant (voir chapitre 2. VI. 4.). La Fonction de Réponse en
Fréquence (FRF) est le rapport de la réponse (vitesse de déformation (m.s™!) mesurée en
extrémité de poutre) sur I'accélération imposée a la base (en g; 1 g = 10 m.s™). Elle permet
d’accéder au comportement dynamique de la structure. Seule la premiere fréquence de
résonance w; est étudiée pour les deux types de configurations (massif et assemblage
sandwich).

115



Chapitre 5 — Ill. Comportement vibratoire

1. Configuration échantillon massif

1. 1. Influence de I'accélération imposée

La figure 74 présente la FRF d’un échantillon PA 11/PZT non polarisé massif soumis a
trois niveaux d’accélération : 0.5, 1 et 5 g. La fréquence de résonance est invariante avec
I'accélération imposée a la base. L'amplitude de la FRF diminue quand I'accélération
augmente. Elle passe de 0,91 m.s'l/g pour 0,5 g a 0,56 m.s'l/g pour une accélération de 5 g.
Le méme comportement a été observé pour le polyamide 11, le composite PA 11/PZT
polarisé et les composites PA 11/PZT/NTC non polarisés et polarisés.
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Figure 74 : Comparaison des FRF d’un échantillon de PA 11/PZT massif non polarisé pour 3 niveaux
d’accélération imposée a la base

Le polyamide 11 n’atteint pas sa limite de plasticité pour une accélération imposée
de 5 g (cf. annexe A. 5. 2.) : la contrainte mécanique de la poutre de PA 11 est de 10,6 MPa a
son extrémité alors que sa limite de plasticité se situe aux alentours de 20 MPa'®. La
diminution de I'amplitude de la réponse avec une augmentation de la déformation est
attribuée a un mécanisme de dissipation interne au polymere. Dans la gamme de
déformations considérée, I'amortissement structural du PA 11 augmente avec le
pourcentage de déformation; on n’est donc plus dans le domaine linéaire du PA 11
précédemment défini en analyse mécanique dynamique (annexe A. 2. 3.)
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1. 2. Influence de la polarisation

La FRF d’un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé est
représentée figure 75. La polarisation du composite entraine une diminution de I'amplitude
de la FRF d’environ 12 %. La différence mesurée est supérieure a I'écart-type calculé en
étude préliminaire. Apres polarisation, la déformation de I’échantillon a sa fréquence de
résonance diminue : I'amplitude de la vibration développée par le composite sous excitation

harmonique est réduite.
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Figure 75 : Comparaison des FRF d’un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. massif non polarisé et
polarisé pour un niveau d’accélération de 1 g

1. 3. Taux d’amortissement

Dans le cas de la réponse en amplitude d’un systéme soumis a une excitation
harmonique, le facteur d’amortissement & peut étre calculé. Il est estimé a I'aide du logiciel
LMS Test Lab (Polymax) qui prend en compte I'amplitude maximale de la FRF et détermine le
polynébme de la réponse d’un systeme a un degré de liberté correspondant au pic de
résonance. Cette méthode suppose que le pic de la FRF autour de la fréguence de résonance
est symétrique pour déterminer le facteur d’amortissement correspondant. Les valeurs
relevées pour le PA 11 et les différents composites polarisés et non polarisés en fonction du

niveau d’accélération sont regroupées figure 76.
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Figure 76 : Taux d’amortissement du PA 11 et des composites PA 11/PZT, PA 11/PZT/NTC 0,1 % vol. et
PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisés et polarisés pour des niveaux d’accélération a la base de 0.5,
let5g

A la résonance, le facteur d’amortissement structural (ou facteur de perte) du

matériau, n, est lié a & parla relation:n = 28 Pour un matériau viscoélastique, n est
assimilable a I'amortissement intrinseque du matériau (tan 6) :

n=tan5=% (34)

Il est donc possible de faire la comparaison directe des facteurs d’amortissement ¢
avec les valeurs de tan 6 mesurées en analyse mécanique dynamique. Pour le polyamide 11,
la valeur de tan & mesurée en AMD (a 20°C) et la valeur calculée en essais vibratoires (a 0,1
g) sont respectivement de 0,07 et 0,036. En considérant I'écart des fréquences de mesure
des deux techniques, les deux valeurs sont tout a fait cohérentes.

La figure 76 confirme que le polyamide 11 a le facteur d‘amortissement le plus élevé
qguelle que soit I'accélération imposée. Le facteur d’amortissement du composite PA
11/PZT/NTC 0,2 % vol. augmente apres polarisation pour chacune des accélérations
imposées. A 5 g, cette hausse est plus importante. La polarisation des composites PA 11/PZT
ne modifie pas leur facteur d’amortissement.

Les taux d’amortissement ¢ obtenus corroborent les tendances observées sur les
valeurs de tan & mesurées en analyse mécanique dynamique. L’introduction de particules
dans le polyamide 11 conduit a une diminution du taux d’amortissement car elles rigidifient

118



Chapitre 5 — Ill. Comportement vibratoire

la matrice. De ce fait, les éprouvettes testées ont des raideurs différentes et ne présentent
donc pas les mémes taux de déformation; la figure 74 a mis en évidence l'influence
prépondérante de ce parameétre sur I'amplitude du pic de résonance, i. e. 'amortissement.

Une augmentation du facteur d’amortissement n’est observée que dans le cas des
composites PA 11/PZT/NTC polarisés par rapport aux mémes composites non polarisés. Il est
nécessaire de rendre piézoélectrique les particules de PZT par un processus de polarisation
et de les combiner a des charges conductrices pour obtenir une évolution de
I'amortissement du composite. En |'absence de particules conductrices, Ieffet
piézoélectrique sature et aucune modification n’apparait. Le composite PA 11/PZT/NTC
0,2 % vol. présente I'augmentation du facteur d’amortissement la plus marquée aprés
polarisation et est retenu pour la suite de |'étude.

2. Configuration assemblage sandwich

Les mesures précédentes ont montré que lintroduction de particules rigidifie
I’échantillon. De ce fait, les échantillons massifs contenant du PZT avec ou sans NTC
présentent des facteurs d’amortissement plus faibles que le PA 11 car sollicités par de plus
faibles déformations.

Pour amplifier les déformations de cisaillement, des assemblages sandwich ont été
réalisés. Le matériau viscoélastique est placé entre deux clinquants d’aluminium. Ces
couches élastiques, en transmettant le cisaillement, exacerbent la fonction amortissante du
polymeére (figure 77).

Couche élastique

/ (constraining layer)

Matériau

L1l L1111 ‘ viscoélastique +

Non déformée \ Déformée
Structure

Figure 77 : Déformation du polymeére viscoélastique en configuration assemblage sandwich

La géométrie des échantillons est rappelée en annexe A. 2. 2. Comme
précédemment, I'assemblage sandwich est réalisé sous presse chauffante a 210 °C avec un
contrbéle de I'épaisseur. L'adhérence du polyamide 11 sur I'aluminium et sur l'inox est
suffisamment importante pour s’affranchir de I'utilisation d’'un adhésif. L'assemblage ainsi
obtenu est fixé au pot vibrant par I'intermédiaire de la poutre en inox.
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Chapitre 5 — Ill. Comportement vibratoire

De la méme maniére qu’en analyse mécanique dynamique, des essais vibratoires ont

été réalisés sur des assemblages sandwich.

2. 1. Influence de la configuration

La figure 78 présente la FRF du premier mode de résonance d’un échantillon de
polyamide 11 en configuration massif et assemblage sandwich pour des valeurs
d’accélération imposée a la base allantde 0,1a5g.
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1,0 | ‘ o059
—&—1¢9
I ——05g —®-5g
—14g /!
0,8 |
' 5g JW? SANDWICH
[ MASSIF 9

FRF (m.s"/g)

100 330
Fréquence (Hz)

Figure 78 : FRF d’un échantillon massif et d’un assemblage sandwich de PA 11 pour différents niveaux
d’accélération imposée a la base

La rigidification apportée par les couches métalliques conduit a une augmentation de
la fréquence de résonance de I'assemblage sandwich par rapport a I’échantillon massif de PA
11. La forme du pic a la résonance de I'assemblage sandwich est modifiée par rapport a celle
d’un échantillon massif. Une asymétrie apparait; elle s’amplifie quand l'accélération
imposée augmente.

Pour un niveau d’excitation de 5 g, la forme du pic de résonance met en évidence un
comportement fortement non-linéaire, caractérisé par un pic non-symétrique traduisant un
« softening » de l'assemblage. Ce comportement s’explique par la forte contrainte de
cisaillement présente dans cette configuration avec une composante dissipative dépendante
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Chapitre 5 — Ill. Comportement vibratoire

de I'amplitude. La relation contrainte - déformation du PA 11 nécessiterait d’étre explorée
afin de confirmer cette hypothese.

2. 2. Influence de la polarisation

La figure 79 compare les FRF des assemblages sandwich de polyamide 11 et des
composites PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé pour des niveaux
d’accélération de 0,1 et 0,5 g. Le pic de résonance du PA 11 se décale vers les basses
fréquences lorsqu’il est chargé en PZT et NTC.

I PA11/PZT/NTC 0,2% vol. —&—PA11-0,1 g
12 b / a —O—PAM-05g
3 —s— Non Polarisé-0,1 g
10 L —<— Non Polarisé-0,5 g
=
=~ 08 |-
'n —a— Polarisé-0,1 g
E' L —4—Polarisé-0,5 g
w 06
1
L. L
0,4 |-
0,2 -
0,0 \ 1 X 1 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1

280 290 300 310 320 330 340 350
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Figure 79 : Comparaison de la FRF du PA 11 et d’un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. en
configuration assemblage sandwich non polarisé et polarisé pour des niveaux d’accélération imposée
dla basede0,1et0,5¢g

La polarisation de I’échantillon PA 11/PZT/NTC 0,2 % induit une diminution de
'amplitude de sa FRF. A 0,1 g, 'amplitude passe de 0,97 m.s’/g a 0,6 m.s™'/g, soit une
diminution de 40 %. Pour une accélération en entrée de 0,5 g, 'amplitude de la FRF du
composite est divisée par deux aprés polarisation. Le facteur d’amortissement du PA 11 est
amélioré grace a la synergie des particules de PZT polarisées et des charges conductrices. Ce
dernier résultat prouve I'existence et |'efficacité du phénomeéne de transduction-dissipation
sur la propriété d’amortissement de la matrice polymeére.
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IV. Discussion

Des composites PA 11/PZT/NTC pour I'amortissement de vibrations ont été élaborés
par extrusion bi-vis. Les parametres de mise en ceuvre optimisés au chapitre 3 ont permis
d’atteindre une dispersion satisfaisante des particules de PZT et des nanotubes de carbone
de maniére simultanée dans le polyamide 11.

1. Structure physique

La présence des particules de PZT et des NTC ne modifie pas la température de fusion
du PA 11 ; le taux de cristallinité est stable a £ 1 %. Concernant la température de transition
vitreuse des composites PA 11/PZT/NTC, une décroissance est observée pour les composites
situés au seuil de percolation électrique. Elle est du méme ordre de grandeur que celle mise
en évidence dans les composites PA 11/NTC. Les résultats obtenus confirment une nouvelle
fois I'existence d’'une modification de la structure physique de la phase amorphe polymére
des composites chargés en NTC lors de I'établissement du chemin conducteur. Les particules
sphériques isolantes électriquement et thermiquement n’influencent ni I'amplitude de cette
décroissance ni la concentration en NTC pour laquelle elle apparait.

2. Transport de charges et champ électrique local

2. 1. Seuil de percolation

a- Influence des particules de PZT

L’étude de la conductivité électrique en fonction de la concentration en NTC a révélé
un phénomene de percolation. La transition isolant-conducteur s’effectue pour 0,38 % en
volume de NTC dans le composite PA 11/PZT 30 % vol.

La figure 80 compare les seuils de percolation des composites PA 11/NTC et PA
11/PZT 30 % vol./NTC pour des pourcentages volumiques calculés en fonction du volume de
polymeére et de NTC. La transition isolant-conducteur s’effectue pour la méme concentration
en charges conductrices dans les deux types de composites. Les particules de PZT
n’entravent pas la formation du chemin percolant et aucune interaction particuliére n’existe
entre les deux types de charge. L'orientation aléatoire des charges conductrices a haut
facteur de forme n’est pas modifiée par la présence de particules sphériques de PZT.
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Figure 80 : Dépendance de la conductivité opc avec le pourcentage volumique de NTC a 25°C pour des
composites PA 11/NTC et PA 11/PZT 30 % vol./NTC

Des études similaires ont été menées dans la littérature. Pour un composite
PolyPropyléne (PP)/argile organique/NTC, Levchenko™® a observé une diminution du seuil
de percolation de ces composites avec la présence des charges isolantes (0,68 % vol. au lieu

de 0,95 % vol.). Dans un composite polyepoxy/NTC, Liu'*’

a également montré une
diminution du seuil de percolation de 0,05 a 0,01 % massique avec l'introduction de 2 % en
masse de particules d’argile. Les particules d’argile favorisent une dispersion homogene des
nanotubes de carbone dans la matrice polymere.

Des renforts polyméres peuvent étre utilisés pour abaisser le seuil de percolation

électrique tout en conservant la densité de la matrice. Meincke**

a dispersé a 55 % en
masse des renforts d’Acrylonitrile / Butadiene / Styrene (ABS) dans une matrice de
polyamide 6. Le seuil de percolation des NTC dans le PA 6 est divisé par deux avec la
présence des renforts d’ABS. Les images obtenues par microscopie électronique a
transmission ont montré que les charges conductrices sont situées exclusivement dans le PA
6 ce qui explique la diminution du seuil de percolation.

Trois principaux parameétres susceptibles d’influencer la valeur du seuil de
percolation peuvent étre étudiés par la suite : le taux de charge, la taille des particules

isolantes ainsi que leurs interactions avec les charges conductrices.
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b- Influence des cristallites

Dans cette partie, I'influence des cristallites sur la valeur du seuil de percolation des
composites a matrice thermoplastique semi-cristallin est comparée a celle des particules de
PZT.

La discussion du chapitre 3 a mis en évidence des niveaux de seuil de percolation
différents suivant la matrice polymere des composites conducteurs. Les thermoplastiques
semi-cristallins sont les polymeres pour lesquels les seuils de percolation sont les plus élevés.
La cause en a été attribuée a la présence des cristallites qui augmentent la tortuosité du
chemin percolant : la concentration en NTC nécessaire pour atteindre un comportement
conducteur est plus importante.

A contrario, la figure précédente a montrer que la présence des particules de PZT
n’entravait pas la formation du chemin percolant.

Lors de la mise en ceuvre des composites par extrusion, les particules de PZT et les
NTC sont présents dans le polymeére fondu. La dispersion des nanotubes de carbone dans le
polyamide 11 s’organise dans I'extrudeuse, sans affinité particuliere avec les charges
céramiques : les NTC sont statistiquement distribués dans les trois directions de I'espace
sans orientation préférentielle. Les cristallites, quant a elles, se forment lors du
refroidissement du polymére a la sortie de I'extrudeuse. Les nanotubes de carbone,
jusqu’alors dispersés aléatoirement dans le polymeére fondu, vont subir des contraintes lors
de la formation de ces zones ordonnées inaccessibles. La formation des cristallites peut
favoriser une orientation des nanotubes de carbone et/ou réduire leur facteur de forme
apparent : la valeur du seuil de percolation augmente.

2. 2. Permittivité diélectrique

La permittivité diélectrique du PA 11 augmente avec la présence de nanotubes de
carbone. lls jouent le role de micro réservoirs électroniques qui induisent un stockage des
charges a leur interface avec le polymére. Dang149 rapporte un comportement similaire :
I'introduction de NTC fonctionnalisés permet d’accroitre la permittivité diélectrique du
PVDF. De la méme maniere, la permittivité du polyamide 12, du polyéthyléne et du
polyoxyméthyléne augmente avec I'introduction de particules de fer®*®.

Le chapitre 4 a mis en évidence une augmentation de la permittivité diélectrique du
PA 11 par l'introduction de particules de PZT. Cette augmentation est due, d’une part a
I'effet MWS, mais également a la contribution de la permittivité élevée du PZT. La présence
des NTC permet d’accroitre 'influence de la permittivité de la céramique sur la valeur de €’
du composite. En effet, la permittivité diélectrique du composite PA 11/PZT 30 % vol./NTC
0,2 % vol. (31,7) est supérieure a celle du composite PA 11/PZT 30 % vol. (6,6) additionnée a
celle du composite PA 11/NTC 0,18 vol % (12). Les NTC, en augmentant la permittivité
diélectrique de la matrice polymere, favorisent la capacité de polarisation du PZT sous
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champ électrique. Dans un systéme polypropyléne/particules de titanate de baryum/NTC,
Yu® a récemment décrit une évolution analogue de la permittivité diélectrique de ce
composite avec la concentration en NTC.

Le tableau 5 présente la valeur de la permittivité diélectrique de différents
composites. L'influence de I'introduction a 30 % vol. de particules PZT ferroélectriques sur la
permittivité du PVDF-TrFE-CFE est comparée a celle du composite PA 11/NTC 0,18 % vol.
Celle du composite PA 11/PZT est rappelée.

Composite  PVDF-TrFe-CFE ~ PVDF-TrFe-CFE + PZT PA11/NTC PA11/PZT  PA11/NTC + PZT

€ 17,3 28,4 12 6,6 26,4

Tableau 5 : Comparaison de la valeur de la permittivité diélectrique du PVDF-TrFE-CFE et différents
composites relevée a 26 °C et 1 kHz

Dans le chapitre 4, l'importance de la permittivité diélectrique de la matrice
polymére dans les composites ferroélectriques a été mise en évidence. Les résultats
présentés dans le tableau 5 montrent que les composites PVDF-TrFE-CFE/PZT et PA
11/PZT/NTC ont des € comparables. Ce résultat s’explique par le fait que les permittivités
diélectriques du PVDF-TrFE-CFE et du composite PA 11/NTC sont du méme ordre de
grandeur. Ces matrices a haute permittivité contribuent a I'efficacité de la polarisation des
particules de PZT. A contrario, la permittivité diélectrique du composite PA 11/PZT est
limitée par celle du PA 11.

3. Coefficient piézoélectrique

Lors de la mesure du coefficient ds3, une contrainte sinusoidale est appliquée. Sous
son action, la déformation de la maille cristalline des particules de PZT crée des charges a
leur surface. De proche en proche, ces charges sont stockées a la surface des électrodes du
piézometre et leur quantification rapportée a la contrainte appliquée permet de remonter a
la valeur du coefficient d3; en pC.N'l.

L’évolution du coefficient piézoélectrique des composites PA 11/PZT, PVDF-TrFE-
CFE/PZT, PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. (PZT a 30 % en volume pour les trois composites) et de la
permittivité diélectrique de leur matrice respective sont présentés dans le tableau 6. Dans le
cas du composite PA 11/PZT/NTC, le composite PA 11/NTC 0,18 % vol. est considéré comme
la matrice.
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Composite PA11/PZT PVDF-TrFE-CFE/PZT PA11/PZT/NTC
€’ de la matrice 3 17,3 12
ds; (pC.N?) 2,7 16,2 2,7

Tableau 6 : Comparaison de la valeur du coefficient piézoélectrique ds; des composites PA 11/PZT,
PVDF-TrFE-CFE/PZT et PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. et de la permittivité diélectrique de leur matrice
polymére relevée a 26 °C et 1 kHz

Le tableau 6 montre que la permittivité diélectrique des composites chargés en
particules de PZT augmente avec la permittivité de la matrice polymere. Concernant
I’évolution du coefficient piézoélectrique, seul le coefficient ds3 du composite PVDF-TrFE-
CFE/PZT est influencé par le €’ de la matrice. En effet, méme si la permittivité du composite
PA 11/NTC dans lequel les particules de PZT sont dispersées est 4 fois supérieure a celle du
PA 11, le coefficient piézoélectrique du composite PA 11/PZT/NTC reste égal a celui du
composite PA 11/PZT.

Certains auteurs ont néanmoins montré |'apport des particules conductrices dans

648141 pans ces travaux, la phase conductrice est du noir

I’'augmentation du coefficient ds;
de carbone ou des particules sphériques d’aluminium. De par leur facteur de forme faible, la
guantité de charges conductrices pouvant étre introduite dans le composite avant
d’atteindre le seuil de percolation est élevée : leur efficacité sur le champ local lors de la
polarisation est plus importante. Dans les composites PA 11/PZT/NTC, la quantité de NTC
avant le seuil de percolation est faible. Les propriétés ferroélectriques limitées des particules

de PZT utilisées ne sont que trés peu impactées par la faible quantité de NTC.

Il faut noter que, dans notre cas, la polarisation du composite PA 11/PZT/NTC
s'effectue a 5 kV.mm™ au lieu de 10 kV.mm™ dans le cas des deux autres composites.
Cependant, cette différence de champ de polarisation ne permet pas d’expliquer le
comportement observé. Des phénomenes de conduction locale peuvent néanmoins limiter
I'efficacité de la polarisation en champ continu dans le cas des composites PA 11/PZT/NTC.

En fait, la présence des NTC n’est efficace que lors de I'étape de polarisation du
composite en augmentant la permittivité diélectrique de la matrice polymeére. Lors de la
mesure du coefficient dss3, la polarisation MWS inhérente aux NTC n’est pas active
contrairement a la polarisation dipolaire intrinseque du PVDF-TrFE-CFE. Dans le cas des
composites PA 11/PZT/NTC, les NTC ne jouent donc aucun rdle lors de la mesure du
coefficient ds3 et la polarisation interfaciale est équivalente a celle du PA 11.
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4. Transduction-dissipation
4. 1. Effet de la polarisation sur la relaxation mécanique principale

a- Réponse conservative

L'effet de la polarisation est quantifié en analysant la différence du module G’ d’un
méme échantillon polarisé et non polarisé dans les états vitreux et caoutchoutique. Pour le
composite PA 11/PZT, aucune différence significative n’est enregistrée. L’histogramme de la
figure 81 présente l'influence de la polarisation sur les plateaux vitreux et caoutchoutique du
module G’ pour les composites PA 11/PZT/NTC 0,1 et 0,2 % vol. et pour une pulsation de 1 et
50 rad.s™ (i. e 0,16 et 8 Hz). L'annexe A. 5. 3. détaille le relevé des valeurs de AG’ (Polarisé-

Non Polarisé).
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Figure 81 : Différences de valeurs du module conservatif des composites massifs PA 11/PZT/NTC 0,1
et 0,2 % vol. polarisés et non polarisés relevées sur les plateaux vitreux et caoutchoutique en fonction
de la pulsation imposée

L'influence de la polarisation est maximale pour le composite dont la concentration
en charges conductrices est la plus élevée. Cette influence est d’autant plus marquée que la
pulsation est élevée et que le polymere se trouve dans un état vitreux. Dans ces conditions,
le module mécanique du polymeére est plus élevé, la transmission de la déformation imposée
tout comme la conversion mécano-électrique deviennent plus efficaces.
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L'influence de la configuration (massif ou sandwich) sur I'effet de la polarisation sur la
réponse conservative d’'un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. avant et aprés sa T, est
reportée figure 82. L'influence de la pulsation est également étudiée.

A nouveau, l'effet de la polarisation, i. e. AG’ (Polarisé-Non Polarisé), est plus
important lorsque le module G’ est initialement élevé :

- sur le plateau vitreux (barres noires) en comparaison au plateau caoutchoutique
(barres grises).

- avec la configuration sandwich (barres hachurés) par rapport a la configuration
massif (barres unies).

Par ailleurs, I'assemblage sandwich est peu sensible a I'influence de la pulsation : la
réponse conservative est gouvernée par les deux clinquants métalliques, la rigidification du
polymére avec la pulsation n’est plus visible.
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Figure 82 : Différences de valeurs du module conservatif d’'un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 %
vol. non polarisé et polarisé relevées sur les plateaux vitreux et caoutchoutique en fonction de la
configuration de I’échantillon et de la pulsation imposée

Une rigidification du matériau avec la polarisation n’est observée que dans le cas des
composites PA 11/PZT/NTC. Les charges générées par les particules de PZT créent des
contraintes mécaniques supplémentaires a leur interface: des forces électrostatiques
apparaissent a l'interface polymére/PZT. Cet effet n’est visible que dans le cas ou des
nanotubes de carbone sont dispersés dans le polymére : ils limitent la saturation des charges
générées par le PZT et rendent visible I'effet de la transduction sur le module conservatif.

128



Chapitre 5 —IV. Discussion

b- Réponse dissipative

La rigidification du PA 11 avec l'introduction des particules de PZT s’accompagne
d’une augmentation de la partie dissipative du module G. Afin de comparer I'influence de la
polarisation sur cette derniere, la différence de valeurs de G” pour un méme échantillon
polarisé et non polarisé est reportée sur I'histogramme de la figure 83 en fonction de la
pulsation. L'annexe A. 5. 4. précise le relevé des valeurs de AG” o« (Polarisé-Non Polarisé).
Ces résultats confirment que la polarisation des composites n’a que trés peu d’influence
pour PA 11/PZT (barres noires). Cette influence augmente pour les composites chargés en
PZT et NTC et est maximale au plus fort taux de NTC: le module G” du composite PA
11/PZT/NTC 0,2 % vol. a 50 rad.s* s’accroit de 87 % contre 2 % pour le méme composite sans
NTC a la méme pulsation.

De la méme maniere que pour la figure précédente, I'influence de la polarisation sur
I’amplitude du pic de la relaxation a (AG” max) d’un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. en
assemblage sandwich est comparée aux résultats obtenus pour un échantillon massif (figure
84).

La polarisation du composite en assemblage sandwich induit une augmentation du
module dissipatif qui est 10 fois plus élevée que pour un échantillon massif (116,9 MPa
contre 11,1 MPa a 1 rad.s'). Contrairement a ce dernier, la valeur de la pulsation n’a pas
d’influence sur I'effet de la polarisation de I'assemblage sandwich, puisque I'évolution du
module mécanique est conditionnée par les couches métalliques.
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Figure 83 : Différences de valeurs du module dissipatif relevées au maximum du pic de la relaxation a
pour des composites massifs PA 11/PZT et PA 11/PZT/NTC 0,1 et 0,2 % vol. polarisés et non polarisés
en fonction de la pulsation imposée
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Figure 84 : Différences de valeurs du module dissipatif relevées au maximum du pic de la relaxation o
pour un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé en fonction de la configuration
de I’échantillon et de la pulsation imposée
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c- Rapport de la réponse dissipative sur la réponse conservative

L'influence de la polarisation sur le facteur de perte tan & (valeurs relevées au
maximum du pic de la relaxation a) est présentée figure 85. Le facteur d’amortissement du
composite PA 11/PZT/NTC/0,2 % vol., en configuration sandwich, augmente de 20 % avec la
polarisation, traduisant I'apport de I'effet de transduction-dissipation sur I'amortissement du
composite hybride.

I PA11/PZTINTC 0,2% vol.-Non Polarisé
" (3% PAM/PZTINTC 0,2% vol.-Polarisé

0,04 [

0,00 : :

1rad/s Pulsation 50 radis

Figure 85 : Valeurs de tan & relevées au maximum du pic de la relaxation o de I'assemblage sandwich
du PA 11 et des composites PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé en fonction de la
pulsation imposée

Il est intéressant de reporter ici les conclusions d’une étude de composites de

formulation analogue mais a matrice thermodurcissable. Tian®"?

a analysé les propriétés
mécaniques de composites polyepoxy/PZT/NTC par analyse mécanique dynamique. Les
particules de PZT utilisées ont un diamétre compris entre 5 et 10 um. Elles sont polarisées
avant leur incorporation dans le polymeére. Les résultats obtenus ont montré que les parties
conservative et dissipative du module mécanique E augmentent avec la présence des
particules. L’amplitude du facteur de perte des composites polyepoxy/PZT/NTC relevée a
25°C reste invariante pour des concentrations en NTC situées au-dessous du seuil de
percolation. Une augmentation de tan 6 est observée pour les composites dont le taux de
charge en NTC est légérement supérieur a p. : le facteur de perte passe de 0,05 a 0,21 quand
I’epoxy est chargée a 60 % massique en PZT et 1,5 % massique en NTC. Il reste difficile de

conclure quant a l'existence du phénoméne de transduction-dissipation dans ces
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composites. En effet, aucune expérience similaire n’a été menée avec des particules de PZT
non polarisées.

Dans le cas des composites PA 11/PZT/NTC, une augmentation de G’, G” et tan & est
observée apres une étape de polarisation : la capacité du composite a dissiper I'énergie est
accrue et la viscoélasticité du polymeére est exacerbée. Cependant, aucune modification due
a la polarisation n’apparait pour le composite PA 11/PZT. Les particules de PZT et les charges
conductrices doivent étre introduites simultanément dans le PA 11 pour observer une
modification des réponses conservative et dissipative : I'existence du phénomeéne de
transduction-dissipation est démontrée. La configuration assemblage sandwich permet
d’exacerber la réponse aux déformations en cisaillement et s’avere bien adaptée a la mise
en évidence de la conversion mécano-électrique. La pérennité de I'effet est assurée par les
nanotubes de carbone qui dissipent localement les charges électriques créées par le PZT.

4. 2. Effet de la polarisation sur la réponse dynamique

a- Fréquence de résonance

En dynamique vibratoire, les pics du premier mode de résonance du PA 11 et des
composites deviennent asymétriques pour I'assemblage sandwich. Un saut de I'amplitude a
été associé a un «softening » de l'assemblage. La polarisation des composites PA
11/PZT/NTC accroit cette asymétrie tout en atténuant I'amplitude de la FRF. Le « softening »
est un phénomene complexe de dynamique non-linéaire des structures. Les contraintes de
cisaillement inhérentes a I'assemblage sandwich sont a l'origine de ce comportement
particulier.

Un décalage en fréquence entre les échantillons de PA 11 et du composite PA
11/PZT/NTC a été observé aussi bien pour les échantillons massifs que les assemblages
sandwich. Son origine reste difficile a expliquer. A géométrie d’éprouvette constante, des
variations du module de Young, de la densité et des phénomenes de dissipation interne liés
a une modification de la viscoélasticité du matériau peuvent influencer sa réponse.

La fréquence de résonance diminue quand les particules de PZT et de NTC sont
dispersées dans le PA 11 ; cette diminution est encore plus marquée apres la polarisation du
composite PA 11/PZT/NTC. Cette évolution est cohérente avec celle des modules de
cisaillement conservatif et dissipatif mesurés en AMD.

b- Amplitude de la FRF

La configuration poutre encastrée-libre choisie pour les essais vibratoires sollicite les
échantillons en flexion et est complémentaire a I'analyse mécanique dynamique en torsion.
Les fréquences accessibles sont également plus élevées. L'amplitude de la Fonction de
Réponse en Fréquence (FRF) au premier mode de résonance est la grandeur physique qui a
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été suivie au cours de cette étude. Une diminution de I'amplitude du pic a la résonance est
représentative d’'une augmentation du facteur d’amortissement.

La figure 86 présente la valeur AA (Non Polarisé-Polarisé) pour les échantillons
massifs de PA 11/PZT et PA 11/PZT/NTC 0,1 et 0,2 % vol. pour des niveaux d’accélération de
0.5, 1 et 5 g. Cette valeur correspond a la variation de I'amplitude du pic a la résonance d’un
méme composite avant et aprés polarisation ; elle est donc représentative de I'effet de la
polarisation sur I'amortissement.

0.15 | I PA11/PZT
[ PA11/PZTINTC 0,1% vol.

[_IPA11/PZTINTC 0,2% vol.

0,10

0,05

AA (Non Polarisé-Polarisé) (m.s™'/g)

0,00
0,59 19 59

Accélération imposée

Figure 86 : Comparaison de I'amplitude des FRF des composites massifs PA 11/PZT et PA 11/PZT/NTC
0,1 et 0,2 % vol. non polarisé et polarisé en fonction du niveau d’accélération imposé a la base

Comme attendu, le composite PA 11/PZT présente une faible sensibilité a la
polarisation : la diminution de I'amplitude de la FRF est comprise entre 0,02 et 0,03 m.s'l/g
guel que soit le niveau d’excitation.

Le véritable gain en amortissement obtenu avec la polarisation s’observe sur les
composites PA 11/PZT/NTC. Il est plus marqué pour des niveaux d’accélération de 0,1 et 0,5
g. A 5 g, les mesures effectuées sur les échantillons massifs (figure 74) ont montré qu’a ce
niveau d’accélération, le PA 11 présente un fort amortissement. De ce fait, la polarisation
des composites PA 11/PZT/NTC devient peu visible. Plus la structure est amortie
initialement, plus il est difficile d’accroitre I'amortissement.

La figure 87 compare, pour le composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol., les résultats
précédents (échantillon massif) a ceux obtenus pour I'assemblage sandwich pour les
différents niveaux d’accélération. La configuration assemblage sandwich présente une
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atténuation du pic a la résonance 3 a 4 fois supérieure a celle de I’échantillon massif. De la
méme maniére qu’en spectroscopie mécanique, les contraintes de cisaillement apportées
par I'assemblage sandwich favorisent la conversion mécano-électrique dans les particules de
PZT.

i Bl Massif
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Figure 87 : Comparaison de I'amplitude des FRF d’un composite PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non
polarisé et polarisé en fonction de la configuration de I'échantillon et du niveau d’accélération
imposée a la base

Dans des travaux antérieurs, I'assemblage sandwich a montré son efficacité dans

. . . 151-1
I’amortissement de vibrations™>* >3

. Les résultats obtenus montrent que cette configuration
est un élément prometteur pour la mise en évidence des effets du cisaillement. Dans les
formulations PA 11/PZT/NTC, elle a permis de révéler le phénoméne de transduction-

dissipation qui se superpose a 'amortissement de la matrice polymeére.

Les résultats obtenus en essais vibratoires sont cohérents avec ceux obtenus en
analyse mécanique dynamique. Aucune modification de la FRF n’est observée sur le
composite PA 11/PZT aprés polarisation. L’amplitude de la FRF des composites PA
11/PZT/NTC diminue aprés leur polarisation. La synergie des particules de PZT polarisées et
des NTC génere de I'amortissement (diminution de la déformation du composite a sa
fréquence de résonance), révélant un mécanisme d’absorption de I'onde mécanique par
transduction-dissipation. Cet effet est plus marqué pour de faibles niveaux d’accélération
(0,5et1g). A5 g, l'influence de la polarisation est masquée par le taux d’amortissement du
polymeére déja élevé.
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Les essais vibratoires en configuration assemblage sandwich étendent a la zone des
plus hautes fréquences les observations menées en analyse mécanique dynamique. La
diminution de I'amplitude de la FRF apres polarisation du composite chargé en PZT et NTC
est particulierement marquée : le facteur d’amortissement du PA 11 augmente de maniére
significative avec I'effet de transduction-dissipation.

La combinaison des études menées en AMD et en essais vibratoires a mis en
évidence le phénomeéne de transduction-dissipation dans des composites PA 11/PZT/NTC. La
méthodologie utilisée implique I'analyse comparative de différentes configurations
mécaniques (échantillon massif/assemblage sandwich) et électriques (composites non
polarisé/composite polarisé). La transduction est réalisée grace aux particules de PZT
polarisées ; la dissipation locale des charges électriques créées est assurée pour de tres
faibles pourcentages de nanotubes de carbone permettant de conserver les propriétés
mécaniques de la matrice polymere.
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L'objectif de ce travail de thése a été de mettre en évidence I|'existence d’un
phénomeéne de transduction-dissipation dans des composites hybrides a matrice polymeére
de formulation complexe, afin d’augmenter leur facteur d’amortissement. Le choix d’une
matrice thermoplastique a été motivé par l'utilisation croissante de ce type de polymeére
dans le domaine spatial. L'idée originale a été de combiner des particules piézoélectriques
pour la conversion mécano-électrique et des charges conductrices a haut facteur de forme
pour la dissipation locale de I'énergie électrique sans perturbation de la ductilité.

Pour faciliter la compréhension des phénomenes physiques mis en jeu, une
démarche analytique a été adoptée : I'étude des composites conducteurs électriques (PA
11/NTC) d’une part, I’étude des composites piézoélectriques (PA 11/PZT) d’autre part, avant
d’aborder finalement les propriétés physiques des composites PA 11/PZT/NTC. La
combinaison de techniques d’analyse (analyse mécanique dynamique et essais vibratoires),
de configurations (massif ou assemblage sandwich) et de différentes formulations (PZT non
polarisé, avec ou sans NTC) a permis d’appréhender au mieux le mécanisme
d’amortissement inhérent a la formulation dans les composites hybrides PA 11/PZT/NTC.

Une méthode de mise en ceuvre commune a été adoptée pour I'ensemble des
composites. L'extrusion, procédé industriel, a permis d’atteindre une dispersion satisfaisante
de particules sphériques inertes, mais également de charges a haut facteur de forme
présentant de fortes affinités électroniques entre elles. L'optimisation des parametres
d’extrusion s’est effectuée de maniére originale par le suivi de la conductivité électrique des
composites PA 11/NTC. Les composites PA 11/PZT ne présentent pas d’agrégats jusqu’a 45 %
en volume. L’élaboration des composites hybrides PA 11/PZT/NTC n’a révélé aucune
interaction particuliere entre les NTC et les particules de PZT.

Le module mécanique conservatif de cisaillement G’ augmente avec la fraction
volumique de nanotubes de carbone et de particules de PZT introduite dans la matrice
polymére. Un phénoméne de friction apparait aux interfaces polymeére/particules
conduisant a une augmentation du module dissipatif G”. Le facteur de forme des particules a
une influence significative sur G” : 'amplitude de la friction est une fonction croissante de la
surface spécifique des particules.

L’utilisation de nanotubes de carbone a permis de rendre conducteur les composites
PA 11/NTC pour de trés faibles concentrations en particules conductrices : le seuil de
percolation est un des plus bas observé dans la littérature pour un thermoplastique semi-
cristallin dans lequel la présence des cristallites augmente la tortuosité du chemin
conducteur. Les propriétés des composites ont été étudiées de part et d’autre du seuil de
percolation. Au-dessus du seuil, le comportement conducteur des composites est
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majoritairement gouverné par un mécanisme par saut thermiquement activé. En-dessous du
seuil de percolation, I’étude des relaxations diélectriques dans les composites a révélé que
les nanotubes de carbone localisés dans la phase amorphe du PA11l, entrainent une
décroissance des temps de relaxation du mode principal a. Cette évolution s’explique par
une réduction de la longueur des séquences de chaine polymére mobile.

Une anomalie thermique apparait au seuil de percolation électrique. La chute de la
température de transition vitreuse s’explique en partie par la formation de I'amas percolant
et par la modification du comportement électrique au passage de la percolation des
nanotubes de carbone.

Le niveau de conductivité atteint au-dessus du seuil de percolation permet
I’écoulement de charges électrostatiques. L’utilisation de ce matériau conducteur peut étre
envisagée pour abaisser le potentiel électrique de dispositifs stratégiques et ainsi éviter des
risques d’endommagement d’instruments par décharges électrostatiques.

Les propriétés électroactives obtenues avec les composites PA 11/PZT (particules de
PZT submicroniques) sont équivalentes a celles observées dans la littérature pour des tailles
de particules plus importantes (microniques). L'étude de la microstructure des particules a
révélé une phase cristalline ferroélectrique mais qui n’entre pas dans la composition des
céramiques de PZT pour lesquelles les propriétés piézoélectriques sont les plus élevées.

Le coefficient piézoélectrique augmente avec le taux de charge et la taille des
particules céramiques. Ces travaux ont mis en évidence que les propriétés ferroélectriques
du composite dépendent étroitement de la permittivité diélectrique de la phase organique.

En paralléle, les propriétés thermique, diélectrique et mécanique des différents
composites ont été évaluées. La premiere est trées peu modifiée avec la présence des
particules de PZT. Les particules de PZT ont le méme effet sur la phase amorphe du
polymeére que les NTC en favorisant le décalage vers les hautes fréquences de la relaxation a.
Les essais mécaniques en traction uniaxiale ont mis en évidence un comportement ductile
des composites chargés en particules submicroniques (600 et 900 nm) jusqu’a 30 % en
volume. Au-dela, les composites adoptent un comportement fragile qui apparait des 30 %
vol. pour une taille de particules de 1200 nm.

D’un point de vue technologique, cette étude a montré que les composites chargés
en PZT de granulométrie égale a 900 nm et dont la fraction volumique équivaut a 30 % en
volume sont les plus pertinents. A ce taux de charge, le comportement mécanique reste
ductile et les propriétés électroactives atteintes permettent d’envisager I'utilisation de ce
type de matériau comme actionneur ou capteur piézoélectrique souple et léger.

Pour mettre en évidence un phénomene de transduction-dissipation dans les
composites PA 11/PZT/NTC, la configuration sandwich s’est révélée pertinente.

Aprés polarisation des composites PA 11/PZT/NTC, la partie conservative et
dissipative du module mécanique de cisaillement augmentent. L'augmentation du saut de G’
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et de I'aire sous la courbe de G” au passage de la relaxation principale traduit I'apparition
d’une viscoélasticité inhérente a la présence des charges.

Les modifications précédemment observées deviennent plus marquées avec la
rigidité de la matrice : les effets de la transduction-dissipation augmentent avec la fréquence
de sollicitation (entre 0,16 et 8 Hz) et sont plus intenses sur le plateau vitreux que sur le
plateau caoutchoutique. En d’autres termes, la transmission de la déformation aux
particules piézoélectriques est d’autant plus efficace que le module conservatif est élevé. A
concentration de PZT constante, les meilleurs résultats ont été obtenus pour la
concentration en NTC la plus élevée.

Du fait de la variation du module conservatif avec la formulation, le facteur de perte
d’énergie mécanique tan & ne s’est pas montré étre un parametre pertinent pour mettre en
évidence l'apport du phénomeéne de transduction-dissipation sur |'amortissement du
polyamide 11.

L’évolution du comportement vibratoire des différentes formulations a été suivie a
travers leur Fonction de Réponse en Fréquence (FRF). Aucune modification de la FRF d’un
composite PA 11/PZT n’est observée aprés polarisation. Par contre, I'amplitude du pic du
premier mode de résonance d’un composite PA 11/PZT 30 % vol./NTC 0,2 % vol. en
configuration sandwich est divisée par deux aprés polarisation, traduisant une augmentation
du facteur d‘amortissement du composite.

Le phénoméne d’amortissement observé, a basses fréquences en relaxation
mécanique et a plus hautes fréquences en essais vibratoires, est inhérent a la synergie des
particules électroactives et conductrices. La démarche analytique basée sur la comparaison
de composites non polarisés et polarisés a permis d’identifier le mécanisme original de
transduction-dissipation locale.

En terme de perspectives, I'introduction de ce nouveau type d’amortissement dans
des composites a différentes matrices polyméres, est envisageable. Le choix de la matrice
est a adapter a I'application visée. Des polyméres thermoplastiques thermostables, tels que
le PEEK, permettraient la réalisation de pieces structurales dont le facteur d’amortissement
serait amélioré par le phénomene de transduction-dissipation locale. Avec les élastomeres
couramment utilisés comme matériau amortissant, une formulation a base de particules
piézoélectriques et conductrices apporterait une amplification de la viscoélasticité.

L’élaboration des particules piézoélectriques submicroniques s’avére primordiale
dans I'efficacité de la transduction mécano-électrique. Les performances du PZT obtenu par
broyage sont limitées. La synthése des particules par voie hydrothermale permettrait une
stcechiométrie optimale des phases quadratigue et rhomboédrique : les propriétés
ferroélectriques des particules seraient améliorées.
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Les performances peuvent aussi étre optimisées par |'utilisation de particules de
nature chimique différente : le Niobate de Sodium possede des propriétés électroactives
élevées et une permittivité diélectrique relativement faible, favorable a I'adaptation de
permittivité polymere/particule.

Enfin, pour privilégier la dissipation locale, I'utilisation de particules possédant une

conductivité électrique élevée tels que les fils métalliques submicroniques avec un haut
facteur de forme, mérite d’étre analysée.
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A 2 2

Chapitre 2.

Boucle de contréle de la température moyenne en vue de détermimer

la witesse de montée ([ou descente) en température

Température ambiante

N

a2 d &
— s d > -
T Platines]_‘ T
. % [ Chauffes _, P |
ndividuelles|
Boucle de controle différentiel de la température pour mamtenir
la température des deux cellules identigues
Tp: Température des tétes de mesure de I'échantillon et de la référence
Te : Température de I"échantillon
Tg : Température de la référence
A. 2. 1. : Schéma du dispositif du DSC7 Perkin Elmer
AMD : torsion rectangulaire Essais vibratoires
Fréquence angulaire : w=1 et 50 Balayage fréquentiel : 0-1000 Hz
rad.s1{0.16 et 8 Hz)
Parameétres
expérimentaux Déformation imposée: Accélération imposée :
v=0,1 % (massif) 0.5,1 et 5 g (massif)
— 0,
v=0,03 % (sandwich) 0.1,0.5, 1 et 4 g(sandwich)
Ei
nmm 50 50
Coupe 0,5 T 1 |
Echantillon ' T ; ;
massif ; i i |
Vue de ] 1 1 |
10 || : | 4 :
dessus II ‘. _/ !
Epaisseur alu : 0,1 40
Coupe 0,4 | v | 1
Assemblage : | s |
sandwich : . L : |
Vue de | :
dessus 10 : :

: Parameétres expérimentaux et géométrie des échantillons pour I'AMD et les essais vibratoires
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A. 2. 3. Mise en évidence de la zone de linéarité entre contrainte mesurée et déformation imposée
pour le polyamide 11 extrudé
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Chapitre 3.

10° u

o,.(S.m”)
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T T
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Température (°C)

A. 3. 1. Dépendance en température de opc pour un composite PA 11/NTC chargé a 1,2 % vol.
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Chapitre 4.
100
80 |-
® I PA11-PZT 900nm 45% vol.
£ PA11-PZT 900nm 30% vol.
=
PA11-PZT 900nm 15% voi.
20 |-
I PA11 extrudé
0 1 | 1 | 1 | 1
100 200 300 400 500

Température (°C)

A. 4. 1. Mesure des résidus par analyse thermogravimétrique des composites PA 11/PZT chargés en
particules de 900 nm

A. 4. 2. Images MEB de composites PA 11/PZT pour un grossissement de x1000 chargés a a)
15 % vol.-600 nm, b) 30 % vol.-900 nm, c) 45 % vol-1200nm et pour un grossissement de
x5000 chargés a d) 15 % vol.-600 nm, e) 30 % vol.-900 nm, f) 45 % vol-1200nm
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Température de fusion (°C)
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A. 4. 3. Température de fusion de composites PA 11/PZT en fonction du pourcentage volumique de
PZT pour des tailles de particules de 600, 900 et 1200 nm
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A. 4. 4. Diagramme d’Arrhénius du mode y pour des composites a) PA 11/PZT chargé a 30 % en
volume pour des tailles de particules de 600, 900 et 1200 nm et b) PA 11/PZT 900 nm chargé a 15 %
vol., 30 % vol. et 45 % vol. Le PA 11 est présenté comme référence
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A. 4. 5. Diagramme d’Arrhénius du mode f3, pour des composites a) PA 11/PZT chargé a 30 % en
volume pour des tailles de particules de 600, 900 et 1200 nm et b) PA 11/PZT 900 nm chargé a 15 %
vol., 30 % vol. et 45 % vol. Le PA 11 est présenté comme référence
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A. 4. 6. Permittivité diélectrique du PA 11 en fonction de la fréquence mesurée a 25 °C et 80 °C
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A. 4. 7. Cycle d’hystérésis des composites PA 11/PZT 900 nm chargés a 15, 30 et 45 % vol.
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Chapitre 5.
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A. 5. 1. Comparaison du tangente delta du PA 11 pour un échantillon massif et un
assemblage sandwich

A. 5. 2. : Calcul de la contrainte en flexion d’une poutre encastrée de polyamide 11 soumis a

une accélération de 5 g

Effort statique (F) ou la déformation de la poutre est maximale :

F.L°
y= avec:
3.EI

y : déformée en bout de poutre(m)

L : distance entre I'encastrement et I'extrémité libre de la poutre (m)

E : module de Young (N.m?)
| : moment d’inertie (kg.m™)

X :
gwlzl_—zl /%avec:

@, =27f,, f1 premiere fréquence de résonance
X1 = constante = 3,516
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p : densité du matériau
S : section de la poutre

F.Xl2
Donc Yy =
3.0,.pS.L
£t F = 3 y.a)l.,f.S L
Xl

Pourle PA 11 massifa5g:
y=5,4.10"m

wi = (2r *84, 8 Hz) =532,5 rad.s™*
p = 1050 kg.m™

$=4.10°m

L=43.10"m

F=0,063N

e Contrainte maximale o, de la poutre en flexion :

:ﬂ avec:

ey, : distance a la fibre neutre = moitié de |'épaisseur
| : inertie de flexion = largeur*hauteur’/12

Pour le PA 11 massif :
e1/,=0,2.10%m

1=5,3.10m

Ce qui donne une contrainte maximale de la poutre en flexion de 10,2 MPa
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A. 5. 3. Partie conservative du module mécanique de cisaillement des échantillons massifs de PA 11 et
des composites PA 11/PZT/NTC 0,2% vol. non polarisé et polarisé. Détails des relevés des valeurs de
AG’(Polarisé-Non Polarisé),i...x et de AG’(Polarisé-Non Polarisé) qoutchoutique
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A. 5. 4. Partie dissipative du module mécanique de cisaillement des échantillons massifs de PA 11 et

des composites PA 11/PZT/NTC 0,2 % vol. non polarisé et polarisé. Détails du relevé de la valeur
AG” .x(Polarisé-Non Polarisé)
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