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RÉSUMÉ 

Ce travail de thèse a pour but de développer de nouveaux matériaux bio-composites pour des 

applications en thermoformage. À cet effet, nous considérons une matrice de polyéthylène haute 

densité (HDPE) renforcée par les sciures de bois. Nous avons utilisé six concentrations de 

particules de bois (0%, 20%, 30%, 40%, 50% et 60%) en pr®sence dôun agent de couplage le 

polyéthylène greffé au maléique anhydride (PE-g-MA). Lôeffet de la concentration en bois et 

celui de la température sur les propriétés rhéologiques de même que les propriétés thermo-

physiques, et les caractéristiques structurales des thermo-composites ont été étudiés grâce à une 

analyse mécanique dynamique (DMA), une analyse calorimétrique différentielle (DSC) et une 

analyse microscopique électronique à balayage (MEB). Le comportement visqueux des 

composites ¨ lô®tat liquide a ®t® mod®lis® ¨ lôaide du mod¯le rh®ologique Cross. Cela nous a 

permis de créer des courbes universelles pour prédire le comportement visqueux des bio-

composites sur une gamme de températures et de fréquences. Quant au comportement mécanique 

des composites à lô®tat semi-solide, il a ®t® mod®lis® ¨ lôaide du mod¯le intégral viscoélastique 

de Lodge. Pour cela, des résultats expérimentaux, obtenus ¨ lôaide des tests dôanalyses 

oscillatoires à faible amplitude, sont utilisés. Nos résultats indiquent que les modules 

dynamiques rhéologiques (Gô et Gôô) des composites diminuent en fonction de la température et 

croissent en fonction de la concentration en particules du bois. De plus, les propriétés thermo-

physiques (capacité calorifique Cp et volume spécifique) sont dépendantes de la température et 

de la teneur en particules du bois; leur variation est maximale à la température de fusion du 

polymère, en raison de changement de phase des chaînes macromoléculaires. Afin de déceler 

lôeffet de la concentration massique des particules du bois sur lôaptitude du composite plastique-
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bois pour des applications en plasturgie, une étude numérique sur la thermo-formabilité de ces 

nouveaux bio-composites a été réalisée en soufflage libre des membranes bio-composites. 

Par ailleurs, une évaluation expérimentale sur les propriétés mécaniques ainsi que sur la 

durabilité des performances des composites plastiques-bois ont été réalisées. À cet effet, des tests 

de traction, de stabilité géométrique et de biodégradabilité sont effectués. Nos résultats indiquent 

que lôaddition des particules du bois améliore à la fois la rigidité et la résistance mécanique des 

composites. Toutefois, lô®longation à la rupture des composites diminue considérablement en 

fonction de la teneur en particules de bois; les composites deviennent peu ductiles et la rupture 

apparaît à de faibles déformations. De plus, la présence des particules du bois rend les 

composites sensibles ¨ lôabsorption dôeau et aux attaques des espèces fongiques; ceci se traduit 

par une perte de masse et une altération des propriétés structurales des bio-composites exposées 

régulièrement aux champignons dans un milieu humide. Lôeffet des microorganismes est estim® 

maximal dans le cas des échantillons préparés sans agent de couplage et contenant des teneurs 

élevées en bois. 
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INTRODUCTION SOMMAIRE SUR LES BIOCOMPOSITES  

Le contexte de la mondialisation des marchés ainsi que des considérations 

environnementales ont incité plusieurs laboratoires académiques et privés à entreprendre des 

travaux sur le développement de nouveaux matériaux. Parmi ces matériaux, on trouve les 

biocomposites à base de plastiques et de renforts végétaux (Erchiqui et al., 2009; Faruk et al., 

2012; Godard et al., 2009; Wolcott et al., 1999). Lôint®r°t port® ¨ ces composites repose sur 

plusieurs avantages par rapport aux matériaux à renforts minéraux : leur masse volumique est 

faible; ils ont des propriétés mécaniques intéressantes; ils sont peu coûteux et moins abrasifs. 

Leurs composants élevés en cellulose, à titre de renforts, les rendent facilement biodégradables et 

relativement recyclables. Ces considérations, ont incité un grand nombre de chercheurs à 

développer des techniques pour lôextraction et la modification de fibres cellulosiques à partir des 

bioressources sous-utilisées ou non : (fibre de palmier, dattier (Kaddami et al., 2006), bois, 

écorce (Migneault et al., 2009), chanvre (Talla et al., 2013) etc.). Lôavantage dôutiliser la 

cellulose, comme renfort bioorganique, est sa facilit® dôinteragir avec la matrice polymère en 

pr®sence dôun agent compatible (Beldzki et al., 2002). Parmi les études qui démontrent que les 

interactions entre la matrice thermoplastique et les fibres sont des facteurs déterminants pour 

lôobtention des composites homogènes de type bois-plastique (avec de bonnes propriétés 

mécaniques) citons le travail (Georgopoulos et al., 2005). Soulignons que le problème 

dôincompatibilit® entre les propri®t®s chimiques des éléments de surface de la matrice 

polymérique (qui sont hydrophobes non polaires) et celles des renforts (hydrophiles polaires) 

peut produire des matériaux ayant des propriétés mécaniques insatisfaisantes. Ceci limite leur 

application industrielle. Pour améliorer la qualité du composite plastique-bois, on recourt, en 

général, à des modifications chimiques ou physiques de la surface de la fibre et /ou de la matrice. 
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Parmi les méthodes les plus utilisées, il y a le recours à un troisième élément (agent de couplage) 

qui possède des propriétés intermédiaires entre les particules du bois et la matrice polymérique. 

Ce dernier joue le rôle de « pont » entre la fonction hydroxyle de la fibre et la liaison hydrogène 

du polymère ceci permet alors dôam®liorer lôaffinit® chimique entre les propri®t®s de la fibre et 

celles de la matrice polymère (Bouafif et al., 2008). En 1998, Beldzki et ces coauteurs ont 

présenté un sommaire détaillé des travaux qui vont dans ce sens (Bledzki et al., 1998). 

L'utilisation des polyoléfines maléiques telle que Polyéthylène ou Polypropylène greffé à 

lôanhydride mal®ique (PE-g-MA, PP-g-MA) comme agent couplant s'est révélé être un moyen 

approprié pour améliorer les propriétés mécaniques du composite polymère-bois (Bisanda, 

2000). La bonne qualité de l'adhérence entre les particules de bois et la matrice thermoplastique 

conduit à un transfert efficace des contraintes à travers l'interface particules-polymère, ce qui 

permet dôobtenir un mat®riau beaucoup plus rigide et r®sistant.  

Bien que, la concentration en particules du bois dans la matrice peut atteindre une 

concentration massique de 80%, il faut toutefois sôassurer de ne pas exc®der une certaine limite 

pour une élaboration efficace du matériau. En fait, lôaddition de particules de bois dans la 

matrice thermoplastique augmente la viscosit® du m®lange, rendant ainsi lôop®ration de mise en 

forme des biocomposites difficile. De plus, les particules du bois sont sensibles au cisaillement 

intense et peut-être sujet à la dégradation thermique en particulier pour des températures proches 

de 200°C (Clemons, 2002). Dôailleurs, plusieurs travaux ont ®t® r®alis®s dans le but dôoptimiser 

le processus dô®laboration des biocomposites, en fonction de plusieurs paramètres tels que : 

température, vitesse de mélange, concentration des particules de bois, pression, additifs, etc. 

(Burgstaller, 2007) 
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Quant à la mise en forme de ces nouveaux composites en plasturgie, en fonction des 

param¯tres dôop®rations pour la fabrication de produits, il nôa pas ®t® suffisamment ®tudié dans 

litt®rature. G®n®ralement, il y a lôapproche essais-erreurs qui induise un nombre élevé de tests 

qui sont couteux. Pour éviter cette situation, il y a le recours à la simulation numérique. Cette 

approche numérique permet de modéliser et dôoptimiser le processus dôélaboration du produit; 

sans n®cessairement avoir recours ¨ un nombre ®lev® dôessais-erreurs. Pour cela, il est nécessaire 

de caractériser le comportement viscoélastique du biocomposite en fonction de la pression, de la 

température et de la concentration massique des particules du bois. À cet effet, ce travail de 

recherche se veut une double contribution : la première consiste à élaborer et caractériser une 

famille de biocomposite à matrice thermoplastique (HDPE) et la seconde comporte une étude 

numérique de la thermoformabilité de cette famille de biocomposites en soufflage libre. Le choix 

dô®tudier le soufflage libre des membranes biocomposites se justifie par la présence de ce 

phénomène dans plusieurs applications en plasturgie tels que : le thermoformage, extrusion-

soufflage, injection-étirage-soufflage, etc. Pour cela, on a caractérisé le comportement 

viscoélastique de six composites thermoplastiques renforcés par des particules du bois (0%, 20%, 

30%, 40%, 50% et 60%) et on a simulé et analysé, en soufflage libre, les étirements et les 

contraintes induites dans les membranes biocomposites. ê cet effet, au lieu dôutiliser la pression 

comme charge, on a utilis® le d®bit dôair; qui est compatible avec les proc®d®s de thermoformage 

et de soufflage. La pression est d®duite dôune loi dô®tat des gaz. 

Dans cette optique, le travail a été organisé comme suit : 
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Le premier chapitre consiste à une introduction sommaire aux matériaux composites à 

base de plastiques et de renforts. Également, il comporte une présentation introductive de 

quelques procédés de mise en forme des composites à renforts naturels et minéraux. 

Le second chapitre concerne, dôune part, le volet dô®laboration des biocomposites HDPE-

bois et, dôautre part, la caractérisation des propriétés rhéologiques et thermophysiques, des 

biocomposites élaborés, en fonction de la température et de la concentration de particules de 

bois. 

Le troisième chapitre est consacré à une étude des propriétés mécaniques et structurales 

des biocomposites en fonction de la concentration massique des particules de bois et de lôagent 

couplant. Une corrélation entre les propriétés des composites et leurs aspects structurels est 

établie. 

Dans le chapitre quatre, une étude est réalisée sur la biodégradabilité et la durabilité des 

propriétés physiques des biocomposites. L'effet de la teneur en bois et de lôagent de couplage sur 

les caractéristiques morphologiques des biocomposites a été également étudié.  

Finalement, le dernier chapitre est consacré à une étude du comportement viscoélastique 

et de la thermoformabilité des biocomposites, en soufflage libre, en fonction de la teneur en 

particules de bois. À la fin une conclusion générale est présentée. 
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CHAPITRE1  

REVUE DE LA LITTERAT URE SUR LES COMPOSITES A BASE DE PLASTIQUE 

 

1.1 INTRODUCTION 

Ce chapitre consiste à une étude bibliographique sur les composites à base de plastiques 

et les procédés utilisés pour leurs mises en forme. En fait, les renforts, quelle que soit leur nature 

(min®ral, naturel, copolym¯reé), confèrent de nombreux avantages aux polym¯res lorsquôils 

sont utilisés dans les matières plastiques. Ils permettent ainsi dôaugmenter la rigidit® et la 

résistance mécanique du plastique et ®galement dôam®liorer la stabilité géométrique et la 

résistance thermique du composite. On compte deux types de matrices polymères fréquemment 

utilis®es: les thermoplastiques et les thermodurcissables. Le choix dôun mat®riau par rapport ¨ un 

autre dépend de la fonctionnalité du matériau ciblé, des techniques utilisées pour la mise en 

forme, des conditions de mise en forme, etc. 

1.1.2 RENFORTS MINÉRAUX THERMOPLASTIQUES 

Les thermoplastiques ont lôavantage dô°tre recyclables. Ils sont susceptibles dô°tre 

ramollis par chauffage et durcis par refroidissement de manière répétée. Selon la température de 

fusion Tm, on distingue deux classes de thermoplastiques : il y a ceux qui résistent moins à la 

température (Tm <200°C) par exemple, les polyoléfines, les polyamides, les élastomères, etc. Et 

ceux qui résistent mieux à la température (Tm >200°C) telle que les résines thermostables (par 

exemple : polyesters, polyéthylène téréphtalate (PET), polycarbonate). La mise en forme des 

thermoplastiques peut-être réalisée par diff®rentes techniques telles que lôinjection, lôextrusion 

ou le thermoformage. Les principaux renforts minéraux fréquemment utilisés avec les matrices 
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thermoplastiques sont le carbonate de calcium, les argiles, le silicate de calcium, le silicate de 

magnésium, etc. Le taux volumique des renforts dans la matrice peut atteindre 70%. Les renforts 

minéraux sont présents dans la matrice sous différentes formes : particules, sphères, paillettes, 

poudre, etc. Lôaddition des renforts min®raux confère de nombreux avantages à la matrice 

thermoplastique. Par exemple, elle permet de réduire le coût de fabrication des produits à base de 

thermoplastiques et permet aussi dôam®liorer la r®sistance m®canique et la stabilit® g®om®trique 

de ces matériaux (Liang, 2002). La résistance au feu des composites plastiques renforcés de 

renforts minéraux représente un autre aspect important. Ces derniers jouent le r¹le dôagent de 

retardement de feu ce qui permet de r®duire le taux dôinflammabilit® des composites. Dôailleurs, 

plusieurs travaux de recherche ont été réalisés afin de comprendre les mécanismes chimiques 

permettant dôam®liorer la r®sistance des composites au feu. Toutefois, ces matériaux ont 

quelques faiblesses inhérentes : par exemple la viscosité élevée durant le moulage, la densité 

élevée, le vieillissement des propriétés et la faible ténacité des composites thermoplastiques-

renforts minéraux. Généralement, on a recours à des modifications chimiques afin de réduire la 

viscosit® des composites ¨ lôaide dôun agent de couplage tel que lôagent maléique (Rothon, 

1999). Toutefois, les propriétés physiques vieillissantes, particulièrement dans les milieux 

humides, et la densité élevée des composites thermoplastiques-renforts minéraux limitent 

souvent leur utilisation dans un large domaine dôapplications industrielles, comme dans le 

secteur automobile. 

1.1.3 RENFORTS MINÉRAUX-THERMODURCISSABLES 

Dans la littérature, on trouve une variété de renforts minéraux tels que les fibres de verre, 

les fibres de carbone, les particules dôargiles, utilisé avec des matrices thermodurcissables telles 

que polyester, esters de vinyle, époxy, etc. Ces composites sont largement employés dans divers 
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secteurs industriels tels que celui de l'automobile, de la construction, de lôa®rospatial, etc. Les 

avantages principaux de lôutilisation de ces mat®riaux reposent sur deux facteurs : (i) la mise en 

forme de ces matériaux est bonne, les fibres minérales sont facilement imprégnées par la résine 

thermodurcissable crue, ¨ lô®tat liquide et ¨ temp®rature ambiante, et (ii) la conception de ces 

matériaux est très large; elle permet de produire des matériaux ayant des performances 

mécaniques élevées et largement supérieures à celles des métaux. Ces matériaux sont utilisés 

principalement dans le domaine de lôa®rospatial, et sont formés essentiellement à base de matrice 

de résines époxy renforcées de fibres continues de carbone. Dôailleurs, des m®thodes de calculs 

de structures et dôhomog®n®isation utilisées dans le cas des métaux ont été adaptées pour la 

conception et lô®tude des structures ¨ base des composites thermodurcissable-fibres minéraux. 

£galement, il est possible dô®laborer des produits à base de matériaux peu coûteux avec des 

propriétés mécaniques modérées. Ces matériaux sont produits à base de matrice de résine 

polyester renforcée de fibres de verre courtes. Bien quôils comportent de nombreux avantages, 

les matériaux composites thermodurcissables, à la fin de leur cycle dôutilisation, sont 

difficilement recyclables, ce qui représente un obstacle à lô®mergence de ces nouveaux mat®riaux 

(Pickering, 2006). Pour cela, des procédés de broyage mécanique ont été développés afin de 

réduire la taille de ces matériaux et les rendre réutilisables. Aussi des procédés thermiques ont 

été adoptés afin de valoriser les composites à base des thermodurcissables, qui consistent à brûler 

ces matériaux afin de produire de lô®nergie. Chacun de ces concepts sera considéré afin que ces 

matériaux répondent aux exigences multiples (environnementales et économiques) des 

applications industrielles. 
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1.1.4 FIBRES VÉGÉTALES- THERMODURCISSABLES 

Le rendement des composites polymères-renforts naturels dépend essentiellement de 

deux éléments soit les propriétés structurales des deux composants (fibres naturelles et polymère 

plastique) et les propri®t®s de lôinterface renforts-matrice. Un nombre considérable de travaux de 

recherche a ®t® consacr® ¨ lô®tude des performances de ces mat®riaux. Il y a de nombreux 

polymères, de nombreux types de renforts naturels et plusieurs façons de les associer, avec ou 

sans modification de lôinterface. Par cons®quent, chaque composite pr®sente un objectif de 

performance propre. Cette diversité se retrouve aussi dans la littérature, au niveau du choix des 

caractéristiques mesurées et des méthodes employées. Les polymères thermodurcissables et les 

polymères thermoplastiques représentent tous les deux des matériaux intéressants pour être 

utilisés comme matrice des composites à renforts naturels. Dans le cas des composites à base de 

matrices thermodurcissables, le durcissement se fait de manière chimique et implique un nombre 

élevé de composants (la résine polymère de base, les catalyseurs chimiques, et les différents 

agents de cuisson, d'écoulement, et de durcissement) ; cela rend souvent lôop®ration de mise en 

forme de ces composites compliquée. Une fois durcis, les composites thermodurcissables ont une 

structure de réseau tridimensionnel hautement réticulé. Cette forme leur confère une résistance 

mécanique très élevée et une bonne résistance aux solvants chimiques. De plus, en raison de la 

concentration de fibres naturelles qui peut atteindre 80% et de l'alignement des fibres durant la 

mise en forme, l'amélioration des propriétés mécaniques de ces matériaux peut-être remarquable. 

1.1.5 FIBRES VÉGÉTALES-THERMOPLASTIQUES 

La température de fusion (Tm) constitue le crit¯re principal dans le choix dôun mat®riau 

thermoplastique lors de la mise en forme des biocomposites plastique-renforts naturel. Celle-ci 

doit en effet être inférieure à la température de dégradation de la fibre (~ 210°C) (Klesov, 2007; 
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SAHEB, 1999). En fait, ce critère limite souvent le choix des polymères à la classe des 

polymères dite polyoléfines (polyéthylène haute densité (HDPE), polyéthylène faible densité 

(PELD), polyéthylène linéaire à faible densité (PELLD), polypropylène (PP)...  

Le polyéthylène est l'une des polyoléfines le plus souvent utilisées ; ses propriétés 

chimiques intéressantes le rendent convenable pour diverses applications. Il résiste à la 

corrosion, sa mise en forme est flexible et en plus, il est facilement recyclable. La structure 

macromoléculaire de polyéthylène haute densité (HDPE) est linéaire, régulière et semi-

cristalline. Elle possède une masse volumique qui varie entre 940 et 980 Kg.m-3 et une 

conductivité thermique entre 0,46 et 0,51 W.m-1K-1. Le HDPE a une température de transition 

vitreuse Tg de lôordre de -110°C et sa température de fusion est comprise entre 128 et 135°C, ce 

qui représente une température optimale pour la mise en forme des biocomposites à base de 

fibres naturelles. La mise ne forme des polyéthylènes se fait généralement entre une température 

de 150°C et 170°C. Les polyesters forment un autre groupe de thermoplastiques qui suscite 

souvent de lôint®r°t dans le domaine de lôindustrie des biocomposites. On cite, par exemple, le 

poly®thyl¯ne t®r®phtalate (PET). Côest un polyester dur et rigide obtenu par polycondensation à 

partir dôacide t®r®phtalatique et dôalcool ®thyl¯ne glycol. Sa structure macromol®culaire varie, 

selon la température, entre une forme amorphe et une forme semi-cristalline. Au-dessous de la 

température vitreuse Tg qui est de 60°C, le PET est amorphe et rigide. Au-dessus de Tg, il 

devient cristallin et les chaînes macromoléculaires sont orientées. Une fois que la température de 

fusion (~250ÁC) est atteinte, le mat®riau devient liquide. Lôinconv®nient majeur avec les 

polyesters (PET) est leur point de fusion très élevé. Le PET possède une température de fusion 

entre 250°C et 260 °C supérieure à celle de dégradation des fibres naturelles (210°C). Pour 

remédier à ce problème, on recourt généralement à une réaction de copolymérisation afin de 
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modifier la structure du polymère (PET). Pour cela, on utilise le polycaprolactone (PLC), un 

polymère qui a une température de fusion tr¯s faible, de lôordre de 60ÁC. Le m®lange des deux 

polymères permet de baisser la température de fusion du PET pour la rendre mieux adaptée à la 

mise en forme des biocomposites. Par ailleurs, on modifie les propriétés chimiques des fibres, de 

manière à les rendre plus résistantes à la température (Barnett et al., 2003). On utilise pour cela 

des produits de retardement du feu dont lôeffet est de cr®er une couche protectrice sur les fibres. 

Les fibres naturelles subissent ®galement un traitement alcalin afin dôam®liorer leur stabilit® 

thermique. 

Quant aux renforts naturels, une variété de matériaux lignocellulosiques (jute, bambou, 

coco, riz, lin, sisal, sciures de bois, etc.) est utilisée pour renforcer les thermoplastiques. Ces 

mati¯res fibreuses se composent principalement de cellulose, dôh®micellulose et de lignine. Le 

pourcentage de chacun de ces composants varie dôun type de fibre ¨ lôautre. La cellulose est un 

polysaccharide semi-cristallin, la partie cristalline de la cellulose est la partie la plus rigide. Son 

module de rigidit® est de lôordre de 136 GPa, ce qui est tr¯s ®lev® par rapport ¨ celui de la fibre 

de verre, qui est de seulement de 75 GPa. Les liaisons hydrog¯nes qui sô®tablissent le long et 

entre les chaînes cellulosiques sont à la base de la nature hydrophile des fibres naturelles. 

Lôh®micellulose est un polysaccharide totalement amorphe ayant un poids moléculaire faible, 

comparativement ¨ la cellulose. Sa structure amorphe lui donne un caract¯re soluble dans lôeau et 

dans les solutions alcalines (Gáspár et al., 2005). La lignine est un polymère amorphe, mais, 

contrairement à l'hémicellulose, la lignine est composée principalement de composés 

aromatiques et a peu d'effet sur l'absorption de l'eau (Wang et al., 2006). Les principales qualités 

des fibres naturelles utilisées dans la fabrication des composites (plastiques-renforts naturels) 

sont leur faible coût, leur caractère durable et leur faible densité. Les fibres naturelles sont 
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beaucoup plus légères que le verre, avec une masse volumique estimée entre 1,15 et 1,50g/cm3, 

contre 2,4 g/cm3 pour le verre. 

 

FIGURE 1 1 : (a) CELLULOSE  (b) LIGNINE ET ( c) PAROIS DES FIBRES BOIS (MICHAUD, 2003) 

La paroi cellulaire des fibres de bois est constitu®e dôune r®p®tition de structures 

cristallines résultant de l'agrégation des chaînes cellulosiques (microfibrilles). Ces derniers sont 

entourés par une matrice amorphe compos®e dôh®micellulose et de lignine. La paroi cellulaire 

peut-être divisée en plusieurs couches (Figure 1.1), paroi cellulaire primaire (P), paroi secondaire 

(S), la paroi secondaire à son tour est divisée en trois sous-couches (S1, S2 et S3). Ces couches 

sont différentes les unes des autres, en termes de structure et de composition chimique 

1.2 TECHNIQUES Dô£LABORATION DES BC PLASTIQUE-BOIS 

Lô®laboration des mat®riaux thermoplastiques-bois représente une étape cruciale dans le 

processus de développement du nouveau mat®riau. Lôinconv®nient majeur est en fait 

lôincompatibilit® des deux phases. Les thermoplastiques et les fibres naturelles possèdent des 
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propriétés chimiques de surface différentes. Les fibres naturelles sont composées de matériaux 

hydrophiles polaires, qui r®agissent fortement avec lôeau, alors que les polym¯res sont des 

hydrophobes généralement peu polaire qui ont une faible r®activit® ¨ lôeau. Cette diff®rence entre 

les propriétés de surface des deux phases aboutit à un produit aux propriétés mécaniques non 

satisfaisantes, ce qui a pour effet de limiter les possibilit®s dôapplication industrielle. Pour 

contourner ce probl¯me et am®liorer lôaffinit® chimique entre les propri®t®s de la fibre et celles 

de la matrice polymère, on recourt à des modifications chimiques ou physiques de la surface des 

fibres ou de la matrice. On peut aussi utiliser un agent couplant qui joue le rôle de pont entre la 

fonction hydroxyle de la fibre et la liaison hydrogène du polymère (Georgopoulos et al., 2005). 

Dôautres techniques peuvent-être utilisées pour modifier les propriétés des fibres ou de la matrice 

polym®rique afin dôam®liorer la r®activit® des deux phases. On cite par exemple (i) le traitement 

physique (ii) le traitement chimique (iii) le traitement alcalin et (iv) le traitement enzymatique  

1.2.1 MÉTHODES PHYSIQUES :  

Les méthodes de traitement physique consistent à modifier la structure et les propriétés 

physiques de surface des fibres naturelles et du polymère afin de favoriser une bonne adhésion à 

lôinterface fibres-chaines polymère. En fait, ce changement à la surface des fibres se manifeste 

souvent par un changement dô®nergie de surface des fibres cellulosiques (augmentation de 

lô®nergie de surface) de manière à accroitre le degré de lien entre les deux éléments (fibres et 

polym¯re). Lôadh®sion dans ce cas est loin dô°tre chimique, mais plut¹t m®canique. Les chaines 

macromoléculaires du polymère et les fibres cellulosiques se croisent les unes contre les autres. 

Parmi les techniques physiques les plus utilisées pour modifier les propriétés des fibres naturelles 

ou de la matrice polymérique, on cite le traitement Corona et le traitement Plasma. Ces 

techniques consistent ¨ modifier lô®nergie de surface ̈  lôaide dôun rayonnement radiatif dans un 
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milieu à gaz sois à faible pression ou à haute pression. Plusieurs chercheurs (Martin et al., 2000; 

Ragoubi et al., 2010; Faruk et al, 2012) ont démontré que le polypropylène renforcé de fibres de 

chanvre trait®es avec la m®thode Corona permet dôam®liorer consid®rablement la r®sistance 

m®canique du composite. En fait, lôobservation microscopique des échantillons soumis à des 

tests de traction montre des fibres de chanvre fracturées (sans avoir glissé dans la matrice). Cela 

mène les auteurs à confirmer que les fibres adhérant fortement aux chaines moléculaires du 

polymère.  

Le traitement au plasma est un autre procédé qui ressemble beaucoup au traitement 

Corona. Les paramètres du procédé plasma (puissance du plasma, gaz, température du gaz, etc.) 

sont ajust®s afin dôinduire les changements ®nerg®tiques d®sir®s sur la surface du mat®riau. 

Diverses modifications de surface peuvent-être réalisées en fonction du type et de la nature du 

gaz utilisé. Le procédé permet de produire des radicaux libres réactifs et des groupes 

fonctionnels à la surface des fibres ou de la matrice, ce qui entraîne un changement dô®tat 

dô®nergie ¨ la surface, de mani¯re ¨ favoriser lôadh®sion entre les deux phases (chevauchement et 

enchevêtrement entre les fibres et les chaines macromoléculaires du polymère). 

Les travaux de Martin (Martin et al., 2000) sont fondés sur des échantillons à base de 

PEHD renforcés de fibres de sisal. Les fibres ont été traitées avec la méthode plasma. 

Lôexp®rience a montr® que les propri®t®s m®caniques des composites obtenus sont 

consid®rablement am®lior®es. Dans le but dôidentifier les paramètres optimaux du procédé, les 

travaux de Seki (Seki et al., 2009) portent sur les propriétés mécaniques de biocomposites à base 

de PEHD renforcé de fibres de jute traitées, lorsque lôon fait varier la puissance du proc®d® 

plasma entre 30 et 60 Watt. Il est apparu que la résistance mécanique au cisaillement 
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interlaminaire du composite (fibre de jute /PEHD) a augmenté d'environ 32% et de 47% par 

rapport aux composites non traités. Les auteurs ont conclu que l'exposition des fibres à un 

plasma dôoxyg¯ne de puissance 60 Watts pendant 15 minutes sôest av®r®e efficace, car elle a 

permis une meilleure résistance mécanique des composites attribuée principalement à une bonne 

adh®rence ¨ lôinterface entre les fibres de jute et le HDPE. 

1.2.2 MÉTHODES CHIMIQUES: 

Dans ce cas, les liaisons sont de nature chimique, contrairement au traitement physique, 

où les liaisons sont de nature mécanique (chevauchement et enchevêtrement). En fait, les fibres 

de cellulose, hydrophiles, possèdent des fonctions hydroxyles polarisées, tandis que les 

polymères sont hydrophobes, et non polaires. Dans de nombreux cas, il est possible dôintroduire 

un troisième matériau ayant des propri®t®s interm®diaires, et ce, afin dôam®liorer la compatibilit® 

des deux matériaux. Il existe plusieurs mécanismes de couplage des matériaux (copolymérisation 

par greffage, traitement avec des composés contenant des groupes méthanols, traitement avec des 

isocyanates, organosilanes, etc.) Des revues exhaustives des agents de couplage utilisés dans la 

fabrication des composites bois plastiques ont été réalisées (Grüneberg, 2009; Hristov et al., 

2007; Kaddami et al., 2006). 

1.2.3 TRAITEMENT ALCALIN:  

Le traitement alcalin consiste à éliminer la lignine et les substances cireuses qui 

recouvrent la surface externe de la paroi cellulaire des fibres. Cela entraîne une rupture des 

liaisons hydrogène dans la structure du réseau des fibres, ce qui augmente la tension et la 

rugosité de leurs surfaces. Bisanda (Bisanda, 2000) a montr® lôeffet du traitement alcalin sur les 

fibres de sisal utilisées pour renforcer une matrice dô®poxy. Les fibres impr®gn®es dans une 
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solution 0,5 N d'hydroxyde de sodium ont permis de produire un composite (sisal-époxy) qui a 

une densité volumique élevée avec un taux de porosité très faible. Il a été également découvert 

que les composites obtenus ont une meilleure résistance mécanique en compression et une 

grande résistance à l'absorption de lôeau. 

1.2.4 TRAITEMENT ENZYMATIQUE: 

Cette technologie est de plus en plus utilisée pour le traitement des fibres naturelles. Son 

aspect positif sur lôenvironnement la rend souvent privilégiée. Les réactions catalytiques de ce 

procédé sont très spécifiques et comportent des performances bien ciblées. Ces catalyseurs 

naturels fabriqués par des micro-organismes sont capables d'accélérer les réactions chimiques à 

de très faibles concentrations et à des températures proches de la température ambiante. 

Amylase, cellulase, protéase, catalase sont des classes d'enzymes qui sont souvent utilisés dans la 

biodégradation de la cellulose. Les travaux de Bledzki (Bledzki et al 2010) portent sur des 

composites à base de polypropylène renforcé de fibres d'abaca traités avec des substances 

enzymatiques. Les auteurs ont constaté que le traitement enzymatique permet dô®liminer tous les 

liants qui sont généralement observés à la surface de fibres non traitées comme les cires, la 

lignine, etc. Il a ®t® ®galement mentionn® quôune fibrillation et un endommagement des fibres 

traitées ont été observés. 

1.2.5 CONCLUSION  

Bien que les thermocomposites renforcés de fibres naturelles ont été considérablement 

développés au cours des dernières années en raison de leur faible coût, de leur faible densité et de 

leur résistance spécifique élevée, l'adhésion entre les fibres et la matrice est toujours un problème 

dôactualit®. Nombreux sont les travaux de recherche qui ont porté sur l'importance de l'interface 



   

16 
 

et l'influence des différents types de traitement de surface sur les propriétés physiques et 

mécaniques des biocomposites. La majorité des travaux de recherche cités dans la littérature 

favorise un traitement chimique plutôt que physique afin de modifier les propriétés de surfaces 

des fibres, et ce, en raison de la simplicit® et de lôefficacit® de ce proc®d®. Il a ®galement ®t® 

mentionné que, les traitements chimiques avec lôagent mal®ique et lôagent de silane sont les plus 

choisis parmi les méthodes chimiques, ce choix est motivé par la qualité des résultats obtenus 

avec ces deux agents chimiques. Les additifs avec des groupements anhydrides se sont beaucoup 

améliorés ces dernières années comparativement à ceux utilisés auparavant (dans les années 

1980 et 1990). Ils sont plus réactifs, ce qui conduit souvent les additifs à des performances 

significatives, m°me lorsquôils sont utilis®s ¨ des faibles teneurs. Lôutilisation de la technologie 

enzymatique pour modifier la surface des fibres naturelles croît de plus en plus en raison de son 

impact positif sur lôenvironnement et de son rendement ®lev®. 

1.3 TECHNIQUES DE CARACTÉRISATION DES BC PLASTIQUE-BOIS 

Un des aspects importants des fibres naturelles est leur grand degré de variabilité, tant du 

point de vue des propriétés que du point de vue morphologique. Chaque type de fibre possède 

une paroi cellulaire différente en termes de structure et de composition chimique, donc il réagit 

de manière différente ¨ lôinterface de la matrice. Cela m¯ne ¨ des biocomposites qui ont des 

propriétés très variées. Les propriétés des composites plastiques-bois dépendent de celles de 

lôinterface particules de bois-polymère, de la ténacité de la matrice thermoplastique, des 

caractéristiques des particules de bois (rapport de forme L/D), concentration en renfort, de la 

concentration de lôagent couplant ainsi que conditions de mise en forme (Wolcott et al., 1999). 

Lôeffet de ces divers paramètres seul ou combiné sur les propriétés rhéologiques, les propriétés 

mécaniques et les propriétés thermophysiques des composites HDPE-bois a été suffisamment 
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étudié (Bouafif et al., 2008; Migneault et al., 2009) . Lôeffet de lôagent couplant a ®t® mis en 

évidence par le changement des ratios de la concentration massique en oxygène et celle en 

carbone (C/O) ¨ la surface des fibres. Ce changement r®sulte en fait de lôassociation de la 

fonction hydroxyle des fibres avec la fonction mal®ique anhydride de lôagent couplant pour 

produire la fonction ester ou diester (Bouafif et al., 2008). ê lôaide de la spectroscopie ¨ rayons 

X, les ratios massiques (O/C) de différents types de particules de bois (écorce, épinette noire, 

cèdre blanc, etc.) ont été évalués avant et après traitement. Les résultats des tests mécaniques 

(traction et de flexion) ont montré que les propriétés mécaniques les plus élevées sont obtenues 

avec les composites qui ont le rapport atomique (O/C) le plus élevé. La bonne interaction 

interatomique des particules de bois et de la matrice polymère obtenue ¨ lôaide de lôagent 

couplant permet un meilleur transfert de charge ¨ lôinterface, en conséquence les propriétés 

mécaniques des composites résultants sont beaucoup améliorées. De nombreuses études 

rapportent également que les particules de bois, ayant un rapport de forme élevé, permettent une 

meilleure résistance mécanique à la charge. Autour de la fibre, la matrice polymérique est 

fortement cisaillée (Migneault et al., 2011). Cela favorise grandement le transfert de charge de la 

matrice aux fibres longues, et assure un meilleur transfert des contraintes ¨ travers lôinterface 

1.4 COMPORTEMENT DES THERMOPLASTIQUES ê Lô£TAT NON FONDU 

Dans le cas des polymères, la relation entre contrainte mécanique et déformation prend 

plusieurs formes, d®pendamment de lô®tat structural dans lequel se trouvent le polymère et des 

conditions expérimentales. Les configurations structurales des polymères sont nombreuses. Elles 

sô®tendent sur un large domaine, entre une structure solide amorphe et fragile, un 

thermoplastique semi-cristallin ductile, un élastomère caoutchouc et un polymère liquide. Vu la 

multiplicité des états structuraux des polymères, il est rare de trouver une relation contrainte-
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déformation uniforme, capable de décrire de manière unique les différents types de 

comportements des polymères. Pour se faire, des types de comportement mécanique ont été 

d®finis en utilisant des hypoth¯ses simplifi®es afin dôapprocher le comportement des polymères 

dans un domaine plus restreint. 

1.4.1 COMPORTEMENT ÉLASTIQUE (HOOKE) 

Le comportement mécanique d'un matériau est dit ®lastique lorsquôil existe une relation 

bijective entre les états de contraintes et les états de déformations. Il sôagit dôun comportement 

entièrement réversible dans le sens mécanique et thermodynamique. En fait, le travail mécanique 

nécessaire pour déformer le matériau est stocké sous forme d'énergie potentielle (augmentation 

de l'énergie interne), cette énergie est totalement récupérée à la fin de chargement (première loi 

de la thermodynamique). Le comportement élastique est limité relativement à de petites 

déformations. Une relation linéaire entre contraintes („) et déformations (‐) est décrite en 

fonction du module dô®lasticit® (E) par la loi de Hooke selon la forme suivante : 

„ ὉȢ‐    (1) 

1.4.2 COMPORTEMENT HYPER-ÉLASTIQUE (MONEY-RIVLIN, OGDEN) 

Les matériaux hyperélastiques sont caract®ris®s par lôexistence dôune fonction scalaire de 

lô®nergie de d®formation not®e (W) qui d®pend de lô®tat de d®formation. La variation de W par 

rapport au terme de déformation Green-Lagrange E est proportionnelle à la contrainte selon la 

forme suivante : 

Ɑ
‬ὡ

‬╔
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Le terme Ɑ représente la contrainte interne induite dans le matériau, elle est appelée aussi 

contrainte réelle de Cauchy. La d®termination de la forme de la fonction dô®nergie de 

déformation des matériaux hyperélastiques à des températures au-dessus de température vitreuse 

était toujours complexe à cause des déformations très larges des polymères. Dans la littérature, 

nous retrouvons différentes formes de la fonction (W). Treloar (1944), Green et Zerna (1954) et 

Green et Adkins (1974) ont réalisé des études bibliographiques complètes sur les différentes 

formes de la fonction dô®nergie propos®es (Green et al., 1970; Green et al., 1954; Treloar, 1944). 

On rapporte quasi exclusivement deux d®finitions diff®rentes de la fonction dô®nergie (W) qui 

ont été utilisées dans les simulations de thermoformage: le modèle Mooney-Rivlin (1940) et le 

modèle Ogden (1972) (Mooney, 1940; Ogden, 1972) 

1.4.2.1 Modèle Mooney-Rivlin  

Mooney-Rivlin (Mooney, 1940), dans leur mod¯le, ont eu lôid®e dôexprimer la fonction 

densité d'énergie de déformation W pour un matériau incompressible sous forme de polynôme de 

variables I1 et I2 qui représentent les deux premiers invariants du tenseur de déformation Green-

Cauchy C.  

I1 = tr (C) et I2 = (tr(C)2) - tr (C2) 

La forme générale de la fonction d'énergie de déformation est donnée par  

ὡ ὃ Ὅ σ Ὅ σ  

ὃ  sont des constantes d®termin®es exp®rimentalement. ê lô®tat initial, lô®nergie de 

d®formation W dôun corps non déformé est nulle et la constante ὃ π. De plus, si seulement 
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les deux premiers termes A10 et A01 sont à considérer, alors on obtient l'expression standard 

Mooney-Rivlin (Mooney, 1940). 

ὡ ὃ Ὅ σ ὃ Ὅ σ 

Quand ὃ π, on retrouve le modèle néoHooke. 

1.4.2.2 Modèle Ogden 

Ogden (Ogden, 1972) a exprimé la fonction densité d'énergie de déformation, W, en 

fonction des élongations principales ‗ =1,2,3 au lieu des invariants I1 et I2 du tenseur de 

déformation C. En cons®quence, lôinterpr®tation physique de la relation contrainte-déformation 

résultante dans ce cas est beaucoup plus facile à effectuer. La forme de la fonction dô®nergie 

propos®e dans le mod¯le dôOgden est donnée par : 

ὡ
‘

‌
‗ ‗ ‗ σ 

‗ ρȟςȟσ  sont respectivement les élongations principales selon les axes propres. Les 

constantes matérielles ‘ et ‌  sont déterminées par lôajustement du modèle hyperélastique aux 

données expérimentales de la courbe contrainte-déformation, ces constantes pouvant être des 

valeurs négatives ou non entières. Toutefois, la fonction de densité d'énergie de déformation 

calculée à partir de ces constantes doit être positive. 

1.4.3 COMPORTEMENT VISCOÉLASTIQUE (LODGE, CHRISTENSEN, K-BKZ, CBT) 

Ce qui caractérise généralement les matériaux viscoélastiques est la dépendance de leurs 

propriétés du paramètre temps. Cela se manifeste, en fait, par les phénomènes de relaxation et de 
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retard observés chez ces mat®riaux lorsquôils sont soumis à la charge mécanique. Une 

pr®sentation d®taill®e et des interpr®tations physiques et structurales qui sont ¨ lôorigine des 

propriétés viscoélastiques des polymères peuvent être trouvées dans les travaux de Ferry  (Ferry, 

1980) et Aklonis -MacKnight (Aklonis et MacKnight, 1983) 

Dans la littérature, on compte de nombreux modèles qui ont été développés pour 

approcher le comportement viscoélastique des polymères. Parmi ces modèles on cite 

essentiellement celui de Lodge (Lodge, 1964), Christensen (Christensen, 1980), K-BKZ 

(Nishioka et al., 2000), CBT (Bloch et al., 1978), etc. Le comportement mécanique des matériaux 

thermoplastiques, considérés incompressibles et semi-solides à des températures au-dessus de la 

température de transition vitreuse Tg, a ®t® mod®lis® ¨ lôaide de ces mod¯les (Erchiqui, 2005) et 

(Erchiqui, 2008) 

Dans le modèle de Lodge, on repr®sente le tenseur des contraintes ů, au temps t, en 

fonction de lôhistoire des d®formations C-1 par la relation suivante :  

„ ὸ ὴ‏ άὸ †
‬╒ †ȟὸ

‬†
Ὠ† 

O½ p est la pression hydrostatique, m(t, Ű) est la fonction mémoire donnée par le spectre 

de relaxation de Maxwell : 

 άὸȟ† ὫὩ  

Où Ὣet †sont respectivement les modules de rigidité et les temps de relaxation.  
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Pour approcher le comportement viscoélastique des matériaux thermoplastiques 

isotropes, Christensen (Christensen, 1980) a exprimé le tenseur des contraintes S (la deuxième 

contrainte Piola-Kirchhoff) en fonction de lôhistorique du tenseur gradient des déformations 

lagrangiennes E (Ű, t) par :  

Ὓὸ  ὖὸὅ  ὋὍ ᷿ Ὃ ὸ †
╔ ȟ

Ὠ†  (2) 

où Ὃest le module hyperélastique et Ὃ est la fonction relaxation du matériau donné par : 

Ὃ В ὫὩ   (3) 

où Ὣ Ὡὸ †représentent respectivement le module de rigidité et le temps de relaxation 

associés au comportement viscoélastique du matériau.  

Kouba et ses coauteurs (Kouba et al, 1992) sont probablement les premiers à tenir compte 

des effets viscoélastiques des polymères dans leur modèle des éléments finis pour simuler le 

comportement des polymères thermoplastiques durant le procédé de thermoformage. Dans leur 

formulation, les données de contrainte-déformation à différentes vitesses de déformation sont 

ajust®es ¨ lôaide du mod¯le K-BKZ modifié par l'inclusion de la fonction Wagner 

d'amortissement (Tanner, 1985). L'équation constitutive utilisée est du type intégral selon la 

forme suivante : 

3 ÍÔ ÔÈ)ȟ)║ÔȟÔÄÔ 
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Où tô, t et B(t) représentent respectivement le terme temps ¨ lôinstant pr®c®dent, le temps 

¨ lôinstant actuel et le tenseur des déformations. Les fonctions mémoire et amortissement sont 

définies respectivement par ÍÔ Ô  et È) ) .  

1.4.4 COMPORTEMENT VISCOÉLASTOPLASTIQUE 

Certains auteurs, Vantal et al (Vantal et al., 1995), ont adopté une approche similaire à 

celle utilisée dans le formage des métaux. Le comportement des polymères solides au-dessous de 

la température de transition vitreuse est approché par une relation constitutive de type 

viscoélasto-plastique. Cette relation tient compte lôeffet visco®lastique des polym¯res durant le 

thermoformage, et sô®crit sous la forme : 

Ɑ Ὧ Ὕ Ⱡ ȟⱠ) 

Les quantités Ɑ, Ⱡ et Ⱡ sont respectivement les contraintes effectives, les déformations 

effectives et la vitesse de d®formation effective. Lôeffet de la temp®rature sur le comportement 

du mat®riau est mod®lis® ¨ lôaide de la fonction Ὧ Ὕ. Une fois ¨ lô®tat caoutchouteux, au-delà 

de la température de transition vitreuse Tg, le comportement du polymère est modélis® ¨ lôaide 

dôune loi constitutive de type visco®lastique. Les constantes du mat®riau ont ®t® d®termin®es par 

lôajustement du modèle aux données expérimentales obtenues par des tests de traction uniaxiale à 

différentes températures et à différentes vitesses de déformation. En utilisant la méthode des 

®l®ments finis et ¨ lôaide dôune formulation lagrangienne r®actualis®e (les d®formations sont 

considérées petites), la simulation numérique de thermoformage permit de prédire efficacement 

la variation de lô®paisseur le long de la pièce fabriquée (Vantal et al., 1995) 
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1.5 TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES DE CARACTÉRISATION DES THERMO-

PLASTIQUES ET DES COMPOSITES THERMOPLASTIQUES 

Les différentes lois de comportement développées dans la partie précédente nécessitent 

une détermination précise des constantes matérielles afin de modéliser efficacement le 

comportement des thermoplastiques durant la simulation des proc®d®s de mise en forme. Côest 

pour cela que des méthodes expérimentales différentes ont été développées pour déterminer les 

constantes matérielles dans des conditions semblables rencontrées dans la simulation numérique. 

Dans la litt®rature, on compte plusieurs types dôessai utilis®s pour identifier les constantes 

mat®rielles des polym¯res ¨ lô®tat solide et à lô®tat fondu. On cite essentiellement les tests de 

fluage, les tests de cisaillement oscillatoire et les tests de recouvrement. Ce type de tests, permet 

dôidentifier les constantes mat®rielles capables de repr®senter le comportement des polym¯res sur 

un intervalle de temps très large pouvant varier entre 10-8 s et 108 s. Papanastasiou et ses 

coauteurs, ¨ lôaide de lôajustement des résultats expérimentaux obtenus par des analyses 

dynamiques DMA et un modèle de comportement de type viscoélastique linéaire, ont réussi à 

identifier les constantes matérielles optimales capables de prédire le comportement des 

polymères durant la simulation de mise en forme (Papanastasiou et al., 1983). 

Ces techniques restent valables seulement dans le domaine linéaire, côest ¨ dire dans le 

cas de petites déformations, qui impliquent des transformations structurales réversibles dans la 

matière. Toutefois, dans le cas de grandes déformations, des processus irréversibles peuvent 

avoir lieu. Les travaux de Treloar (Treloar, 1944) sont considérés comme la référence pour 

lô®tude du comportement m®canique non linéaire des matériaux élastomères. Treloar a proposé 

trois types d'expériences (i) uniaxiales (ii) biaxiales et (iii) cisaillement pur en vue d'identifier les 
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six constantes mat®rielles de la fonction dô®nergie dôOgden (Ogden, 1972). Ceci lui a valu une 

bonne modélisation du comportement hyperélastique des élastomères pour différents types de 

déformation. 

Meissner et coauteurs (Meissner et al., 1981) ont développé un rhéomètre qui permet 

dôobtenir les ®tats des contraintes correspondants aux ®tats de d®formations en extension 

équibiaxiale dôune feuille thermoplastique rectangulaire. Toutefois, cette technique reste 

onéreuse et surtout complexe, particulièrement pour des températures similaires à celles 

rencontrées dans les procédés de mise en forme.  

De même, le comportement en soufflage libre dôune membrane thermoplastique a fait 

lôobjet de nombreuses ®tudes. On cite les travaux de (Verron & Marckmann, 2001, Derdouri et 

al., 2000; Erchiqui et al., 2001). Dans ces travaux, les constantes viscoélastiques des 

thermoplastiques, utilisées dans la simulation numérique de thermoformage, ont été identifiées à 

lôaide du mod¯le de comportement de type viscoélastique associé aux données expérimentales 

obtenues par des tests de soufflage libre. 

Dans le cas des tests dôextension soufflage combin®s, on cite les travaux de Alexander, 

(Alexander, 1971) et Benjeddou (Benjeddou et al., 1993). En fait, un cylindre de matériau 

dô®paisseur (t) mince, t << diam¯tre, étiré dans la direction de sa hauteur et dans le même temps, 

de lôair est inject® ¨ lôint®rieur. Les param¯tres hyperélastiques du mod¯le dôOgden sur un grand 

nombre de caoutchoucs ont été détermin®s ¨ lôaide de ces types de tests. Ce principe est souvent 

appliqu® dans les proc®d®s industriels dô®tirement-soufflage. 
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1.6 TECHNIQUES DôIDENTIFICATION DES CONSTANTES MATÉRIELLES 

On compte essentiellement deux approches pour lôidentification des paramètres 

structuraux mécaniques ou rhéologiques des membranes hyperélastiques et viscoélastiques: (i) 

moindres carrés et (ii) algorithme de type neuronal.  

1.6.1 MOINDRES CARRÉS 

Cette technique consiste ¨ minimiser une fonction dôerreur entre les mesures 

expérimentales et les résultats numériques. Certains auteurs ont adopté cette technique afin 

dôidentifier les param¯tres de la loi de comportement en soufflage libre. On cite essentiellement 

les travaux de Erchiqui (Erchiqui et al., 2005) et (Verron & Marckmann, 2001) 

En 2010, Erchiqui et ses coauteurs se sont intéressés à la caractérisation biaxiale en 

soufflage libre du comportement visco®lastique dôune membrane thermoplastique en mat®riau 

ABS, (Acrylonitrile butadiène styrène) par la méthode des moindres carrés. Ils ont utilisé un 

algorithme modifié de Levenberg-Marquardt pour lôidentification des constantes mat®rielles, ce 

qui leur a permis de modéliser le comportement des polymères durant la simulation numérique 

en thermoformage. (Erchiqui et al., 2010) 

1.6.2 RÉSEAUX DE NEURONES  

Cette technique utilise essentiellement des algorithmes dôentra´nement bas®s sur des 

r¯gles dôapprentissage adaptées aux types de problèmes à traiter. Ces méthodes permettent 

lôacquisition de lôinformation afin de lôanalyser pendant une phase dite dôapprentissage 

Aleksander (Aleksander et al., 1990). Ces algorithmes dôapprentissage sôappuient g®n®ralement 

sur des règles purement mathématiques (règle delta, moindres carrés, etc.), des règles basées sur 

les principes de la mécanique statistique et sur les principes de transmission des signaux des 
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neurones biologiques. Dans la littérature, on cite les travaux suivant (Erchiqui et al., 2006) et 

(Haykin, 1998), dans lesquels la m®thode dôidentification par r®seau des neurones est adoptée 

pour caractériser le comportement mécanique ou rhéologique des thermoplastiques en soufflage 

libre  

1.7 TECHNIQUES DE MISE EN FORME DES THERMOPLASTIQUES PAR  

SOUFFLAGE 

Les procédés de mise en forme des thermoplastiques sont nombreux. Nous comptons 

trois grandes familles : (i) extrusion-soufflage (ii) injection-étirement-soufflage et (iii) 

thermoformage. Le principe général de ces trois procédés est le même : il consiste tout dôabord ¨ 

fabriquer une structure mince en matériau composite, soit un paraison extrudé, ou une préforme 

injectée antérieurement, ou une feuille mince. Après avoir chauffé la structure mince à une 

température de mise en forme, elle devenue molle et facilement déformable. On injecte alors une 

pression dôair (ou bien on met du vide) afin de plaquer la structure sur le moule. Au moment du 

contact avec les parois froides du moule, la pièce chaude se refroidit, se rigidifie. Ensuite, le 

produit peut-être démoulé. 

1.7.1 EXTRUSION SOUFFLAGE 

Le proc®d® dôextrusion soufflage, illustré à la Figure 1.2a, est réalisé en trois étapes: (i) 

d'abord, les granules de plastique ou de matériaux composites sont chauffées à la température de 

fusion et sont ensuite m®lang®es dans une extrudeuse ¨ lôaide dôune vis rotative. À la sortie de 

lôextrudeuse, le produit se présente sous forme de tube formant un paraison. Ce dernier encore 

chaud, est coupé et enfermé dans un moule froid. Ensuite on injecte de lôair, le tube plaqué 

contre les parois du moule froides, se refroidit et se rigidifie.  
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Cette technique est largement utilisée dans diverses industries pour la production de 

conteneurs de forme et de géométrie irrégulières.  

1.7.2 INJECTION ïÉTIREMENT SOUFFLAGE 

Les étapes du procédé injection-étirement soufflage sont illustrées à la Figure 1.2b. Cette 

technique consiste également en trois étapes : (i) dôabord, une préforme fabriquée préalablement 

par injection est placée dans un moule et ensuite chauffée à la température de fusion. (ii) Ensuite, 

avec une tige, on étire la préforme jusqu'au fond du moule et on y envoie un jet dôair tr¯s 

puissant qui va plaquer son corps contre les parois dôun moule. La préforme va donc 

parfaitement prendre la forme de la moule. (iii) Finalement, le produit final est démoulé. 

Cette technique est souvent utilisée pour produire des bouteilles à base de 

thermoplastique polyéthylène Téréphtalate PET. 

1.7.3 THERMOFORMAGE 

Le thermoformage consiste à chauffer une structure thermoplastique, sous forme de 

feuille, entre la température de transition vitreuse et la température de fusion, afin de lui donner 

une forme tridimensionnelle. Elle est préchauffée par rayonnement infrarouge. Une distribution 

rapide et homogène de la température sur toute lôépaisseur de la feuille est nécessaire afin 

dôobtenir une g®om®trie uniforme le long de la pièce; la température et le temps de chauffage 

sont des paramètres importants pour la qualité de la pièce à fabriquer. La structure doit être assez 

molle, facilement déformable. Ensuite, elle est placée au-dessus dôun moule creux et soumise à 

une pression dôair (g®n®ralement on fait le vide dans le moule). Sous lôeffet de lôair, la feuille 

chaude prend la forme du moule. Cette technique a lôavantage dô°tre simple, peu couteuse et 

permet un taux de production élevé. Toutefois, la mise en forme par thermoformage est limitée à 
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des pièces qui comportent des formes géométriques simples, lô®paisseur des pièces fabriquées 

étant souvent difficile  ¨ contr¹ler. Une meilleure connaissance de lô®volution de la temp®rature 

des matériaux utilisés et de la pression rend le procédé de thermoformage mieux adapté pour 

fabriquer des pièces qui ont des géométries variées avec des épaisseurs uniformes. 

 

FIGURE 1 2 : LES TECHNIQUES DE MISE EN FORME PAR SOUFFLAGE DES 

THERMOPLASTIQUES  

1.8 MISE EN FORME DES COMPOSITES THERMOPLASTIQUES  

En plus des thermoplastiques, on assiste ces dernières années à lô®mergence de nouveaux 

matériaux biocomposites. La mise en forme de ces matériaux utilise en fait, les mêmes 

techniques utilisées pour la transformation des matériaux plastiques. Des modifications sont 

apportées à ces techniques afin de les rendre mieux adaptées à la mise en forme des matériaux 

biocomposites, côest pour cela que des configurations nouvelles et des accessoires nouveaux ont 

été conçus. Par exemple, les systèmes de chauffage et de ventilation des machines de mélange 

(compoundage) ont été combinés pour permettre un séchage en ligne rapide et efficace. 

Également, une variété de nouvelles configurations ont été mises en place pour améliorer le 

processus de formage des biocomposites. De nouveaux régulateurs massiques ont été conçus 

pour contr¹ler et r®guler le taux dôalimentation en mati¯re premi¯re, ainsi que de nouvelles 

formes de moule, de vis de compoundage, et de óôdie formingôô. De plus, des systèmes hybrides 
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ont vu le jour, tels que le moulage par extrusion-injection ou le moulage par extrusion-

compression. Bien que la majorité des biocomposites réalisés aujourd'hui est fabriquée par les 

procédés mentionnés ci-dessus, les industrielles cherchent constamment à améliorer leurs 

procédés en utilisant de nouvelles techniques, par exemple la technique de moulage par 

extrusion-étirage. 

1.9 MODÉLISATION ET SIMULATION NUMÉRIQUE DES PROCÉDÉS DE MISE EN 

FORME PAR SOUFFLAGE DES THERMOPLASTIQUES 

La simulation numérique des procédés de mise en forme des plastiques représente un 

outil formidable. Elle permet lô®laboration de nouveaux produits ou encore lôam®lioration de 

procédés déjà existants, sans nécessairement avoir recours ¨ un nombre ®lev® dôessais et erreurs. 

Ceci occasionne souvent des couts élevés et consomme beaucoup de temps. Dans la littérature, 

diverses approches ont été considérées pour simuler numériquement les problèmes de mise en 

forme et de soufflage des membranes thermoplastiques. Vu la complexité des phénomènes mise 

en jeu dans ces probl¯mes, la majorit® des travaux sôaccorde sur lôutilisation des hypothèses 

simplificatrices, considérant ainsi la structure comme étant une membrane mince incompressible 

soumise à de grandes déformations.  

Les premiers travaux qui se sont intéressés aux problèmes de soufflage des membranes à 

base des polymères caoutchouc, sans faire référence aux processus de mise en forme, sont ceux 

de Adkins, Rivlin et Green (Adkins et al., 1952) et (Rivlin, 1948). Ces travaux posent en fait les 

bases théoriques des problèmes de soufflage des membranes hyperélastiques soumises à des 

chargements en pression.  
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Par la suite, on assiste à lô®mergence de la m®thode des ®l®ments finis comme m®thode de 

résolution de problèmes de thermoformage des membranes thermoplastiques. Oden et Sato sont 

les premiers à approcher le problème de simulation des membranes élastiques en grandes 

déformations par la méthode des éléments finis (Oden et al., 1967). En 1989, Zemani et 

coauteurs ont réalisé une revue de littérature complète sur les différentes publications concernant 

la mise en forme des thermoplastiques par la méthode de thermoformage(Zamani et al., 1989). 

Dans la littérature, les travaux qui sont les plus souvent cités sont ceux de Delorenzi et 

Nied. ê partir dôobservations expérimentales, les auteurs ont simulé les procédés de moulage par 

soufflage et thermoformage en approchant le comportement des matériaux par des modèles 

hyperélastiques de type Mooney-Rivlin et en tenant compte de lôévolution de la température 

(DeLorenzi & Nied, 1991). Les résultats des analyses numériques concernant la répartition de 

lô®paisseur le long des pièces simulées sont comparables à celle des mesures expérimentales. 

Toutefois, lôeffet de la forme de la loi de comportement nôa pas été mis en évidence à cause de 

lôutilisation de lôhypothèse de lôincompressibilit® des mat®riaux dans les analyses num®riques. 

Selon les auteurs, lôamplitude des d®formations que subissent les polymères durant ce type de 

procédé de mise en forme est assez élevée pour que le volume des polymères ne varie pas. 

Lôhypoth¯se de lôincompressibilité reste alors une approximation. (Nied et al., 1990). 

Récemment, Kouba et Vlachopoulos ont d®velopp® une m®thode dôanalyse num®rique 

pour la simulation de thermoformage en utilisant la méthode des éléments finis avec 

discrétisation triangulaire. La théorie et les hypothèses utilisées par les auteurs sont les mêmes 

que celles utilisées dans la simulation de Nied, Taylor et deLorenzi, à l'exception que Kouba et 
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Vlachopoulos ont pris en compte la dépendance en temps du comportement viscoélastique des 

polymères simulés (Kouba et Vlachopoulos., 1992) 

Les codes de calcul par éléments finis pour ce type de simulation ne concernent que les 

problèmes quasi statiques; on cite à titre dôexemple les r®f®rences (Erchiqui et al., 1998) dans le 

cas des matériaux hyperélastiques et (Laroche et al., 1998) dans le cas des matériaux 

viscoélastiques. Pour ces problèmes, les fortes non-linéarités mécaniques et géométriques 

impliquent des instabilités lors du soufflage (rupture de la feuille thermoplastique) et nécessitent 

un contrôle précis des chargements utilisés pour la simulation (Khayat et al., 1994). 

Dans le même temps, les méthodes dynamiques ont été adoptées comme solution aux 

difficultés de convergence rencontrées lors de la résolution des problèmes quasi statiques. On 

cite ¨ titre dôexemple (F. Erchiqui et al., 2005; Verron, Marckmann, et al., 2001). Les problèmes 

dynamiques imposent, quant à eux, le contrôle du pas de temps afin de contourner le problème 

dôinstabilit®. 

En 2001, Marckmann et coauteurs (Verron & Marckmann, 2001) ont développé une 

méthode dynamique non linéaire des éléments finis afin de simuler le processus industriel de 

moulage par soufflage et par thermoformage. Le comportement du matériau des membranes est 

considéré comme étant hyperélastique et incompressible. Afin de valider leur modèle, les auteurs 

ont utilisé les résultats expérimentaux de deLorenzi et Niled (DeLorenzi, Nied, et al., 1991) 

concernant le thermoformage et ceux de Khayat et Derdouri (Khayat et al., 1994) concernant le 

procédé de moulage par soufflage. Les résultats de la distribution des épaisseurs le long des 

pièces simulées par thermoformage ou par moulage soufflage sont trouvés en bon accord avec 

les mesures expérimentales. 



   

33 
 

Récemment, on a fait recours à de nouvelles m®thodes dôanalyses num®riques similaires ¨ 

celles utilisées dans les proc®d®s dôemboutissage des métaux. Rachik et coauteurs ont adopté leur 

connaissance dans ce domaine pour lôappliquer avec des thermoplastiques. Ils ont utilisé un 

algorithme de résolution utilisé avec les métaux pour la simulation des procédés de mise en 

forme des plastiques. Dans ce cas, le comportement des polymères solides au-dessous de la 

température vitreuse est approché par une relation constitutive de type viscoélasto-plastique 

(Rachik, 1993) 
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CHAPITRE 2  

ÉLABORATION ET CARACTÉ RISATION RHÉOLOGIQUE  ET THERMOPHYSIQUE 

DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

 

2.1 INTRODUCTION 

La rhéologie et lô®laboration à l'état fondu des composites thermoplastiques-sciures de 

bois sont deux domaines totalement liés. Lôop®ration de mélange et de mise en forme nécessite 

en fait une bonne connaissance des propriétés viscoélastiques et rhéologiques des composites 

afin de mieux contrôler ce processus. En effet, les propriétés des composites plastiques bois sont 

fonction des propriétés de la matrice, des propriétés des particules de bois et des propriétés de 

lôinterface des deux phases (polymère-bois). Lôaddition des particules de bois entraîne 

généralement une modification du comportement rhéologique du polymère, ce qui entraine une 

augmentation de la viscosité du composite en fonction de la concentration de bois. Ceci rend 

souvent lôop®ration de mise en forme des composites plastiques bois difficile. De plus, la 

modification des propri®t®s chimiques ¨ lôinterface plastiques-bois ¨ lôaide dôun agent couplant 

rend ces composites rigides et plus résistants ¨ lô®coulement particulièrement à des teneurs en 

bois élevées. 

Dans la littérature, la rhéologie a fréquemment été utilisée comme moyen de 

caractérisation des propriétés structurales et morphologiques des mélanges polymères, des 

alliages et des polymères renforcés. Certains auteurs ont dôailleurs d®montr® le r¹le des mesures 

rh®ologiques quant ¨ lô®tude de lôeffet de lôinterface et la modification des propri®t®s chimiques ¨ 

lôinterface ¨ lôaide de lôagent couplant, sur la structure et les propriétés des matériaux composites 

(Zhang et al., 2012; Lamnawar et al., 2008). 
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De plus, les propriétés rhéologiques des composites plastiques bois sont fonction de la 

temp®rature. Cet effet nôest pas suffisamment ®lucid® dans la litt®rature; rares sont les travaux 

publiés sur lô®tude des propri®t®s rh®ologiques ¨ des temp®ratures semblables à celles de mise en 

forme des biocomposites. En fait, les propriétés rhéologiques et physiques des composites 

varient considérablement lors des opérations de mélange à cause de lôeffet combin® de 

cisaillements et de la température. Certains auteurs rapportent une dégradation de la structure des 

matrices polymères, à cause de la température élevée, sous forme de rupture des chaines 

macromoléculaires longues pendant lôop®ration de m®lange. Ceci résulte généralement en une 

diminution des modules rhéologiques (Gô) des composites plastiques bois (Lamnawar et al., 

2008). 

Un autre aspect important des composites plastiques bois est la variation de leurs 

propriétés thermophysiques en fonction de la température et de la concentration des particules de 

bois durant les différentes ®tapes dô®laboration. Dans la litt®rature, la majorit® des travaux de 

recherche considère la température des polymères constante lors des simulations numériques des 

procédés de mise en forme, parce que la variation des propriétés themophysiques en fonction de 

la température de ses matériaux nôest pas suffisamment ®lucid®e (aus der Wiesche, 2004). La 

grande majorit® des travaux de recherche r®alis®s dans ce domaine sôaccordent sur lôimportance 

de mod®liser lôeffet de la temp®rature et de renforts sur les propri®t®s thermophysiques ¨ des 

températures semblables à celles de mise en forme afin de pouvoir prédire de manière exacte la 

dynamique dô®coulement des composites et optimiser le processus dôélaboration (Erchiqui et al., 

2009). Cette modification des propriétés thermophysiques des composites est attribuée 

essentiellement à la modification structurelle du matériau à cause de la température et de la 
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présence des particules de bois. Ces derniers jouent le rôle de barrière permettant de freiner la 

mobilité des chaines moléculaires du polymère à la température de fusion. 

Nous nous int®ressons dans ce travail ¨ lô®laboration et à la caractérisation des propriétés 

rhéologiques et thermophysiques des composites HDPE-bois en fonction de la température et de 

la concentration de particules de bois. À cet effet, nous considérons six concentrations de 

particules de bois (0%, 20%, 30%, 40%, 50% et 60%), il sôagit dôune composition massique 

exprimé uniquement en %. Agent couplant utilisé est le Polyéthylène greffé au maléique 

anhydride (PE-g-MA). Lôeffet de la concentration en bois et lôeffet de la temp®rature sur les 

propriétés rhéologiques et les propriétés thermophysiques des composites ont été étudiés grâce à 

un rhéomètre à déformation contrôlée et une analyse calorimétrique différentielle (DSC). 

2.2 MATÉRIELS ET MÉTHODES  

2.2.1 MATÉRIELS 

Les particules de bois utilisées dans ce travail proviennent de la sciure qui résulte de la 

première transformation du bois, cette sciure a été fournie par la scierie Tembec située à Béarn 

(Qc, Canada). Elle est constitu®e de 65% dô®pinette blanche (Picea glauca), 20 % dô®pinette 

noire (Picea marica) et 15% de sapin baumier (Abies balsamea). C'est un type de bois résineux, 

composé essentiellement de cellulose (42-44%), dôh®micellulose (27-28%), de lignine (24-28% 

et autres substances organiques (3-4%). Sa masse volumique est de 1,48 g / cm3. Lôanalyse 

granulométrique des particules de bois a été r®alis®e ¨ lôaide de lôappareil FQA (Fiber Quality 

Analyser, Optest Equipement, Hawkesbury Ontario) sur plus de 5000 particules. Alors que, les 

valeurs géométriques moyennes sont celles rapportées dans le travail de Godard et ses coauteurs 

(Godard et al, 2009). La distribution des longueurs ainsi que les valeurs moyennes de taille des 

particules de bois sont montrées respectivement dans la Figure 2.1 et le Tableau 1. On remarque 
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que les particules de bois ont un rapport de forme faible (L/D < 2). Le bois tamisé a un diamètre 

inférieur à 710 Õm (Ș < 0,71mm). La matrice polym®rique est un poly®thyl¯ne haute densit® 

(Sclair TM A59) dont la température de fusion est égale à 138°C et la masse volumique est de 980 

kg-m-3. Lôagent couplant est le fusabondTM 226DE de Dupont. Il sôagit dôun poly®thyl¯ne greff® 

¨ lôanhydride mal®ique (PE-g-MA) dont la température de fusion est de 120°C et qui a un indice 

de fluidité (MFI) égal à 1,5 g/10min (190°C, 2,16 kg). Nous avons utilisé une quantité de 3%, de 

la masse totale du composite, de lôagent couplant. Cette quantit® a ®t® jug®e optimale pour 

am®liorer lôhomog®n®it® du m®lange en assurant une meilleure distribution des particules dans la 

matrice polymérique. Dans le composite, le bois est sous forme de sciures tamisées 

préalablement séchées. Les sciures ont été séchées à une température de 105°C pendant 24 

heures, puis conservées dans des sacs en poly®thyl¯ne. Le taux dôhumidit® r®siduel est calcul® ¨ 

partir de la masse de sciures avant et après un deuxième séchage à 120°C pendant 24 heures. Il 

est évalué à un taux inférieur à 3 % massique.  

 

FIGURE 2 1 : DISTRI BUTION DE LA LONGUEU R DES SCIURES DE BOIS 
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TABLEAU  1 : GÉOMÉTRIE MOYENNE DE S PARTICULES DE BOIS 

 

 

 

2.2.2 MÉTHODES 

2.2.2.1 Préparation des biocomposites 

Les composites ont été élaborés dans un malaxeur bi-vis contre-rotatif (Haake rheometrix 

avec roller rotors) à une vitesse angulaire de 90 tour par minute (tpm) et à une température de 

170°C. Celle-ci est inférieure à la température de dégradation des particules de bois, qui est de 

lôordre de 200ÁC. Dans un premier temps, le SclairTM et le fusabondTM étaient introduits 

initialement et mélangés durant 2 minutes, ce qui assurait une fusion complète du mélange de 

polymère. Dans un deuxième temps, la sciure de bois est introduite et malaxée durant 5 minutes. 

Six différentes concentrations massiques en sciure ont été étudiées : 0%, 20%, 30%, 40%, 50% 

et 60%. La masse totale du composite introduite dans la chambre du mélangeur est de 148 g. Les 

échantillons ont été fabriqu®s ¨ lôaide dôune presse chauffante r®gl®e ¨ 150ÁC (une temp®rature 

supérieure à celle de fusion du polymère qui est dôenviron de 138°C) et dôun moule constitu® de 

plaques dôaluminium. Une précharge appliquée ̈  lô®chantillon durant 2 minutes assure la fusion 

de la matrice et le d®gazage de lôair, suivie dôune compression ¨ 8 MPa durant 4 minutes pour la 

fabrication des échantillons. Les tests rhéologiques ont été réalisés avec des échantillons de 

forme circulaire (diamètre 25mm X épaisseur 4mm) préparés par thermocompression Figure 2. 

2b.  

Aire 

(mm2) 

Axe long 

(mm) 

Largeur 

 (mm) 

rapport 

(L/D) 

1,54 0,52 0,3 1,76 
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FIGURE 2 2: (a) GRANULES ET (b) ÉCHANTILLONS DE MA TÉRIAUX COMPOSITES B OIS-

POLYMÈRE MOULÉS PAR THERMOCOMPRESSIO N 

2.2.2.2 Analyse thermogravimétrique des composites plastiques-bois (TGA Tests)  

La mesure de la thermo-dégradation des composites HDPE-bois, à différente concentration de 

bois, a ®t® r®alis®e ¨ lôaide de la machine TGA de (Thermal Analysis (TA), USA). Ces tests 

consistent en fait à mesurer la variation du pourcentage massique des composites en fonction 

dôun gradient ascendant de la temp®rature. Les r®sultats des tests sont montr®s ¨ la Figure 2.3. 

On observe que la thermo-dégradation des composites se fait en trois étapes : la première étape 

concerne la perte de masse inférieure à 2% entre les températures de 100°C et 200°C, 

correspondant principalement ¨ lô®vaporation de lôeau et des produits chimiques non 

combustibles à la surface des particules de bois. La seconde étape concerne décomposition 

chimique des celluloses, hémicelluloses et la lignine sôamorcent ¨ faible vitesse ¨ environ 175ÁC 

et atteint un pic aux alentours de 340°C. La dernière étape concerne la dégradation du polymère 

qui commence à environ 400°C et atteint un pic entre 450°C et 500°C). Lôensemble de ses 

résultats sont conformes à la littérature (Ramiah, 2003). Effectivement, la présence des particules 

de bois, dans le matériau, sont sensibles à la température. Cette température induise 

généralement une dégradation qui peut se manifester avant que la température du mélange 

plastique-bois atteigne 200 oC. Ce mécanisme de dégradation des particules du bois non traité est 
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abondamment traité dans la littérature (Ramiah, 2003, Burgstallerr, 2007) et ne fait pas lôobjet de 

ce travail. 

 

FIGURE 2 3 : VARIATION EN FONCTIO N DE LA TEMPÉRATURE (a) DE POURCENTAGE 

MASSIQUE DES COMPOSITES ET (b) DE SA 1 ÈRE DÉRIVÉE . 

2.2.2.3 Identification de la zone linéaire de déformation  

Les mesures des propriétés dynamiques rhéologiques des composites ont été réalisées 

dans la zone lin®aire. Lô®volution de celle-ci en fonction de la température et de la concentration 

en particules de bois est évaluée grâce à un balayage en amplitude de déformation (strain) à 

fréquence constante (égale à 10Hz). Ces tests permettent dô®valuer la variation du module 

dô®lasticit® Gô des composites en fonction du taux de d®formation appliqu®e. La zone lin®aire de 

déformation correspond en fait au plateau linéaire de la courbe : la valeur de Gô (module de 

stockage) demeure constante dans cette zone. La Figure 2. 4 illustre la variation de la zone 

linéaire de déformation en fonction de la concentration des particules de bois et de la 

température. Cette zone croit en fonction de la température et décroit en fonction de la teneur en 

bois. À noter que lô®chelle des courbes est logarithmique et que la courbe (a) concerne lôeffet de 

la température sur le module de rigidité du polymère seule HDPE alors que la courbe (b) 

concerne lôeffet de la concentration de bois sur le module dynamique de rigidité des composites 
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HDPE-bois. Dans le Tableau suivant on liste les valeurs de la limite de la zone linéaire en 

fonction de la teneur en sciure de bois à 170°C. 

TABLEAU 2 : LA LIMITE DE LA ZO NE LINÉAIRE À 170°C EN FONCTION DE LA TE NEUR EN BOIS 

% de bois 0 20 30 40 50 60 

Zone 

linéaire(%) 
10-10,7 1,7-2 0,2-0,3 <0,01 <0,01 <0,01 

 

 

  FIGURE 2 4 : EFFET DE LA TEMPÉRATURE (A) ET DE LA CONCENTRATION (B) SUR LA 

RÉGION LINÉAIRE DE DÉFORMATION DES BIO-COMPOSITES. 

2.2.2.4 Caractérisation des propriétés des biocomposites en fonction de la teneur en particules de  

bois et de la température 

V Caractérisation rhéologique 

Les mesures rh®ologiques ont ®t® r®alis®es ¨ lôaide du rh®om¯tre RS75 (PP20, Haake) 

®quip® dôun contr¹leur de temp®rature TC500. Les ®chantillons ¨ lô®tat fondu ont ®t® soumis à un 

balayage en fréquence [0,1-100 Hz] en mode déformation contrôlée dans la zone linéaire. Pour 

se faire, le taux de déformation est fixé à 0,01% pour tous les composites. 

V Propriétés thermophysiques 
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Lôappareil DSC s®rie Q400 de Thermal Analysis instrument a ®t® utilis® afin dôanalyser 

les propriétés thermiques des composites. Les échantillons avec différentes concentrations en 

particules de bois ont été soumis à un balayage en température entre -25°C et 300°C, à un taux 

de 10°C/min sous gaz inerte (azote). On souligne que deux cycles (chauffage-refroidissement) 

ont ®t® r®alis®s. Le premier cycle permet en fait dô®liminer les effets de la mise en forme 

(processing) et les contraintes r®siduelles dôorigine thermique dans les mat®riaux. Alors que, 

lôanalyse des résultats de flux thermiques DSC dans le 2éme cycle permet de mesurer la 

température de fusion Tm, lôenthalpie de fusion Ў( , le taux de cristallinité dans le cas des 

polymères semi-cristallins ainsi que la variation de la capacité calorifique Cp des biocomposites 

en fonction de la température. 

2.3 RÉSULTATS ET DISCUSSIONS 

Dans le cas de la rhéologie, l'interaction entre la matrice polymère et les renforts naturels 

représente le facteur le plus déterminant quant au comportement à la fusion des composites. Cela 

a permet en fait une meilleure compréhension des propriétés interfaciales des composites. 

L'addition de particules de bois dans la matrice polymère et la modification chimique de 

lôinterface, ¨ lôaide d'un agent de couplage (PE-g-MA), entraînent généralement une 

modification du comportement rh®ologique de compos®s durant les processus dô®laboration 

(Burgstaller, 2007). On cite, par exemple, les travaux suivants : Lamnawar (2008) et Zhang 

(2012) qui se sont intéressés particulièrement aux propriétés ̈ lôinterface des composites afin de 

démontrer l'effet des additifs et de l'agent de couplage sur le comportement rhéologique et sur les 

propriétés des matériaux élaborés. (Lamnawar et al., 2008; Zhang et al., 2012) 
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2.3.1 CARACTÉRISATION DES PROPRIÉTÉS RHÉOLOGIQUES EN FONCTION DE LA   

CONCENTRATION EN PARTICULES DE BOIS 

o Les modules rhéologiques dynamiques (Gô) et (Gôô) 

Pour la caractérisation rhéologique des fonctions matérielles des composites nous avons 

utilisées des tests dynamiques de cisaillement oscillatoires à faible amplitude. Cette technique 

permet de mesurer les propriétés dynamiques des composites telles-que les modules dynamiques  

Gô, Gôô, G*, Ɫᴂ, Ɫᴂᴂ,et Ɫz  . Les modules dynamiques dô®lasticit® Gô et Ɫᴂᴂ, permettent la mesure 

de lô®nergie ®lastique emmagasin®e dans le mat®riau d®form®. Cette ®nergie est r®versible, elle 

permet au matériau de reprendre partiellement sa forme avant la déformation. Alors que, les 

modules dynamiques Gôô et Ɫᴂ représentent les modules dynamiques de perte, ils correspondent à 

la quantit® dô®nergie dissip®e par les mat®riaux due ¨ lôinteraction entre les chaines mol®culaires 

des polymères en cisaillement. La variation de ces modules en fonction de la fréquence et à une 

température égale à 170°C pour les composites avec différentes teneur en bois est montré dans la 

Figure 2 5. À faible fréquence, on remarque que les composites ont un comportement plus 

visqueux quô®lastique alors quô¨ fr®quence ®lev®e côest lôinverse qui se manifeste. ê un point de 

croisement appelé aussi fréquence de croisement, les matériaux composites sont autant élastiques 

que visqueux. 

De plus, les modules dynamiques de stockage (Gô) et de perte (Gôô) ont tendance ¨ cro´tre 

avec la concentration des particules de bois (Figure 2.5), tandis que leurs fréquences de 

croisements diminuent avec la concentration (Figure 2.6). Cela peut-être traduit par un 

comportement plus élastique pour des composites à concentration de bois élevée et aussi à la 

bonne adh®sion ¨ lôinterface des particules et du polym¯re réalisé ̈  lôaide de lôagent couplant 

PE-g-MA. Le Tableau 3 regroupe les valeurs des fréquences de croisement des composites à 
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différentes concentrations. On observe que ces dernières sont décroissantes en fonction de la 

teneur en bois. À noter quôà partir de 50 %, les valeurs de fréquences de croisement ont été 

obtenues par extrapolation des courbes des modules dynamiques sur lôaxe des fr®quences (Fig. 

2.6).  

 

FIGURE 2 5 : EFFET DE LA TENEUR D E BOIS SUR LES MODULES RHÉOLOGIQUES (Gô) ET (Gôô) ê 

170°C  

TABLEAU 3 : LES VALEURS DES FRÉQUENCES DE CROISEMENTS DES COMPOSITES À 

DIFFÉRENTES CONCENTRATIONS EN BOIS ET À T= 170°C 
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analyses plus poussées autant au niveau expérimental (homogénéité du matériau, tests 

rhéologiques, imagerie, etc.) quôau niveau de lôinterpr®tation (physique et structural). 

 

FIGURE 2 6 : POINTS DE CROISEMENT DES MODULES DES COMPOSITES 

o Viscosité complexe 

Les courbes de viscosité complexe et la viscosité relative (représentant le rapport entre la 

viscosité du composite et celle de la matrice) sont présentées à la Figure 2.7. On remarque que la 

viscosité diminue quasiment linéairement (dans une échelle log-log) avec la fréquence, ce 

comportement indiquant le caractère fortement non-newtonien des différentes formulations bois 

polymères. De plus, la présence des sciures de bois augmente la viscosité complexe. Cet effet est 

dôautant plus marqu® que la concentration massique des particules de bois est ®lev®e.  

De façon générale, on constate un phénomène de consolidation des composites à faibles 
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principalement à lôalignement des chaines polym¯res et ¨ la forte interaction entre les particules 

de bois voisines. Ce type dôinteraction est fr®quemment observ® dans le cas des composites ¨ 

base de renforts minéraux (Gloaguen et al., 2001). Toutefois, dans le cas des composites à base 

des renforts naturels, ce type dôinteraction se limite aux particules qui ont une taille de lôordre de 

quelques micron-mètres. Ces particules poss¯dent g®n®ralement un fort potentiel dôinteractivit® ¨ 

cause de leur forme géométrique permettant un rapport surface/volume élevé. Ce phénomène 

dépend plus de la taille des particules que de la concentration de bois selon les auteurs. Ce qui 

peut être observé pour des tailles de particules inférieures à 0,5 microm¯tre o½ lôinteraction entre 

les particules voisines est importante (Minagawa et al., 1976).  

 

FIGURE 2 7 : VISCOSITÉ COMPLEXE D ES COMPOSITES (a) ET LA VISCOSITÉ RELATIVE  (b) EN 

FONCTION DE LA CONCE NTRATION EN BOIS  

2.3.2 EFFET DE LA TEMPÉRATURE SUR LES PROPRIÉTÉS RHÉOLOGIQUES 

o Les modules dynamiques (Gô) et (Gôô) 

La température influence considérablement les propriétés dynamiques des composites 
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HDPE-30 % bois en fonction de la température est montrée dans la Figure 2.8. Dans tous les cas, 

la température varie entre 150°C et 190°C. De façon similaire, on remarque que, plus on 

augmente la température, plus les modules dynamiques diminuent.  

 

FIGURE 2 8 : MODULES DYNAMIQUES  EN FONCTION DE LA TE MPÉRATURE DE HDPE(A)  

 

 

FIGURE 2 9 : LES MODULES DYNAMI QUES EN FONCTION DE LA TE MPÉRATURE DU 
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o Viscosité complexe 

Contrairement aux liquides newtoniens, qui ont une viscosité constante à une température 

définie, la viscosité d'un fluide non-newtonien appelé viscosité apparente dépend à la fois du 

taux de cisaillement et du temps. La variation de la viscosité complexe du polymère HDPE et des 

composites HDPE-30 % bois est présentée à la Figure 2.9; elle décroit lorsque la fréquence varie 

de 0,1 ¨ 100 Hz. Dôautre part, la viscosit® complexe diminue consid®rablement en fonction de la 

température. Remarquablement, la présence des particules de bois dans la matrice polymère rend 

les composites particulièrement sensibles à la température, ce qui peut être attribué à la présence 

des molécules dôeau libres dans les particules de bois (Bendahou et al., 2008). 

 

FIGURE 2 10 : VARIATION DE LA V ISCOSITÉ COMPLEXE DU  POLYMÈRE (HDPE ) ET DU 

COMPOSITE (HDPE-30% BOIS) EN FONCTION DE LA TEMPÉRATURE  
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2.3.3 ANALYSE DYNAMIQUE THERMORHÉOLOGIQUE DES COMPOSITES HDPE-

BOIS 

Il est essentiel de bien connaître le comportement viscoélastique des matériaux 

composites utilisés afin de pouvoir simuler correctement les procédés de mise en forme tels le 

thermoformage, lôinjection-étirement-soufflage, lôextrusion soufflage, etc. Par exemple, dans le 

cas de la mise en forme par la méthode de moulage par injection il est important de connaitre au 

préalable les variations de la viscosité du mélange en fonction de la température, alors que durant 

le thermoformage le comportement thermomécanique des matériaux et la variation non linéaire 

de la température contrôlent en grande partie la qualité des pièces produites.  

Dans les paragraphes suivants, les résultats de l'analyse dynamique thermorhéologique des 

biocomposites en fonction de la concentration de bois sont présentés. Généralement ce type 

dôanalyse, superposition temps-temp®rature TTS, permet de mod®liser lôeffet conjoint de la 

température et du facteur paramètre temps sur le comportement viscoélastique des polymères 

homogènes et amorphes (Zhang et al., 2012). Toutefois, elle peut être utilisée dans le cas des 

composites plastiques-bois lorsque la simplicité du comportement thermorhéologique de ces 

matériaux est vérifiée. Pour ce faire, nous avons utilisé la méthode de Van Gurp et Palmen 

(Lamnawar et al., 2008) qui consiste à représenter la composante de déphasage tan ‏ en 

fonction du module dynamique complexe G*. Les résultats obtenus montrent un léger écart des 

courbes à basse fréquence pouvant-être expliqué par la faible interaction entre les particules de 

bois et le polymère à des fréquences basses (Figure 2. 10). 
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FIGURE 2 11 : COURBES VAN GURP ET PALMEN CURVE (TAN -DELTA VERSUS G*) DES 

COMPOSITES PEHD-BOIS 
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La superposition des courbes de viscosit® complexe ¨ lôaide dôun facteur de glissement 

aT, dépendant de la température, a permis de construire des courbes universelles capables de 

représenter la viscosité complexe des composites sur un large spectre de températures. La 

superposition des courbes est effectuée à une température de référence de 170 °C pour 

lôensemble des mat®riaux composites Figure 2.11. Lôajustement des courbes maîtresses est 

réalisé en utilisant le modèle rhéologique de Cross. Cela nous a permis de définir un 

comportement unique pour chaque composite à différentes fréquences et à différentes 

températures. Ce comportement est décrit par l'équation (2) dans laquelle la viscosité complexe 

(Ɫ) est en fonction de la pulsation (ⱷ) sous la forme suivante. 

Ɫ  Ɫ  
Ɫ Ɫ

ⱷ

ⱷ╫

▪
                                      (2) 

Ɫ et Ɫ : représentent respectivement la viscosité du plateau newtonien et la 

viscosité à fréquence infini . Le nombre (n) représente la pente de la partie linéaire de la courbe 

viscosité complexe versus fréquence. À noter, que lôaspect physique que représente cette partie 

linéaire de la courbe correspond au comportement rhéofluidifiant des composites. En fait, la 

viscosité décroit en fonction de la fréquence ⱷ ¨ cause de lôalignement des chaines HDPE dans 

le sens de lô®coulement provoquant ainsi une chute de la r®sistance ¨ lô®coulement i.e la 

viscosité. Le terme ⱷ╫  représente la constante de Cross, il correspond à la fréquence critique à 

partir de laquelle la viscosité du matériau chute de façon marquée. 

La représentation des données des courbes maîtresses avec le modèle rhéologique 

(Cross) nous a permis de prédire le comportement rhéologique des biocomposites à des 

fréquences et des températures où le matériau n'a pas été testé auparavant. Dans le Tableau 4, on 
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regroupe les paramètres caractéristiques des matériaux composites, la viscosité newtonienne (Ɫ 

et Ɫ ), la pulsation de relaxation ⱷ╫et le paramètre (n). 

 

FIGURE 2 12 : COURBES MAITRESSES DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

TABLEAU 4 : LES PARAMÈTRES RHÉOL OGIQUES DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

Composites Ɫ  [Pa.s] Ɫ [Pa.s] ▪ ⱷ╫[rad/s] 

HDPE 0 0,491 e+04 0,4629 16,41 

HDPE-20 % bois 0 1,471e+04 0,4417 7,163 

HDPE-30 % bois 0 3,119e+05 0,2610 0,0001453 

HDPE-40 % bois 0 7,641e+05 0,2829 0,0001809 

HDPE-50 % bois 918,6 2,093e+07 0,4532 6,833e-06 

HDPE-60 % bois 1,237e+04 1,260e+08 0,5980 1,378e-06 
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2.3.4 MOD£LISATION DE LôEFFET DE LA TEMPÉRATURE SUR LES PROPRIÉTÉS 

VISCOÉLASTIQUES DES COMPOSITES  

Nous avons besoin de modèles physiques capables de décrire le facteur de glissement en 

fonction de la temp®rature afin de pouvoir mod®liser lôeffet de la temp®rature sur les propri®t®s 

viscoélastiques des composites HDPE-bois. Il existe, en fait, deux relations physiques bien 

connues qui permettent de décrire la dépendance en température des polymères : Arrhenius et 

WLF (Williams et al., 1955). Le choix entre les deux modèles dépend essentiellement du 

matériau, de la plage de température dans laquelle le matériau sera caractérisé ainsi que sa 

température de transition vitreuse. Juste au-dessus de la température de transition vitreuse Tg, par 

exemple, la mobilité des chaînes de polymère stimulée thermiquement dépend des chaines 

moléculaires voisines, alors que bien au-dessus de Tg, la mobilité des chaines du polymère 

d®pend plus de la dynamique dô®coulement. Le potentiel ®nerg®tique n®cessaire pour amorcer le 

mouvement des chaines moléculaires peut-°tre facilement calcul® ¨ partir de lô®quation 

mathématique Arrhenius qui décrit la variation du facteur (aT) en fonction de la température par 

lôexpression suivante :  

ὥ ὑȢÅØÐ    (4) 

Ea est l'®nergie dôactivation du processus de relaxation des chaines du polymère. Elle 

représente la barrière potentielle qui empêche le mouvement des chaines moléculaires, son unité 

est kJ/mole. R désigne la constante des gaz parfaits (elle vaut 8,314 J-mole-1.K-1). L'énergie 

d'activation du polymère HDPE, calcul®e ¨ lôaide de courbes aT (T), est estimée à 29,8 kJ/mol ± 

1, une valeur comparable à celles trouvées dans la littérature (Schott et de Kagan ont évalué 

l'énergie d'activation de polyéthylène haute densité à 29,26kJ-mol-1 (Schott et al., 1961). 
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L'addition de sciures de bois dans la matrice HDPE et lôutilisation dôun agent de couplage PE-g-

MA résulte souvent à une augmentation de l'énergie d'activation des polymères composites. 

Nous avons estimé que les ®nergies dôactivation des composites HDPE-20 % bois et HDPE-50% 

bois sont respectivement de 32,52kJ-mol-1 et de 39,30 kJ-mol-1 (Figure 2.12). Dans le Tableau 5 

on liste les valeurs de lô®nergie dôactivation en kJ-mol-1 pour lôensemble des composites HDPE-

bois. £galement les spectres de relaxations des chaines mol®culaires, ®valu®s ¨ lôaide de la 

technique des courbes Cole-Cole (Garcia-Franco et al., 1999), présentées à la Figure 2.13, 

indiquent une modification claire du comportement viscoélastique et une augmentation des 

temps de relaxation des composites attribués à la présence de particules de bois dans la matrice. 

Le temps de relaxation du polymère HDPE correspond ¨ lôinverse de la fréquence du maximum 

dans la courbe (ʂ) en fonction de ʂ . Ce dernier est estimé égal à 0,68 seconde dans le cas du 

polymère seule; un ajout de 20 % de bois entraîne une augmentation du temps de relaxation à 1 

seconde. Alors quôau-delà de 20% bois le temps de relaxation des chaines polymères est estimé 

supérieur à 10 secondes. Ces résultats concordent bien avec ceux observés sur la Figure 2.5, 

concernant la diminution des fr®quences de croisements Gô et Gôô en fonction de la concentration 

en particules de bois.  Sur la base des résultats obtenus, on peut considérer que le comportement 

des composites est plus élastique que visqueux en raison de la bonne interaction entre les 

particules de bois et la matrice polymérique.  
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FIGURE 2 13 : FACTEUR DôAJUSTEMENT (aT) EN FONCTION DE LA  TEMPÉRATURE  

TABLEAU 5: VALEURS DE Lô£NERGIE DôACTIVATION DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

% bois 0% 20% 30% 40% 50% 

Ea (kJ-mol-1) 29,8 32,52 33,41 37,41 39,30 

 

 

FIGURE 2-14: TECHNIQUE COLE -COLE UTILISÉ E POUR DÉTERMINER LES SPECTRES DE 
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2.3.5 PROPRIÉTÉS THERMOPHYSIQUES DES COMPOSITES HDPE-SCIURES DE BOIS 

Les propriétés thermophysiques des biocomposites ont ®t® analys®es ¨ lôaide de lôappareil 

DSC série Q400 de TA instrument. Les étapes de mesures utilisées sont montrées à la Figure 

2.16. Le matériau est chauffé jusqu'à une température de 200 °C avec un taux de 20°C/min, il est 

ensuite laissé à cette température pendant 10 min. Le but de cette étape vise à éliminer les 

contraintes r®siduelles dôorigines thermiques accumul®es dans le mat®riau durant les ®tapes de 

mise en forme. Ensuite, ¨ partir de lô®tat liquide, lô®chantillon est refroidi ¨ un taux de 20ÁC/min 

jusqu'¨ lô®tat solide. Apr¯s ce premier cycle, un second chauffage est effectué. Les mesures ont 

®t® r®alis®es dans un environnement inerte de gaz dôazote. On remarque que la température de 

fusion du polymère a glissé vers une valeur inférieure pendant le deuxième cycle de chauffage. 

La température de fusion du HDPE a été mesurée égale à 137,19°C ± 0,8°C, ce qui est 

comparable à celle reportée dans la littérature (Schott et al., 1961) 

Lôaddition des particules de bois et de lôagent couplant (PE-g-MA) à la matrice 

polymérique a entraîné une augmentation de la température de fusion du HDPE indépendamment 

de la teneur de bois à une valeur de 141°C (voir Figure 2.14). Cette augmentation est attribuée 

essentiellement à la bonne interaction entre les particules de bois et la matrice polymère, 

favoris®e par lôutilisation de lôagent mal®ique. Ce r®sultat est en accord avec lôaugmentation du 

taux de cristallinité des composites à cause de la présence de particules de bois et aussi par 

lôam®lioration de degr® dôadh®sion ¨ lôinterface. En ce qui concerne, la relation entre le taux de 

cristallinité et la température de fusion des composites. Kaddami et ces coauteurs ont reportés 

que la température de fusion des composites polymères croit en fonction des teneurs en fibres. 

Selon les auteurs, ceci est attribu® ¨ lôaugmentation du taux de cristallinité des chaines 

macromoléculaire du polymère (Kaddami et al., 2006). Toutefois, soulignons quôil nôy a pas que 
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le taux de cristallinité qui peut être un facteur dans la croissance de Tm, en présence de renforts, 

il y a aussi la taille des cristaux et leur degré de perfection. 

2.3.5.1 Capacité calorifique spécifique 

La capacité calorifique de matériau biocomposite est une propriété thermique 

extrêmement importante. Elle nous fournit directement des informations expérimentales sur la 

flexibilité des chaînes macromolécules et de leurs parties. Les quantités qui en dérivent ï par 

exemple, lôenthalpie (H), lôentropie (S) et lô®nergie interne (U) ï peuvent, quant à elles, nous 

informer sur l'état physique et sur le niveau de contraintes qui se développent dans les matériaux 

durant le processus de mise en forme. Souvent, des instabilités géométriques (gauchissement et 

amincissement) des composites résultent de ces contraintes résiduelles. Les données des courbes 

de flux de chaleur ont été utilisées pour évaluer la capacité calorifique des biocomposites durant 

le chauffage. Nous avons remarqué que, durant la phase de fusion, la variation ȹCp de la 

capacité calorifique du composite HDPE-bois a diminué par rapport à la matrice (Figure 2.14). 

Nous avons mesuré une valeur de ȹCp = 14,64 J/g.°C pour le polyéthylène à la température de 

fusion (138°C), alors que la valeur mesurée dans le cas du composite HDPE-60% bois est 

seulement de 4 J/g.°C pour la température de fusion de 142°C. Cela peut être interprété par le fait 

que les particules de bois ont jou® le r¹le dôune barri¯re ayant frein® la mobilit® des cha´nes 

mol®culaires ¨ une temp®rature proche de celle de fusion dôune part, et dôautre part, lôaddition de 

lôagent couplant a permis de modifier la structure chimique des polym¯res. Contrairement, à la 

capacité calorifique, la température de fusion des composites augmente en fonction de la teneur 

des particules de bois. La présence de ces derniers entraine généralement un accroissement du 

taux de cristallinité des chaines polymères, en conséquence la température de fusion de polymère 

se trouve également augmenter.  
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FIGURE 2-15: CAPACITÉ CALORIFIQ UE DES COMPOSITES EN FONCTION DE LA 

TEMPÉRATURE  

2.3.5.2 Taux de cristallinité des composites en fonction de la teneur en bois  

Les résultats des tests thermiques des matériaux étudiés sont présentés dans le Tableau 8. 

La température de fusion (Tm) et la chaleur de fusion (ȹHm) sont déterminées à partir des courbes 

DSC obtenues au cours du deuxième cycle de chauffage. Les valeurs de (Ў( ) corrigées par un 

facteur, tenant compte de la concentration de particules de bois (% en masse), ont été utilisées 

pour estimer le degré de cristallinité (8 Ϸ ) de chaque matériau selon l'équation (11). La valeur 

de l'enthalpie de fusion du polymère HDPE totalement cristallin (Ў( ) a été estimée à 288 J/g 

(Bouafif et al., 2008; Idicula et al., 2006).  
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L'addition de particules de bois et de l'agent de couplage (PE-g-MA) entraîne une légère 

augmentation de la température de fusion (Tm) des composites, indépendamment de la teneur en 

particules de bois. De plus, le taux de cristallinité des composites augmente en fonction de la 

concentration des particules de bois, Tableau. 7. Tel que rapporté dans la littérature, les 

particules de bois ont servi comme agent de nucléation, favorisant ainsi un taux de cristallinité 

élevé des chaînes polymères (Idicula et al., 2006). 

En g®n®ral, lôaddition des particules de bois en pr®sence de lôagent mal®ique r®sulte en 

une augmentation du taux de cristallinité des chaînes polymères. Ceci est favorisé 

essentiellement par la bonne interaction des deux phases ¨ lôaide de lôagent couplant dôune part 

et, dôautre part, par la pr®sence des particules de bois qui ont servi comme sites de cristallisation 

Ceci explique lôam®lioration de la résistance thermique des composites et, particulièrement, la 

température de fusion (Kaddami et al., 2006). 

2.3.5.3 Volume spécifique des composites HDPE-sciures de bois 

Simuler numériquement la mise en forme des composites bois plastiques par 

thermoformage nécessite une description précise de la variation du volume spécifique de ces 

matériaux en fonction de la température. Ce dernier peut être utilisé comme un indice pour 

prévenir les instabilités géométriques des composites HDPE-bois durant et après la mise en 

îuvre. En fait, les thermocomposites sont assujettis à des contraintes résiduelles attribuables 

essentiellement à un gradient élevé de température dans le matériau. Ceci résulte souvent à un 

r®tr®cissement et ¨ un gauchissement de ces mat®riaux. Dôapr¯s les courbes de la Figure 2.15, on 

remarque que le volume spécifique des composites varie de manière croissante avec la 

température et décroissante avec la teneur en sciures. Du point de vue physique, on distingue 
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clairement différentes zones pour chaque courbe. Entre 100 °C et 130°C, on a la zone de 

transition de phase, caractérisée par une variation maximale de volume spécifique des 

composites. Ceci est attribué principalement aux effets de cristallinité à ce stade. En outre, dans 

le cas de composites à des teneurs en bois élevées, la densité par unité de volume de particules de 

bois augmente. Également le niveau d'interaction entre ces derniers et le polymère devient 

important. 

Dans cette section, une repr®sentation math®matique de lô®volution des param¯tres 

thermophysique telle la capacité calorifique spécifique et le volume spécifique des composites 

HDPE-bois en fonction de la température sera établie. Ceci permit de prédire le comportement 

thermophysiques des composites à des températures où côest difficile de les mesurer 

expérimentalement. Pour ce faire, nous avons divisé la région de température en deux régions 

différentes afin de réaliser une analyse de régression des données expérimentales mesurées. Les 

équations inscrites dans les tableaux représentent les meilleures approximations des données 

expérimentales mesurées. Les valeurs des paramètres d'ajustement requises sont listées dans le 

Tableau 6 et le Tableau 7. 
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FIGURE 2-16: VOLUME SPÉCIFIQUE DES COMPOSITES EN FONCTION DE LA TEMPÉRA TURE 

 

TABLEAU 6 : AJUSTEMENT PAR R ÉGRESSION LINÉAIRE D E LA CAPACITÉ SPÉCIF IQUE DES BC 

EN FONCTION DE LA TE MPÉRATURE ET DE LA C ONCENTRATION EN BOIS  

ὅ ὅ ὥȢὝ 

 
ὅ ὅ

ὃ

‫
“
ς

ȢὩὼὴ  

 0<T<80°C 81°C<T< 200 

Composites ὅ  a.*104 R2 ὅ  Ὕά A R2 ‫ 

HDPE 2,73 89. 0,98 4,02 138,80 283,5 13,53 0,99 

HDPE-20% bois 2,45 116 0,98 3,81 140,98 315,5 16,79 0,98 

HDPE-30% bois 2,52 77 0,99 3,43 141,72 205,6 14,97 0,98 

HDPE-40% bois 2,16 93 0,99 3,64 138,64 161,9 12,40 0,98 

HDPE-50% bois 0,75 62 0,99 1,64 139,06 83,76 11,58 0,97 

HDPE-60% bois 0,50 42 0,99 1,10 139,06 56,19 11,58 0,97 
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TABLEAU 7 : AJUSTEMENT PAR RÉG RESSION LINÉAIRE DU VOLUME SPÉCIFIQUE DE S BC EN 

FONCTION DE LA TEMPÉ RATURE ET DE LA CONC ENTRATION EN BOIS  

 

  
‮ ὃ

ὃ ὃ

ρ Ὡὼὴ

 ‮ ‮ ὥȢὝ 
 

20<T<130°C 131<T<200°C 

Composites ὃ ὃ  Ὕ ὨὝ R2 Ȣὥ ‮  R2 

HDPE 0,97 80 302 31 0,98 1,12 10,10 0,99 

HDPE-20% bois 0,89 79 302 31 0,98 1,06 8,05 0,99 

HDPE-30% bois 0,89 61 284 29 0,98 1,04 8,11 0,98 

HDPE-40% bois 0,85 62 303 32 0,98 1,01 6,92 0,98 

HDPE-50% bois 0,86 79 292 28 0,98 0,99 6,53 0,98 

HDPE-60% bois 0,83 65 300 29 0,98 0,94 1,91 0,98 

 

TABLEAU 8 : CARACTÉRISTIQUES THERMIQUES DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

% sciures de 

bois 
% HDPE % MAPE Tm (°C) 

Ў

Ϸ
 (J/g) Xc (%) 

0 100 0 138,19 215,0 74,65 

20 77 3 142,00 220,5 76,57 

30 67 3 143,32 225,1 78,15 

40 57 3 140,03 225,96 78,46 
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FIGURE 2-17: THERMOGRAMME  DE MESURES DES CARACTÉRISTIQUES THERMIQU ES DES 

COMPOSITES PAR DSC  

2.4 CONCLUSION 

Nous nous intéressons dans ce travail à une caractérisation des propriétés rhéologiques et 

thermophysiques des biocomposites à base de polyéthylène renforcé de sciures de bois. Nos 

résultats indiquent que l'addition de particules de bois dans la matrice polymérique résulte à une 

augmentation considérable de la viscosité complexe et des modules dynamiques (G') et (G'') des 

composites. 

La superposition des courbes de viscosit® complexe ¨ lôaide dôun facteur de glissement 

aT, dépendant de la température, a permis de construire des courbes universelles capables de 

représenter la viscosité complexe des composites sur un large domaine de températures et de 

fréquences. Le lissage des données des courbes maitresses avec le modèle rhéologique (Cross), 
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nous a permis de prédire le comportement rhéologique des biocomposites à des températures et 

des fréquences où le matériau n'a pas été testé auparavant. 

De plus, la présence des particules de bois dans la matrice HDPE a entrainé une 

augmentation de temps de relaxation des composites attribuée à la bonne interaction entre les 

deux composants (polymère et particules de bois). Toutefois, les propriétés thermophysiques 

telles la capacité calorifique et le volume spécifique du polymère sont fonction de la teneur de 

bois et de la température.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



   

65 
 

CHAPITRE 3 : CARACTÉRISATION DES PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES ET 

STRUCTURELLES DES COMPOSITES HDPE-SCIURES DE BOIS 

 

3.1 INTRODUCTION 

Généralement, lôaddition des particules de bois, qui sont des composées cellulosiques 

ayant une structure cristalline rigide, permet dôam®liorer consid®rablement les propri®t®s 

mécaniques des thermoplastiques. Toutefois, lôincompatibilit® des propri®t®s chimiques de 

surface des deux éléments conduit à une faible adhérence. Les particules de bois sont des 

éléments hydrophiles polaires alors que la matrice polymérique est hydrophobe, leur association 

mène souvent à des matériaux qui ont des performances mécaniques insatisfaisantes (Faruk et 

al., 2012). Plusieurs études ont été réalisées afin de remédier à ce problème. La majorité de ses 

travaux propose soit une modification chimique ou physique des propriétés de surface des 

particules de bois et/ ou de la matrice, ou l'utilisation dôagents de couplage pour am®liorer le 

degré de liaison entre les éléments hydrogènes du polymère et les groupes hydroxyles des 

particules de bois. L'utilisation de polyoléfine maléique comme agent de couplage s'est révélée 

être un moyen approprié pour améliorer la résistance mécanique des composites à base de fibres 

naturelles (Bendahou et al., 2009).  

Généralement, une bonne adhésion entre les deux phases permet un meilleur transfert de 

charge ¨ travers lôinterface polym¯re particules de bois. Il existe plusieurs mécanismes de 

couplage des matériaux (copolymérisation par greffage, traitement avec des composés contenant 

des groupes méthanols, traitement avec des isocyanates, organosilanes, etc.). Des revues 

exhaustives des agents de couplages utilisés dans la fabrication des composites bois plastiques 

ont été réalisées (Grüneberg, 2009; Beldzki et al 2002). Lôutilisation dôune quantit® optimale 
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dôagents couplant permet dôam®liorer la r®sistance m®canique des composites plastiques-bois. 

Certains auteurs rapportent quôune quantit® de PP-g-MA variant entre 1% et 3% sôest avérée 

efficace, elle permet dôam®liorer la r®sistance m®canique ¨ la traction, la r®sistance m®canique ¨ 

la flexion, le module dô®lasticit® et les modules dynamiques mécaniques des composites à base 

de polypropylène renforcé de particules de bois (Lu et al., 2000).  

De plus, les propriétés mécaniques des composites plastiques-bois sont fortement 

influencées par les facteurs suivant : la concentration des particules de bois, leur morphologie 

(rapport de forme), leur type (essence), les conditions de mise en forme (température du 

mélange, pression, la vitesse de m®lange, temps de m®langeé), la t®nacit® de la matrice et par 

les contraintes résiduelles dans le matériau. 

Balasuriya et ses coauteurs, en 2001, se sont int®ress®s ¨ lôeffet de la distribution 

moléculaire moyenne de la matrice polymère sur la résistance m®canique ¨ lôimpact des 

composites HDPE renforcés de bois. Pour ce faire, des composites à base de résines polymères 

ayant des indices de fluidit® diff®rents (indice moyen et faible) ont ®t® pr®par®s ¨ lôaide dôune 

extrudeuse à double vis rotative. Les résultats des tests montrent que les composites à base de 

r®sine ayant un indice de fluidit® moyen ont une meilleure r®sistance ¨ lôimpact. Ceci est attribué 

essentiellement à la bonne imprégnation des fibres de bois par la matrice polymère. Ce qui 

résulte en une distribution large des fibres dans la matrice (Balasuriya et al., 2002) 

Il sôest av®r® ®galement que lôaddition des renforts naturels dans la matrice polym¯re 

favorise un certain arrangement et une organisation des chaînes polymères autour des renforts en 

augmentant leur taux de cristallinité. En conséquence, les propriétés mécaniques des composites 

résultants sont beaucoup améliorées. Certains auteurs montrent que, ¨ lôaide des tests 
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calorim®triques DSC et des essais m®caniques, lôaddition de microfibrilles de palmier comme 

renforts à la matrice polyéthylène conduit à une augmentation à la fois de taux de cristallinité et 

des propriétés mécaniques de ces composites (Kaddami et al., 2006).  

Godard et ses coauteurs, en 2009 ont ®tudi® lôeffet conjoint de la taille et de la 

concentration des particules de bois sur les propriétés mécaniques et rhéologiques des 

composites HDPE-bois. Les propriétés mécaniques les plus élevées correspondent aux 

composites préparés à base des particules bois qui ont la plus faible granulométrie. Les modules 

mécaniques et dynamiques de ces derniers sont fonction croissante de la teneur en particules de 

bois alors que la résistance mécanique à la traction conduit à des résultats divergents. Dans le cas 

des sciures fines, elle augmente et atteint un maximum lorsquôon ajoute une teneur de 30% de 

bois ensuite elle décroit à des teneurs plus élevées (40%, 50% et 60%). Alors que dans le cas des 

sciures épaisses la résistance est fonction décroissante de la teneur de bois. Ceci est expliqué par 

la concentration ®lev®e des contraintes ¨ lôextr®mit® des particules rendant le mat®riau fragile, 

selon les auteurs. De plus, lô®longation ¨ la rupture de ces composites (HDPE-bois) diminue 

considérablement en comparaison à la matrice polymère (Godard et al., 2009). Lôaddition des 

particules de bois dans la matrice diminue la ténacité de la matrice rendant le matériau beaucoup 

moins ductile. De nombreuses études rapportent également que les particules de bois, ayant un 

rapport de forme élevé, permettent une meilleure résistance mécanique à la charge. Migneault et 

al 2009 rapportent quôautour de la fibre, la matrice polymérique est fortement cisaillée 

(Migneault et al., 2011), cela favorise fortement le transfert de charge de la matrice aux fibres 

longues, et assure une meilleure propagation des contraintes ¨ travers lôinterface. 



   

68 
 

Ce travail de recherche se veut une contribution ¨ lô®tude des propri®t®s m®caniques et 

des caractéristiques structurelles des composites HDPE-sciures de bois en fonction de la 

concentration des particules de bois et de lôagent couplant. Une corr®lation entre les propri®t®s 

mécaniques des composites et leurs caractéristiques structurelles sera ®tablie. Lôaddition des 

particules de bois et de lôagent de couplage PE-g-MA permet dôaugmenter le taux de cristallinit® 

du polymère conduisant à une amélioration des performances mécaniques des composites. Les 

modifications de la microstructure de la matrice résultant de la présence des particules de bois 

seront analys®es ¨ lôaide de la microscopie électronique à balayage MEB.  

3.2 CARACTÉRISTIQUE MÉCANIQUE ET STRUCTURELLE DES COMPOSITES HDPE-

SCIURES DE BOIS 

3.2.1 PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES 

Le comportement m®canique des composites en mode traction a ®t® analys® ¨ lôaide de la 

machine Zwick (TA Instrument, USA) de charge maximale 100 kN selon les normes ASTM 

D638-03. Les mesures ont été réalisées à température ambiante (23°C), et à une vitesse de 

déformation de 5 mm.min-1 pour les composites et de 50 mm.min-1 pour la matrice vierge. Les 

échantillons des tests mécaniques (Figure 3-1) ont ®t® pr®par®s par injection moulage ¨ lôaide de 

la machine (injection-HAAKE Minijet) de Thermo Scientific. Les résultats des essais 

mécaniques représentent la moyenne de 6 mesures. 

3.2.2 DÉTERMINATION DU TAUX DE CRISTALLINITÉ DES COMPOSITES  

Les propri®t®s thermiques des composites ont ®t® d®termin®es ¨ lôaide de lôappareil DSC 

série Q400 de Thermal Analysis instrument. Les étapes de mesure sont détaillées dans le chapitre 

précédent. Lôanalyse des courbes des flux thermiques des tests DSC a permis de calculer la 

température de fusion Tm, lôenthalpie de fusion Ў( ainsi que la variation du taux de cristallinité 
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des biocomposites en fonction de la concentration des particules de bois. Les valeurs de (Ў( ) 

corrigées par un facteur, tenant compte de la concentration de particules de bois (% en poids), 

ont été utilisés pour estimer le degré de cristallinité (8 Ϸ ) de chaque matériau selon l'équation 

(1) la valeur de l'enthalpie de fusion du polymère HDPE totalement cristallin (Ў( ) a été 

estimée égale à 288 J/g.  

ὢ Ϸ  
Ў

Ў Ϸ
  (1) 

3.2.3 CARACTÉRISTIQUES STRUCTURALES 

La microscopie électronique à balayage série (SN-3500 de HITATCHI) a été utilisée afin 

dô®tudier ¨ la fois la distribution des particules de bois dans le polym¯re et lôeffet de lôagent 

couplant PE-g-MA. Pour ce faire, des échantillons composites préparés à base de polyéthylène 

renforcé de 40% de bois avec et sans agent couplant ont été considérés. Ces derniers ont été 

fracturés dans lôazote liquide, rev°tus dôor ¨ leurs extr®mit®s, ensuite observés à deux résolutions 

différentes en utilisant une tension de 20kV. 

   

FIGURE 3 1: GRANULES DE COMPOSITES HDPE-BOIS(A) 

ÉCHANTILLONS COMPOSITES MOUL ÉS PAR INJECTION (B)  



   

70 
 

3.3 RÉSULTATS ET DISCUSSIONS 

3.3.1 CARACTÉRISATION DES PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DES COMPOSITES EN 

FONCTION DE LA TENEUR EN BOIS ET DE LôAGENT COUPLANT.  

La courbe dans la Figure 3.2 représente une courbe typique de la relation contrainte 

d®formation. Les param¯tres m®caniques tels que le module dô®lasticit® (E), la r®sistance 

mécanique maximale (Rm) et lô®longation ¨ la rupture (‐) sont montrés dans cette courbe. Lôeffet 

de la teneur en sciure de bois et lôeffet de l'agent de couplage sur les propri®t®s m®caniques telles 

la r®sistance m®canique, le module dô®lasticit® et lô®longation ¨ la rupture des composites 

plastiques-bois sont illustrés dans le Tableau 9.  

 

FIGURE 3 2: COURBE TYPIQUE DE LA RELATION CONTRAIN TE-DÉFORMATION DES 

COMPOSITES HDPE-SCIURES DE BOIS  

 

TABLEAU 9: RÉSULTATS DES TESTS MÉCANIQUES (LES VALEURS ENTRE PARENTHÈSES 

CORRESPONDENT ê Lô£CART TYPE  

(%) bois % HDPE % PE-g-MA E (MPa) Rm (MPa) ‐ (%) 

0 100 0 420 (26) 23,0 (0,77) 108,3 (11,2) 

20 80 0 916 (20) 16,8 (0,20) 4,15 (0,99) 

30 70 0 1137 (50) 16,9 (0,15) 4,21 (0,22) 

40 60 0 3160 (303) 14,4 (0,13) 2,99 (1,35) 

20 77 3 1210 (33) 26,0 (0,26) 6,86 (0,26) 

30 67 3 2200 (260) 30,9 (0,25) 5,06 (1,44) 

40 57 3 4331 (300) 35,4 (0,24) 3,36 (0,19) 
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On note que les modules d'élasticité des composites augmentent en fonction de la teneur 

en bois. Ces résultats ont été prévus en raison des modules des particules de bois élevés en 

comparaison à celui de la matrice. Dans la litt®rature on rapporte que les modules dô®lasticit® du 

bois varient selon sa forme; entre 10GPa et 80 GPa dans le cas de bois sous forme de fibres 

(Woodhams et al., 1984), et entre 4,9 à 14 GPa pour le bois sous forme de particules (Marcovich 

et al., 2003). De plus, lôaddition de lôagent anhydride mal®ique a conduit ¨ une nette am®lioration 

de la compatibilité des propriét®s chimiques des renforts bois et de la matrice HDPE ¨ lôaide de 

r®action dôest®rification. Ceci a favoris® une bonne impr®gnation de particules de bois par le 

polymère résultant à des matériaux composites beaucoup plus rigides. En effet, le module 

élastique du composite HDPE- 40% bois pr®par® avec 3% de lôagent couplant est 37% élevé 

comparé au composite HDPE-40% bois sans agent PE-g-MA. 

Des résultats similaires ont été rapportés dans la littérature (Beldzki et al 2002). 

Toutefois, lôaddition des particules de bois a entraîné une diminution de la résistance mécanique 

des biocomposites en fonction de la teneur des particules de bois. Lôincompatibilit® des 

propriétés chimiques de surface des particules de bois et de la matrice polymère résulte à une 

faible interaction des deux éléments, ceci favorise ainsi une concentration élevée de niveau de 

contraintes aux extrémités des particules de bois, rendant ainsi le matériau fragile et la rupture 

apparait pour des faibles contraintes (Bendahou et al., 2009). L'utilisation d'un agent de couplage 

permet dôam®liorer consid®rablement la r®sistance m®canique des composites et permet 

dôaugmenter le niveau dôadh®sion des deux phases. Ceci conduit à un transfert efficace des 

contraintes du polym¯re aux particules de bois ¨ travers lôinterface. En cons®quence, la 

résistance mécanique des matériaux composites est considérablement améliorée (Faruk et al., 

2012) 
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En comparaison avec la matrice HDPE seule, la résistance mécanique à la traction des 

composites préparés en présence de 3% de PE-g-MA a été améliorée respectivement de 13%, 

34% et 54%, lorsque 20%, 30% et 40% de renforts de bois ont été ajoutés à la matrice de 

polymère (Figure 3-3). Ces résultats sont comparables à ceux mentionnés dans la littérature. 

Dans cette étude (Migneault et al., 2009) les auteurs rapportent que la résistance mécanique des 

composites ¨ base dôune matrice HDPE renforc®e de 40% de particules de bois trait® ¨ lôaide de 

lôagent PE-g-MA augmente de 35% comparé à la matrice vierge. Cette amélioration de la 

résistance mécanique de la matrice est attribuée essentiellement à la modification chimique des 

particules de bois ¨ lôaide de lôagent PE-g-MA selon les auteurs. Ceci favorise une bonne 

imprégnation des particules par la matrice polymère et entraîne une nette amélioration de la 

résistance mécanique à la traction des composites. Lorsque la teneur en bois augmente, la surface 

de contact par unité de volume des particules également augmente; ce qui favorise un meilleur 

transfert de charge, résultant à des contraintes à la rupture élevée (Wei et al., 2013). 

Toutefois, lô®longation ¨ la rupture des échantillons composites a été réduite de façon 

spectaculaire lorsquôon ajoute les particules de bois à la matrice polymère (Tableau 9). 

Lô®longation ¨ la rupture est évaluée égale à 108% dans le cas du HDPE, alors quôelle est 

seulement de 5% dans le cas du composite à 40% bois. Ces résultats concordent avec ceux de 

nombreuses études dans la littérature (Bledzki et al., 2002; Lu et al., 2000). En fait, lôaddition 

des particules de bois rend le composite moins ductile et rigide. En pr®sence dôagent de 

couplage, la résistance à la traction augmente. Si on considère l'aspect à la rupture des 

échantillons préparés sans agent PE-g-MA, nous observons un nombre élevé de trous 

correspondant à une délamination des particules de bois de la matrice montrant ainsi une faible 

interaction entre les deux ®l®ments. ê lôoppos®, les composites pr®par®s en pr®sence dôun agent 
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couplant présentent un aspect compact et homogène attribué à une bonne interaction entre les 

deux phases (polymère et les particules de bois). 

3.3.2 RELATION ENTRE LôARRANGEMENT STRUCTUREL ET LôAMÉLIORATION 

DES PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES DES COMPOSITES 

Lôam®lioration des propri®t®s m®caniques particuli¯rement la r®sistance m®canique des 

composites est attribuée dôune part à lôaugmentation du taux de cristallinité des chaines 

moléculaires des polymères.et dôautre part ¨ la pr®sence de bois. Dôapr¯s le Tableau 10, on 

constate que le taux de cristallinité des composites croit légèrement lorsque la teneur en 

particules de bois augmente. Aussi, la température de fusion Tm augmente et varie 

indifféremment de la portion du bois dans les composites. En fait, les renforts naturels (particules 

de bois) jouent le r¹le dôagent de cristallisation favorisant ainsi un taux de cristallinité élevé des 

chaines polymères. Ceci permet dôam®liorer les propri®t®s m®caniques des composites ®labor®s 

(Idicula et al., 2006) 

Kaddami et ses coauteurs, ¨ lôaide des tests calorim®triques DSC et des essais 

m®caniques, montrent que lôaddition de microfibrilles de palmier comme renforts à la matrice 

polyéthylène conduit à une augmentation simultanée de taux de cristallinité et des propriétés 

m®caniques de ces composites. Selon les auteurs, lôam®lioration des propri®t®s m®caniques est 

expliqu®e essentiellement par lôaugmentation du taux de cristallinité de la matrice favorisé par 

lôaddition des microfibrilles et de lôagent couplant (Kaddami et al., 2006). En fait, les renforts 

naturels serviront de sites de nucléation des chaînes polymériques en baissant le potentiel de 

cristallisation des chaines macromoléculaires. (Mathot et al., 2003).  
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Dans la Figure 3-5 on montre que la variation de résistance mécanique des composites est 

une fonction polynomiale des taux de cristallinité du polymère. En fait, Lôam®lioration de la 

résistance mécanique des composites dans notre cas est attribuée essentiellement aux renforts de 

bois et à la bonne interaction entre les deux matériaux (bois et polymère).  

 

 

FIGURE 3 3: (A) RÉSISTANCE MÉCAN IQUE ET (B) MODULE D ô£LASTICIT£ DES COMPOSITES EN 

FONCTION DE LA TENEU R EN BOIS 

 

   

FIGURE 3 4: LôEFFET DE LôAGENT COUPLANT PE-G-MA SUR LES PROPRIÉTÉS MÉCANIQUES 

DES COMPOSITES AVEC DIFFÉRENTES CONCENTRATIONS DE BOIS. 
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FIGURE 3 5: RÉSISTANCE MÉCANIQUE  À LA RUPTURE  EN FONCTION DU TAUX  DE 

CRISTALLIN ITÉ. 

TABLEAU 10: LES PARAMÈTRES THERMOPHYSIQUES  DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

Teneur en bois 

(%) 
% HDPE 

% PE-g-

MA 
Tm (°C) 

Ϸ
 (J-g-1) 

Xc (%) 

0 100 0 138,19 215,0 74,65 

20 77 3 142,00 220,5 76,57 

30 67 3 143,32 225,1 78,15 

40 57 3 140,03 225,96 78,46 

3.3.2 CARACTÉRISATION STRUCTURELLE DES COMPOSITES HDPE-BOIS 

Lôanalyse des caract®ristiques structurelles des composites HDPE-bois a été réalisée à 

lôaide de la microscopie ¨ balayage ®lectronique. Les propriétés à l'interface des particules de 

bois et du polymère ainsi que la dispersion des renforts dans la matrice dans le cas des 

composites avec différentes formulations et à deux résolutions différentes ont été caractérisées. 

Comme on peut le constater d'après les Figures 3-6 et 3-7, l'addition d'agent de couplage résulte 

à une meilleure interaction entre les deux phases (polymère et particules de bois) et une 

meilleure dispersion de bois dans le polymère. En effet, lôagent mal®ique joue le r¹le de pont 

permettant la liaison entre les éléments hydrogènes du polymère et les fonctions hydroxyles de 
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bois. Dans le cas correspond au composites préparés avec agent maléique, on observe une bonne 

dispersion des particules de bois dans la matrice (voir Figure 3-6a) et une bonne imprégnation 

des renforts par le polymère (voir Figure 3-7a). En fait, Ceci confirme la déformation ductile de 

la matrice, dans ce cas, les particules de bois sont enrob®es et remplies ¨ lôint®rieure par la 

matrice polym¯re, indiquant une bonne adh®sion. ê lôoppos®, on remarque dôapr¯s la Figure 3-

6b et 3-7b que les échantillons préparés sans agent de couplage renferment un grand nombre 

dôespaces libres cr®er ¨ la suite dôun retrait massif des particules de bois qui adhérent faiblement 

aux chaines polymères. Également, des intervalles dôinterfaces larges ont été observés indiquant 

ainsi une adhérence inappropriée et une faible interaction entre les particules de bois et la matrice 

Certes, la résistance mécanique élevée des composites à des teneurs élevées en bois est 

attribuée pratiquement aux caractéristiques structurelles améliorées des composites ¨ lôaide de 

lôagent couplant. Les images microscopiques montrent de fa­on claire une bonne interaction 

entre la matrice polymère et les particules de bois et aussi une grande dispersion de ces derniers 

dans la matrice. Ce qui explique lôeffet de renforcement des polym¯res r®alis® ¨ lôaide des 

particules de bois et de lôutilisation de lôagent mal®ique. 
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FIGURE 3 6: IMAGE MEB DE  SURFACE FRACTURÉE DE COMPOSITE HDPE-40% BOIS AVEC 

AGENT PE-g-MA  (A) ET SANS AGENT (B)  

 

FIGURE 3 7: IMAGE MEB DE  SURFACE FRACTURÉE DE COMPOSITE HDPE-40% BOIS PRÉPARÉE 

EN PRÉSENCE DE PE-G-MA  (A) SANS AGENT (B)  










































































































