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INTRODUCTION



INTRODUCTION

L'introduction de charges de taille nanométrique dans une matrice polymeére permet
d'obtenir des matériaux aux propriétés améliorées ou nouvelles, comme les propriétés

thermiques, mécaniques, ¢électriques, optiques, de retardateur de feu ou barriere.

La particularit¢ des nanocomposites, par rapport aux composites classiques, est de
présenter une trés grande quantité d'interface (de l'ordre de 10° m*/m’) et de faibles distances
interparticulaires. Ainsi, les phénomeénes physiques mis en jeu a la surface vont jouer un role
non négligeable sur le comportement mécanique global de ces matériaux. Les forces
d'interaction entre les charges, méme faibles, peuvent donner lieu a des phénomeénes
d'agrégation des charges, pouvant aller jusqu'a 1'échelle de 1'échantillon (percolation). La
percolation des renforts peut alors entrainer une augmentation significative des propriétés

mécaniques des nanocomposites.

Afin de mieux comprendre les mécanismes de renforcement dus aux charges, nous
avons choisi d'¢laborer des systéemes modeles a matrice polymere amorphe renforcée par des
nanoparticules sphériques. Le mélange d'un latex de polymere (PBMA) avec une suspension
de charges minérales (silice colloidale) a ainsi permis, aprés séchage, d'obtenir des

nanocomposites modeles.

L'objectif de ce travail consiste a séparer les contributions respectives du couplage
mécanique entre phases et les modifications de mobilité moléculaire des chaines de la matrice
polymere, induites par les interactions aux interfaces, sur le comportement mécanique global
des nanocomposites. Dans un premier temps, nous analyserons le comportement de la matrice
non renforcée, puis, dans un second temps les éventuelles modifications de mobilité
moléculaire du polymere induites par la présence des nanoparticules, en tenant compte de la
morphologie des nanocomposites. Les résultats obtenus seront ensuite confrontés a ceux issus

de modélisations a différentes échelles :

- a l'échelle mésoscopique, afin de différencier les phénomenes d'agrégation et de
percolation des charges et de développer un modéle micromécanique permettant de

prédire le comportement viscoélastique linéaire des nanocomposites,

- al'¢échelle atomique, afin de simuler par dynamique moléculaire un nanocomposite

réaliste prenant en compte les principaux résultats issus de l'analyse expérimentale.
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Ainsi, le premier chapitre de ce manuscrit est consacré a la présentation des principaux
résultats concernant les nanocomposites publiés dans la littérature. Nous présentons leurs
différents modes d'¢laboration, en détaillant plus particulicrement les mécanismes de synthése
des latex et de la silice utilisés dans le cadre de cette étude. Nous présentons ensuite une
synthése des principaux résultats issus de la littérature concernant l'influence des interactions
charge-charge et polymere-charge sur les propriétés macroscopiques des nanocomposites
(morphologie, mobilité moléculaire du polymere, propriétés mécaniques). Enfin, les apports
des techniques de modélisation, a des échelles mésoscopique et atomique font I'objet du

troisieme volet de ce chapitre.

Dans le deuxiéme chapitre, les différentes techniques expérimentales utilisées dans le
cadre de cette étude sont présentées. Les conditions d'¢laboration des nanocomposites étudiés

sont ensuite décrites.

L'analyse expérimentale des nanocomposites est présentée dans le chapitre trois. Apres
avoir présenté leurs caractéristiques physico-chimiques, nous nous attacherons a décrire 1'état
de dispersion ou de connexion des charges. Nous nous intéressons ensuite aux modifications

de mobilité moléculaire du polymeére induites par l'introduction des nanoparticules.

Le quatrieme chapitre présente les résultats issus des modélisations a I'échelle
mésoscopique (modélisation mécanique) et atomique (dynamique moléculaire). En s'appuyant
sur des données issues de l'analyse expérimentale, nous tenterons de rendre compte du
comportement viscoélastique linéaire des matériaux a l'aide de la mod¢lisation mécanique,
puis analyserons les modifications structurales du polymeére induites par la présence des

nanoparticules a l'aide de la dynamique moléculaire.

Enfin, dans la conclusion, nous ferons le bilan des acquis de ce travail et nous en

tracerons quelques perspectives.
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CHAPITRE I. BIBLIOGRAPHIE

Les propriétés macroscopiques des matériaux composites dépendent de la nature des
constituants, de leur fraction volumique, de leur arrangement spatial et de la qualité de
l'adhésion entre constituants. Des modifications supplémentaires de comportement peuvent
¢galement apparaitre quand on s'intéresse aux particules renforcantes de taille nanométrique.
En effet, dans le cas des nanocomposites, les distances interparticulaires deviennent de I'ordre
de grandeur du rayon de giration des macromolécules (quelques nm). De plus, les valeurs
importantes du rapport surface/volume des charges induisent des augmentations de l'intensité
des interactions entre charge et polymere. Différents travaux ont montré qu'il existe au
voisinage des charges une zone ou la mobilit¢ des chaines macromoléculaires est réduite,
généralement désignée par interphase. La formation, puis le développement de cette zone vont
étre liés a la compétition des interactions entre charges et polymeére-charge, éventuellement

favorisée par la présence d'agent de couplage ou de recouvrement.

Ce chapitre est destiné a présenter les principaux résultats issus de la littérature sur les
nanocomposites. Il est divisé en trois parties :

- dans un premier temps, les différents modes d'élaboration des nanocomposites sont
présentés, en s'attardant sur celui que nous utiliserons expérimentalement : le mélange
et séchage de deux suspensions colloidales,

- la deuxieéme partie est consacrée a l'analyse de l'influence des interactions charge-
charge et polymere-charge sur la morphologie et sur le comportement macroscopique
des nanocomposites,

- enfin, nous présenterons les différents outils développés dans la littérature pour

prédire les propriétés des nanocomposites a différentes échelles d'analyse.
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l.1. LES NANOCOMPOSITES

[.1.1. DIFFERENTS TYPES DE NANOCOMPOSITES

Plusieurs méthodes peuvent étre utilisées pour €laborer des nanocomposites. Elles
résultent de la combinaison des différents modes d'introduction de chacune des deux phases
[1]. Par ces méthodes, on peut obtenir des nanocomposites par :

- mélange physique : la phase organique est introduite sous forme de polymere et les

renforts sont préformés,

- voie sol-gel : les phases organique et inorganique sont mélangées sous forme de

monomere polymérisable. La synthése des deux phases se fait alors

simultanément.

Dans le cadre de cette étude, les nanocomposites sont formés a partir du mélange d'un
polymeére sous forme de latex et de nanoparticules minérales sphériques préformées. C'est

donc I'¢laboration de ce type de matériau que nous allons étudier plus en détail.
[.1.2. SYNTHESE CHIMIQUE

I.1.2.a. Polymérisation organique : polymérisation en émulsion

Le milieu réactionnel d’une polymérisation en émulsion [2-5] est généralement
constitué par de I’eau, un ou plusieurs monomeres peu solubles dans I’eau, un émulsifiant et

un générateur de radicaux (par exemple le persulfate de potassium K,S,Os).

I1 se forme alors trois phases :

- H,O dans laquelle est dissoute une faible quantité de monomere et d’émulsifiant,

- des gouttelettes de monomere, dont la taille est de I’ordre de 1 um,

- des micelles de monomere et d’agent tensioactif dont le diametre est de I’ordre de

100 A.

Le partage du monomére entre ces trois phases est controlé par 1'équilibre
thermodynamique et dépend de nombreuses variables telles que la structure chimique du

monomeére, sa solubilité dans I'eau et la structure et les propriétés de 1'émulsifiant employé.

Le générateur de radicaux est soluble dans 1’eau exclusivement ou il se décompose en
radicaux libres. Ceux-ci attaquent le monomere dissous dans 1’eau a faible concentration, ce

qui forme des oligomeres actifs.
On a donc les réactions suivantes dans 1’eau avec le persulfate de potassium :

K,S8,08 = 2K ' +2S0,4 " [1-1]
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SOs " + M — SO,~M [1-2]

Dés qu’ils atteignent une certaine taille, ces oligoméres deviennent insolubles dans
I’eau et précipitent en formant une particule de polymeére (nucléation homogéne) ou sont

captés par une micelle, qui devient active (nucléation micellaire).

La croissance des particules de polymére continue ensuite grace a la diffusion du
monomere. Pour assurer leur stabilisation, les particules de polymeére captent 1'émulsifiant
disponible au détriment des micelles inactives qui disparaissent. Quand tout 1’émulsifiant a
été consommé, il n’y a plus formation de nouvelles particules. Elles croissent jusqu’a

épuisement des gouttelettes de monomere.

On obtient donc un latex constitu¢ des particules de polymere entourées par

I’émulsifiant. On retrouve I’amorceur aux extrémités des chaines de polymere.

Le nombre et la taille des particules peuvent €tre contrélés en agissant sur les

concentrations en émulsifiant, en amorceur et les conditions de synthese.

I.1.2.b. Polymérisation inorganique : procédé "sol-gel"

La silice, qu’elle soit introduite dans la matrice sous forme de monomere ou de solide

préformé, est généralement synthétisée par voie sol-gel (sauf pour les silices fumées) [6, 71.

Cette synthese se fait a partir d’un précurseur moléculaire inorganique (alcoxysilane
Si(OR),), hydrolysé, puis polymérisé par oxolation (polycondensation avec formation d’eau

ou d’alcool) :

Hydrolyse :
Si — OR + H,O = Si — OH + ROH [1-3]
Oxolation : formation de ponts oxygene par condensation :
Si— OH + HO — Si = Si —O — Si + H,0 [1-4]
et/ou
Si—OH+ RO —Si=>Si— O — Si+ROH [1-5]

La nature de I’alcoxysilane choisi, et plus précisément 1’encombrement stérique des
groupements alcoxydes, joue un role prépondérant sur leur stabilité hydrolytique. Ainsi, le
TMOS (tétraméthoxysilane) Si(OCH3)4 s’hydrolyse plus vite que le TEOS (tétraéthoxysilane)
Si(OC;,Hs)s.

La texture et la morphologie des silices formées dépendent de 1'équilibre entre les
mécanismes de croissance (polymérisation — polycondensation) et d'agrégation (floculation),
équilibre conditionné par de nombreux parametres physico-chimiques tels que la température,

le pH ou la force ionique. L'illustration de ceci est donnée sur la figure I-1 d'apres Iler (6],
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Afin d'obtenir la silice colloidale, on arréte la condensation lorsque les particules
colloidales sont formées, et on stabilise la suspension par I'ajout d'électrolytes, comme par

) ) 4
exemple les ions ammonium NHy .

Réactifs (alcoxydes, H,O, solvant)

Catalyse basique Catalyse acide

Particules colloidales
+

liquide (réactifs et produits)

Polymére en croissance
+
liquide (réactifs et produits)

Gel colloidal
(analogie avec la
polymérisation radicalaire)

Gel «polymérique»
(] (analogie avec la
polycondensation organique)

Figure I-1. Influence du type de catalyse sur la formation du gel inorganique

[.1.3. CARACTERISATION DE LA SURFACE DE LA SILICE

I.1.3.a. Hydroxyles

Un des parameétres essentiels dans le renforcement des polymeéres par des particules de
silice est la connaissance de la nature des fonctions chimiques présentes sur leur surface et
leur concentration. Ces groupements chimiques sont essentiellement constitués de groupes
hydroxyles —OH en association avec de 1'eau physisorbée. D'apparence simple, la chimie de
surface des silices est en fait assez complexe, de par la grande diversité d'environnements
rencontrés et les types d'interactions : la compréhension globale de la réactivité chimique des
silices nécessite 1'emploi d'un grand nombre de techniques de caractérisation. Du point de vue
chimique, on sait que la coordinence du silicium est tétraédrique. De plus, en ce qui concerne

les hydroxyles de surface, trois classifications sont décrites dans la littérature :

- une classification basée sur la multiplicité du site (Figure 1-2). Les espéces ne
possédant pas de groupes hydroxyle (Q*) sont présentes en surface mais elles

constituent surtout la charpente tétraédrique du cceur des silices,

HO OH OH OSi
N\ S I I
/Si\ SiO—Si— OSi SiO—Si— OSi
Si0©  OSi (|)Si <|>s1
Silanol géminé Q* Silanol simple Q* Q!

Figure I-2. Différents types de silanols en fonction de la multiplicité du site
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- une classification basée sur le type d'association : les hydroxyles de surface
peuvent s'associer par l'intermédiaire de liaisons hydrogéne, entre eux ou avec l'eau de
surface (Figure 1-3),

H H H H H H
/ \O O/ NN IN S
Q Q Q Q
AN \ / AN AN
Si — Si Si — Si — Si
Silanols internes Silanol isolé Silanols vicinaux

Figure I-3. Différents types de silanols selon le type d'associations

- une classification basée sur 1'état de 1'eau physisorbée : on sait que I'eau s'adsorbe
préférentiellement par liaison hydrogene sur les silanols (isolés, terminaux et
vicinaux). On peut également trouver en surface de petits clusters d'eau a proximité
des silanols. L'eau peut donc se trouver dans des environnements trés différents et

présenter des dynamiques contrastées.

Pour une silice donnée, le nombre maximum de groupements silanols dépend du
nombre d'atomes de silicium et du nombre de groupes OH portés par atome de silicium.

Selon un calcul théorique effectué par Iler [6], ce nombre ne devrait pas dépasser 8
OH/nm? mais le mode¢le choisi est celui d'une surface d'une face cristalline de cristobalite pour
les silanols simples. Selon le type de silice, Zhuravlev [8] a montré que ce nombre pouvait
atteindre 30 OH/nm? (Figure I-4), en prenant en compte la présence de silanols internes a la

particule de silice.
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Figure I-4. Nombre d'hydroxyles par nm? en fonction de la surface spécifique pour plus de 170 silices
rapportées dans la littérature [8]

Au niveau de la quantification du nombre d'OH/nm? deux types de méthodes sont
utilisés : les méthodes dites globales (méthodes chimiques ou thermogravimétriques) et les

méthodes de spectroscopie (Infra-rouge, résonance magnétique nucléaire ou spectrométrie
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¢lectronique ESCA). Parmi ces différentes techniques, nous nous intéressons essentiellement

ala RMN du *°Si et aux mesures thermogravimétriques.

i. Taux d'hydroxyles par RMN du 2°Si

La figure [-5 montre I'allure typique de spectres RMN de silices de synthése
préformées (a) et d'une silice obtenue par voie sol-gel () réalisés par RMN du *’Si. On peut
distinguer trois résonances : les silanols géminés Q° vers —90 ppm, les silanols simples Q’
vers —100 ppm et les ponts siloxanes Q* vers —110 ppm. On peut voir que les particules de
silice préformées sont largement plus avancées dans leur condensation que la silice de type

sol-gel, car les espéces Q* sont majoritaires.

-3[]-----.....dd-”-uu:I:Oud::u||'rI|[rn-||rr1-..|;];r,n, 80 -90 100 110 Ipl_;n-:

Figure I-5. Spectres de RMN du *’Si pour (a) des particules de silice préformées et (b) une silice sol-
gel dans le PHEMA (poly (hydroxyéthyl méthacrylate)) [9]

Cette technique permet donc de différencier les silanols simples des silanols géminés,
contrairement a la spectrométrie infra-rouge. En revanche, a l'intérieur du groupe de silanols
simples, il n'est pas possible de distinguer ceux qui sont appariés de ceux qui sont isolés. Les
populations respectives des espéces Q', déduites des intensités intégrées des signaux RMN
correspondants, permettent alors de déterminer la densité surfacique en hydroxyles. Il s'agit
d'une densité totale en fonctions silanols car on ne peut pas séparer les silanols de surface

majoritaires des silanols éventuellement contenus dans le ceeur de la particule de silice [7> 101,

ii. Analyse thermogravimétrique

Plusieurs auteurs (Ek et al. [1 1], Peussa et al.[lz], de Farias et al. [13]) ont déterminé le
taux d'hydroxyles a la surface de particules de silice par analyse thermogravimétrique (ATG,
figure I-7-a). En effet, grace a cette méthode, on peut suivre la perte de masse des particules
de silice en fonction de la température. Cette perte de masse est attribuée a deux phénomenes :

- I'évacuation de l'eau adsorbée en surface par augmentation de la température

jusqu'a 150 a 200°C selon les auteurs,

- la condensation des silanols de surface, donnant lieu au dégagement d'une

molécule d'eau pour le départ de deux — OH (Figure 1-6).

10
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Figure I-6. Déshydroxylation thermique d'une silice

Une étude plus systématique a été effectuée par Zhuravlev [8], pour une méme silice,
sur les pertes de masses par ATG en fonction du traitement sous-vide préalable a l'essai
(Figure I-7-b). 11 a ainsi pu montrer le départ successif de chaque espéce en fonction de la

température :
- zone (I) : départ de 1'eau libre,
- zone (II) : départ de multicouches d'eau adsorbées a la surface de la silice,
- zone (IIT) : départ de la monocouche adsorbée a la surface de la silice,
- zone (IV) : condensation des groupes OH vicinaux,
- zone (V) : condensation des groupes OH isolés.
La difficulté liée a l'utilisation de cette technique est donc de réussir a distinguer la

perte de masse provenant de l'eau adsorbée a la surface de la silice de celle issue de la

condensation des silanols.

- 100 10
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Figure I-7. (a) Courbe obtenue par ATG sur un gel de silice (Kieselgel40, d'apres Ek et al. [1 1]), et
(b) thermogrammes pour une silice S-79 sous différentes conditions expérimentales (8]

Le nombre de silanols détectés par RMN sur les silices est généralement plus ¢élevé

que le nombre déduit par ATG. En effet, par RMN, on détecte tous les silanols, y compris les

silanols internes, alors que par ATG, les silanols de surface sont principalement révélés.

11
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I.1.3.b. Eau adsorbée a la surface des particules de silice

Comme nous I'avons évoqué dans le paragraphe précédent, la surface des particules de
silice est toujours recouverte de molécules d'eau fortement adsorbées par liaison hydrogene
aux silanols présents en surface. Elle peut é&tre mise en évidence par analyse
thermogravimétrique [11] (Figure I-7-a), mais il est 1a encore difficile de distinguer 1'eau

adsorbée de la condensation des silanols.

Legrand et al.[14] et d'Espinose de la Caillerie et al.[15] ont analysé la présence d'eau
sur des silices pyrogénées par RMN du proton (Figure I-8). Sur la figure I-8-a, la présence

d'eau se distingue par la présence d'un pic a 3,3 ppm sur les deux silices analysées.

Sur la figure I-8-b, on observe que la position de ce pic est décalée vers des
déplacements chimiques plus élevés quand le temps d'exposition en atmosphére humide
augmente. Son intensité, quant a elle, augmente avec le taux d'humidité. Les auteurs

observent trois types de silanols, selon leur temps de relaxation T, :
- les silanols internes, inaccessibles a I'eau et isolés a 1,8 ppm,
- les silanols faiblement couplés a la surface de la silice a 2,7 ppm,

- les silanols interagissant fortement avec l'eau, caractérisés par un pic dont la
9

position change avec le taux d'humidité entre 3 et 7 ppm.

33

18
physisorbed H_O 25
U'II 40h
18 0h
isolated Si-OH ‘]

H-bonded Si-OH

Aerosil A200

ppm ppm

(a) (b)

Figure I-8. (@) Spectres RMN du 'H de différentes silices pyrogénées et (b) évolution des spectres en
fonction du temps d'exposition a I'humidité ambiante [14, 15]

La résonance de l'eau, située entre 2,6 et 4,6 ppm selon sa quantité, se superpose a la

contribution des silanols.

12
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[.1.4. ELABORATION DES NANOCOMPOSITES

I.1.4.a. Filmification d'un latex

i. Principe

La coalescence des latex a été largement étudiée, et a fait I'objet d'un grand nombre
d'articles, dont celui de revue de J.L. Keddie [16]. Ce mécanisme est divisé en différentes
étapes schématisées sur la figure 1-9 :

- On observe tout d’abord une phase de concentration du latex (a), induite par

I'évaporation progressive de l'eau,

- Les particules atteignent ensuite leur compacité maximale (b),

- Lorsque le systeme est suffisamment concentré, les particules se déforment

progressivement (c) et coalescent avec les particules adjacentes pour former un film

continu de polymére.

Figure I-9. Principe de la filmification d'un latex

Le phénoméne de coalescence est déclenché par I’action de forces capillaires qui
naissent lorsque le systéme est trés concentré et qu’une fine pellicule d’eau interstitielle
subsiste autour et entre les particules. Ces forces, qui sont liées a la tension interfaciale (phase
aqueuse/air), au rayon des particules et au rayon de courbure des interfaces, sont parfois
suffisantes pour déstabiliser le systéme et pour favoriser le rapprochement des particules. Si le
polymeére n’est pas trop rigide (c’est a dire si la température de filmification est supérieure a la
température de transition vitreuse du polymeére), les particules se déforment sous la pression

des forces capillaires et coalescent par interdiffusion.

ii. Contrble de la coalescence des latex

Deux paramétres sont essentiels pour la filmification des latex [17]

- la température : la filmification ne peut avoir lieu que si les particules sont
suffisamment déformables. Cette température minimale, qui est de l'ordre de T,, est
appelée température minimale de filmification (MFT),

- le temps : selon la température de filmification, les particules doivent avoir

suffisamment de temps avant 1'évaporation de I'eau pour former un réseau compact.

13
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Ces conditions sont résumées sur la figure I-10.

to
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Figure I-10. Influence du temps et de la température sur la formation des films de latex [17]

Afin de contréler la coalescence des particules de latex, différentes techniques
expérimentales sont utilisées. Certains auteurs suivent ainsi l'interdiffusion des chaines
macromoléculaires par transfert direct d'énergie non radiatif (D.E.T.) [18-31]  diffusion de
neutrons aux petits angles [32-37], par microscopie a force atomique [31, 38-51] ou

microscopie ¢lectronique a transmission [52],

a. Etudes par D.E.T.

Cette technique a été appliquée [29] & des latex de poly(méthacrylate de butyle) et de
poly(méthacrylate de méthyle). Elle nécessite le marquage préalable des particules avec une

molécule de type donneur (phénanthréne) ou accepteur (anthracene) d'électrons.

Les résultats montrent que l'interdiffusion est bien un phénomeéne qui a lieu aux
interfaces interparticulaires. Des coefficients de diffusion des chaines macromoléculaires
peuvent alors étre calculés en appliquant un modéle de Fick pour décrire la diffusion [29, 53]
des chaines de faible masse molaire (<7,6.10* g/mol). Lorsque les masses augmentent, les
macromolécules sont alors a méme de former des enchevétrements, il en résulte une déviation
des prédictions par rapport aux expériences. De plus, Boczar et al. [18] ont montré que
l'interdiffusion était plus rapide pour des particules de petite taille (Figure I-11).
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Figure I-11. Influence de la taille du latex sur l'interdiffusion (PBMA [18])
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Enfin, Winnick [34] montre que le film de latex coalescé a atteint ses propriétés
optimales lorsque les macromolécules ont diffusé d'une distance équivalente a la taille de la

pelote statistique.

b. Etudes par diffusion de neutrons aux petits angles

Chevalier et al. [32] ont utilisé la diffusion de neutrons aux petits angles afin de
caractériser l'organisation des particules de latex puis leur filmification. Pour obtenir un
contraste suffisant entre la phase aqueuse et les particules hydrophobes, les latex ont été
initialement marqués par de l'eau deutérée. En suivant 1'évolution des spectres SANS en
fonction du taux de solide, ils observent que les particules s'arrangent d'abord en une structure
cubique a faces centrées pour des taux de solides proches de 50%. Ensuite, pour des taux de

latex proches de 74%, les particules sont déformées en structures dodécaédriques.

c. Etudes par microscopie a force atomique

L'AFM est une technique tres utilisée pour suivre la filmification des latex en étudiant
I'évolution de la distance "pic-vallée" en surface des films. Un exemple est présenté sur la
figure I-12. On peut ainsi visualiser directement 1'arrangement des particules en fonction du
temps de coalescence. De nombreux auteurs ont ainsi montré :

- le réle prépondérant joué par les surfactants présents a la surface des particules de
latex [42-44, 49]

- laréticulation des latex par des acides carboxyliques [47]

- que l'augmentation du temps de recuit engendre une diminution de la rugosité de
surface induite par les particules de latex [38, 39, 52, 55]

Des études similaires ont également été effectuées en utilisant la microscopie
¢lectronique a transmission [49, 52],

AVAVAVAVAVAVAVAVAYAYAY -
\! v 'ul' V \J'I L.’ \J '|‘!f 'lJ \II' V. L
| —
o 40 4.5 50 55 6.0
fog t
(b) (c)

Figure I-12. (a) Observation de l'arrangement des particules de PBMA par microscopie a force
atomique, (b) tracé du profil correspondant a la ligne blanche et (¢) évolution de z en fonction du
temps de coalescence a 70°C (d'apres Goh et al. [38] et Park et al. [48])
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d. Comportement mécanique

Zosel et al.[51] ont analysé l'influence du temps de recuit 4 90°C sur le comportement
mécanique de films de PBMA (Figure 1-13). Le film non recuit (Figure I-13-a) a un
comportement fragile caractérisé par un faible allongement a la rupture. Ce comportement est
totalement modifié¢ apres un recuit de 5 minutes, ou le film montre une déformation plastique
et un fort allongement a la rupture (Figure 1-13-b). Il y a donc une transition brutale de
comportement fragile a ductile pour de faibles temps de recuit. Ensuite, 1'augmentation du
temps de recuit n'induit que de faibles modifications du comportement mécanique, et en
particulier une augmentation de la déformation plastique du polymeére (Figure I-13-c). Les
auteurs montrent ainsi que la coalescence du latex s'est produite aprés 5 minutes de recuit a
90°C.

O O (&
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Figure I-13. Courbes de traction pour des films de PBMA en fonction du temps de recuit a 90°C : (a)
0 min, (») 5 min, (¢) 360 min (d'apres Zosel et al. [51])

1.1.4.b. Elaboration de nanocomposites

Différents types de nanocomposites peuvent étre élaborés a partir de latex. Le principe
consiste a mélanger deux suspensions colloidales, I'une contenant le latex et l'autre les
charges, sous forme de particules minérales colloidales (SiO,, TiO,, CaCOs...) ou de latex de
haute T, qui ne filmifiera pas en méme temps que la matrice. Les charges (particules
minérales ou latex de haute T,) peuvent également étre enrobées par la matrice. On a soit des
particules de latex "core-shell" constituées d'un cceur rigide entouré d'une couche de polymeére
a basse Ty, soit des particules minérales "encapsulées" dans la matrice polymére.

Pour obtenir ce type de nanocomposites, on fait donc évaporer le solvant de ces
suspensions, comme dans le cas des latex seuls [30].

I.1.4.c. Présence d'eau dans les nanocomposites

Nous avons déja rapporté la présence d'eau a la surface des particules de silice. Quand
le polymeére contient des fonctions polaires, il est également possible d'observer la formation
de liaisons fortes entre les molécules d'eau et ces groupes par l'intermédiaire de liaisons
hydrogéne. Dans le cas des polymeres peu polaires, les molécules d'eau ont plutdt tendance a

se regrouper pour former des agrégats isolés.
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Afin d'é¢tudier la présence d'eau dans les composites, deux techniques sont

généralement utilisées : la RMN du 'H ou du *H et la spectrométrie proche infra-rouge.

En effet, le deutérium présente la particularité de donner des signaux RMN différents
selon sa mobilit¢ (Figure I-14) : lorsque l'eau est figée dans le matériau, le signal du
deutérium est un signal symétrique composé de deux pics. Quand I'eau est mobile, le spectre
est caractérisé€ par un pic unique et fin situé¢ a mi-distance des deux précédents. Si I'eau dans le

nanocomposite présente différentes mobilités, il y a alors superposition des pics précédents.

Rottstegge et al. [57] ont ainsi pu mettre en évidence différents types d'eau liées dans
les films issus de latex : outre I'eau libre a I'extérieur des particules, des molécules d'eau sont
présentes a l'intérieur des particules et a l'interface, leur nombre dépendant de la polarité du

polymere et leur mobilité de celle du polymere.

Temperature
[ - 23K
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Figure I-14. (a) Spectres RMN en fonction de la température observée par RMN du *H et (b) les
différents types d'eau mis en évidence dans les latex (d'aprés Rottstegge et al. [57])

Les protons de I'eau sont également détectés en RMN du 'H [58-60]. Leur mobilité a
pu étre étudiée en suivant 1'évolution des temps de relaxation T; et T, en fonction de la

température ou du taux de charges.

Enfin, la spectrométrie proche infra-rouge (NIR) a permis de révéler la présence d'eau
dans les composites [61, 62] En effet, I'ecau présente un pic généralement isolé, situé entre
5100 et 5250 cm'l, correspondant a la combinaison (dog — von). L'aire de ce pic est
proportionnelle a la quantité¢ d'eau adsorbée. Si on effectue un étalonnage de l'aire des pics
NIR en fonction de la quantité d'eau adsorbée, cette technique permet de quantifier 1'eau dans

les nanocomposites.
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1.2. INTERACTIONS CHARGE-CHARGE ET POLYMERE-CHARGE

[.2.1. INTERACTIONS CHARGE-CHARGE

Les propriétés et la structure des silices dépendent directement de leur voie de
synthese. Les différentes formes rencontrées sont les suivantes (Figure I-15) :
- les particules ¢lémentaires, dont la taille est comprise entre 10 et 40 nm,
- les agrégats, ou amas insécables, constitués de particules élémentaires,
- les agglomérats, de taille importante, correspondant a des associations d'agrégats,

pouvant étre fractionnés lors du malaxage.

Particules Agrégats Agglomérats Objets macroscopiques
¢élémentaires

10-40 nm 50-500 nm 0.2-30 um Quelques dizaines de pm
a quelques mm

Figure I-15. Les différentes échelles de taille de la silice

Ce sont généralement des objets fractals [7], c'est-a-dire que I'évolution des propriétés
P, comme la surface spécifique ou la masse volumique apparente, ob€it a une loi de puissance
de la taille L de I'objet :

Poc L™ [1-6]
ou m est sa dimension fractale.

La figure I-16 schématise la différence entre un objet fractal, que constitue par

exemple un agrégat de silice et un objet homogene quelle que soit 1'échelle d'analyse.
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—D ., Ly >
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Oy,
(b)

Figure I-16. (¢) Matériau homogéne a toutes les échelles, (b) Objet fractal
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Beaucage et al. [63] ont mis en évidence l'existence de ces différentes structures dans
le cas des matériaux hybrides PDMS-silice. Les auteurs ont utilis€¢ pour cela la combinaison
de différentes techniques : diffusion de rayons X aux petits angles et trés petits angles,

diffusion de lumicre et diffraction de rayons X aux grands angles (Figure I-17).
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Figure I-17. Spectre de diffusion d'un nanocomposite hybride PDMS — silice [63]

Dans le cas des silices colloidales, I'agrégation des particules peut étre liée au pH ou a
la force ionique de la suspension [6]. Par exemple, Rharbi et al. obtiennent des morphologies
totalement différentes selon le pH du mélange latex-silice pour des latex de copolymeére
P(BA-co-MMA) renforcés par 13,6% de silice (Figure I-18).

()

Figure I-18. Observations par MET. de films de P(BA-co-MMA)+13,6% SiO, ¢laborés en solution
(a) basique ou (b) acide [64]
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Pour un pH basique, les particules sont dispersées de mani¢re homogeéne dans la
matrice. Pour un pH acide, les particules de silice se sont agrégées et semblent former un
réseau percolant de charges. Les auteurs attribuent ce phénomeéne a l'agrégation du latex qui a
lieu a pH acide. Si la silice ne s'agreége pas, elle vient occuper les espaces vides laissés par les

particules de latex pendant le séchage.

[.2.2. INTERACTIONS POLYMERE-CHARGE

Les interactions polymére-charge peuvent étre de nature physique (liaisons hydrogéne,
van der Waals) ou chimique (liaison covalente) en fonction de la nature des constituants et

des additifs introduits dans le réacteur.

Dans le cas des ¢lastomeres renforcés par de la silice précipitée présentant certains
agents de couplage, il a ét¢ montré qu'une couche de polymeére lié, ou immobilisé, se
développait a la surface des charges. Les propriétés finales du composite dépendront de celles
de ses constituants (nature de la matrice, forme et dimensions du renfort) mais également de

cette interphase.

Selon le type d'interactions entre polymere et charge, on peut obtenir du polymere :

- chimiquement lié, ou chimisorbé : le polymeére n'est alors pas extractible par un
bon solvant.

- physisorbé : bien que présentant des interactions importantes avec les charges, ce

polymere reste soluble.

1.2.2.a. Extraction

La technique la plus simple permettant de mettre en évidence le polymere lié¢ est la
technique d'extraction [65, 66]. Elle consiste & immerger les échantillons (non vulcanisés dans
le cas des €lastoméres) dans un bon solvant afin d'éliminer tout le polymére extractible. Le

taux de polymeére li¢ est ensuite déterminé par thermogravimétrie sur les résidus séchés.

La figure I-19 montre 1'influence du taux de silice sur la quantité de polymere 1i¢ [65],
Si on considére le taux de polymeére li¢ dans la matrice, on voit que celui-ci augmente
nettement avec le taux de silice, de 10 a 40% environ pour des taux de charges de 8,8 a 26,4
% vol. de silice. Cependant, il reste constant pour des silices ayant des chimies de surface
différentes, a surface spécifique constante (environ 150 m?/g). L'auteur remarque également
qu'il n'y a pas de polymere li¢ quand un agent de recouvrement est utilisé autour de la silice,

et qu'il augmente fortement quand les échantillons contiennent un agent de couplage.
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Figure I-19. Taux de polymeére 1i¢ dans des composites SBR-silice pour des fractions volumiques de
charges de 8,8, 16,2, 21,9 et 26,4 %[65]

Ono et al. [67] ont observé par microscopie ¢lectronique a transmission des
nanocomposites a matrice élastomere polyisopréne renforcée par de la silice fumée et
précipitée apres extraction du polymere libre dans le toluéne. Ils ont constaté que dans le cas
de la silice précipitée, les particules de renfort formaient des agglomérats, emprisonnant une
grande partie de polymere lié. Dans le cas de la silice fumée, les charges sont sous forme
d'agrégats entourés de polymere lié. Ils observent alors que la quantité¢ de polymere lié est
associée au degré d'agrégation des particules de silice, et donc du nombre de fonctions
silanols a la surface des charges. Le nombre de silanols étant plus important a la surface de la

silice précipitée, son degré d'agglomération est plus ¢élevé, ainsi que le taux de polymeére lié.

1.2.2.b. Spectrométrie mécanique dynamique

Tsagaropoulos et Eisenberg [68] ont étudié différents polyméres (PVAc, PDMS,
PMMA...) renforcés par des nanoparticules de silice de 7 nm de diametre. Deux relaxations
ont été mises en évidence par spectrométrie mécanique dynamique :

- la premicre est associée a la relaxation principale de la matrice. Sa position en
température ne varie pas alors que l'aire du pic diminue lorsque le taux de renfort croit.

- la deuxieéme, plus large, est située a plus haute température. Elle est attribuée a la
présence de polymeére immobilisé dans ces matériaux. Son amplitude diminue également avec

le taux de charge.

L'origine de cette deuxiéme relaxation est représentée sur la figure 1-20 :

- pour de faibles fractions volumiques, les charges sont entourées d'une couche de
polymere liée et sont bien dispersées au sein de la matrice (Figure [-20-a),

- pour une fraction volumique de charges critique, ces zones immobilisées se
superposent, piégeant une partie du polymere, a 'origine d'aprés ces auteurs de la seconde

relaxation (Figure [-20-b),
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- quand Vy augmente, les régions de mobilité réduite ont tendance a se rapprocher,
puis a se lier (Figure 1-20-c et d). Il y a alors dans le matériau une zone immobilisée,

expliquant d'apres les auteurs la diminution de I'amplitude de la deuxiéme relaxation avec V.
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Figure I-20. Origine de la deuxiéme relaxation proposée par Tsagaropoulos et al. [68]

Afin de déterminer l'épaisseur de polymeére lié, Boluk et Schreiber [69] utilisent les
résultats de DMA : ils ont évalué les variations du maximum du pic de tand associé¢ a la
transition vitreuse du polymere en fonction du taux de charges et proposent la loi empirique
suivante :

tan d. = tan o, (1-BVE) [I-7]
avec B = (1 + AR/R)’ [1-8]

ou tand, et tand, sont les maxima de tand respectivement du composite et du polymere pur

R est le rayon des charges et AR 1'épaisseur de polymere immobilisé autour d'elles.

En utilisant ce modéle sur des composites a matrice polyéthyléne chloré (CPE)
renforcée par des nanoparticules de TiO,, les auteurs obtiennent des épaisseurs allant de 1 a
20 nm. Ce modele a été également utilis¢é par Ou [70] sur des systetmes SBR/SiO,, et
Mukhopadhyay [71] sur des composites EVA/SiO,. Ainsi, ces auteurs ont déterminé des

épaisseurs de polymére immobilisé respectivement de I'ordre de 40 et 27 A.

1.2.2.c. RMN du solide

Ono et al. [67] ont utilisé la RMN du proton pour mettre en évidence le polymere lié
dans des systemes polyisopropene (PIR)/silice. Les résultats montrent que ce polymeére
présente deux composantes, 1'une mobile et l'autre rigide, caractérisées par des temps de
relaxation spin-spin respectivement élevés et faibles. Ces temps de relaxation et la fraction de
chacune de ces composantes sont déterminés en assimilant les signaux d'écho solide a des
fonctions de Weibull. Au-dessus de 30°C, les valeurs de T, (Taiong €t Tacourt), ainsi que la
fraction de polymere associée (Fiong €t Feourr), dépendent peu de la température. Les temps de
relaxation T, sont plus faibles pour I'échantillon PIR-silice précipitée par rapport a la silice

fumée, ce qui montre que la mobilité moléculaire est plus faible dans ce systeme (Tableau I-

).
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Echantillon Tatong (1s) Tacourt (18) Fiong Feour
PIR 1790 - 1,0 -

PIR+silice précipitée 1060 136 0,86 0,14
PIR + silice fumée 1280 201 0,96 0,04

Tableau I-1. Valeurs de T, et de la fraction associée a T, pour le PIR pur et le PIR renforcé par deux
types de silices [67]

Ce résultat est donc en accord avec les observations précédentes concernant le

polymere li¢ a la surface des charges.

Dans le cas des systémes SBR renforcés par du noir de carbone, Yatsuyanagi [72]
montre que trois composantes peuvent étre distinguées par RMN du proton (Figure I-21) : une
composante longue, Ty, correspondant a une couche de polymeére extractible par un bon
solvant (toluéne), une composante intermédiaire, Toy, faiblement liée aux charges et une
composante courte, T,s, caractéristique d'une couche de polymeére fortement liée aux charges.

Il existe donc dans ce systéme deux types de polymere lié.
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Figure I-21. Evolution des trois temps de relaxation T, dans des systéemes SBR-noir de carbone [72]

L'influence d'un agent de couplage sur l'interphase charge-élastomere a été étudiée en
RMN du proton par Berriot et al. [73]. Ces auteurs observent la présence d'une épaisseur de
polymere autour des particules de silice dont les propriétés sont proches de celles du polymere
a l'¢tat vitreux. Ils ont montré que la présence d'un agent de couplage favoriserait le
développement de cette interphase, dont I'épaisseur reste constante quelle que soit la
température (Figure 1-22).
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Figure I-22. Evolution de I'épaisseur de polymeére vitreux autour des particules de silice en fonction de
la température et de la présence d'un agent de couplage [73]

La RMN du solide est une technique largement utilisée pour la mise en évidence de la
présence de polymére lié, particulierement dans le cas des ¢élastomeres renforcés par des
nanoparticules de silice ou des noirs de carbone (Leisen et Breidt [74], Simonutti et al. [75],

Litivinov et Steeman [76]).

N.K. Dutta [77] et R. Mansencal [78] ont utilis¢ cette technique pour évaluer l'intensité
des interactions polybutadiéne ou SBR / noir de carbone. Grace a cette technique, ils peuvent
étudier la dynamique de chaque proton du polymeére en fonction du taux de charges. Ils en
déduisent ainsi que, dans le polymere lié, c'est la partie "oléfine" du SBR, ou les 1-2 du

polybutadiéne qui sont les plus affectés par la présence des charges.

O'Brien et al. [791 ont propos¢ un modele pour décrire les interactions noir de

carbone-¢lastomere en accord avec les résultats de RMN (Figure 1-23).

: Point d'attache physique

: Point d'attache chimique

: Molécules réticulées

: Boucle large

: Petite boucle

: Point d'attache multiple sur une méme molécule

: Liaison interparticulaire
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Figure 1-23. Modéle de polymeére chargé d'aprés O'Brien ef al. [79]

Les études sont moins nombreuses dans le cas de thermoplastiques renforcés. Citons

toutefois les travaux suivants :

24



CHAPITRE I. Bibliographie

- F.D. Blum er al. [80, 81] étudient les interfaces silice — PMA ou silice - silane par
RMN du deutérium et observent une augmentation de la mobilité des chaines du polymeére
avec la distance par rapport a la surface de silice.

- Soltani et al. [82] observent la présence d'interphases dans des copolymeres
(méthacrylate)-b-(n-butylacrylate) par RMN du proton statique et RMN du "*C haute
résolution.

Ces deux techniques directes de mise en évidence de polymére modifi¢ autour des
charges sont utilisées majoritairement dans le cas des élastomeres chargés, plus rarement dans

le cas des polyméres thermoplastiques renforcés.

[.2.3. PROPRIETES MACROSCOPIQUES DES NANOCOMPOSITES

I.2.3.a. Influence du taux de charges

i. Comportement linéaire

L'influence du taux de charges sur le comportement mécanique dynamique de
nanocomposites SBR-silice est présentée sur la figure 1-24 [83]. Dans ce cas, 'augmentation
de Vr entraine :

- une augmentation de la partie réelle du module de cisaillement sur toute la gamme

de température analysée, ainsi qu'une diminution de I'amplitude de la relaxation

principale associée a la transition vitreuse,

- un faible décalage du maximum de cette relaxation vers les basses températures

quand Vg = 15%.
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Figure 1-24. Influence du taux de charges sur les propriétés mécaniques dynamiques de
nanocomposites SBR-Silice [83], V=5, 10, 15%

Les auteurs associent ce comportement aux variations de morphologie des
nanocomposites en fonction de Vy : pour de faibles taux de charges, les renforts sont sous

formes d'agrégats dispersés dans la matrice. Pour Vi > 10%, un réseau percolant, formé
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d'agrégats de silice et de polymére immobilisé, se formerait et jouerait le role de phase

continue, entrainant une inversion de phases macroscopique.

Becker [84] a étudi¢ linfluence du taux de charges sur les propriétés mécaniques
dynamiques du poly (MMA—co-HEMA). Il a utilis¢ pour cela des renforts de différents
diametres (compris entre 10 et 100 nm) présentant un traitement de surface ou non. La figure
[-25 présente 1'évolution du module caoutchoutique a 170°C et de T, avec Vr en fonction de

ces différents parametres.
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Figure I-25. Influence du taux de charges, de la taille des particules et de la surface de la silice sur E'
et T, (M : silice brute, ® : MPTS, a : APTS) [84]

D'apres cet auteur, l'incorporation de charges de 100 nm a une trés faible influence sur
les propriétés mécaniques des composites. Au contraire, pour les charges de 10 nm de
diametre, I'augmentation du module caoutchoutique avec Vy est notable, en particulier en
présence de l'agent de couplage MPTS (MéthacryloxyPropylTriméthoxySilane). Becker
attribue ce comportement a 1'immobilisation des chaines a proximité des renforts, augmentant
la fraction volumique de charges apparente. De plus, on observe des variations différentes de
T, avec Vg dans le cas des particules de 10 nm : le traitement APTS (Acétoxy-
PropylTriméthoxySilane) a induit une diminution de T, alors que le MPTS entraine son
augmentation par rapport au polymere non renforcé. Cela est attribué¢ a la présence de

polymere rigide a la surface des charges dans le cas du MPTS, alors que la compatibilisation
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assurée par I'APTS provoquerait d'aprés cet auteur une augmentation de la mobilité des

chaines.

ii. Comportement non-linéaire

De nombreuses ¢études sur les ¢élastomeres chargés ont mis en évidence le
comportement fortement non linéaire de ce type de matériaux. Cette non linéarité a été décrite
pour la premiere fois par Payne [85]. Lorsque l'amplitude de la déformation appliquée 7o
augmente, le module de conservation G' diminue fortement, passant de G'y a G'..
Parall¢lement, le module de perte G" passe par un maximum, dont la position coincide avec le

point d'inflexion de la courbe de G'.

Kraus [86] et Maier et Goritz [87] ont propos¢ des modeles permettant de prédire le

comportement non-lin€aire d'¢lastomeres renforcés.

Kraus [86] montre que l'effet Payne, dans les composites a matrice élastomere
renforcée par des noirs de carbone, est li¢ a la destruction, puis la reformation du réseau de
charges. Ce modele ne prend toutefois pas en compte les interactions existantes entre les
charges (ou agrégats) et le polymere. L'adhésion entre les différentes phases est supposée

parfaite.

Dans le modele développé par Maier et Goritz [87], I'augmentation du module aux
faibles déformations est due a I'adsorption de chaines de polymeére a la surface de la charge.
Une chaine peut se lier a la surface par adsorption d'un segment sur un site isolé de la surface
ou par adsorption de plusieurs segments consécutifs sur une série de sites contigus. Dans le
premier cas, la liaison polymere-charge est relativement instable : il suffira d'apporter une
faible quantité d'énergie (mécanique ou thermique) pour désorber la chaine. Dans le second
cas, l'adsorption de segments consécutifs a pour effet de stabiliser la liaison. Pour tenir
compte de I'adhésion entre les charges et le polymeére, et en particulier de 1'adsorption puis de
la désorption des chaines a la surface des charges, Maier et Goritz ont proposé de relier la
chute des propriétés ¢lastiques observée avec le taux de déformation a la quantité de liens

stables (ou instables) existant entre le polymeére et les charges.

Gauthier er al. [88] ont montré que ce phénoméne était réversible. En effet, la
recouvrance du module G'y s'effectue au bout d'un temps de repos d'autant plus court que la

température est ¢levée.

A. Lapra [89] a étudié I'influence de la quantité de charges sur les propriétés €lastiques
non-liné€aires d'élastomeres renforcés SBR-silice. Il observe que I'amplitude de I'effet Payne

augmente fortement avec la teneur en silice.
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Figure I-26. Influence du taux de charges sur les propriétés mécaniques dynamiques non-linéaires de
nanocomposites SBR-silice [89]

1.2.3.b. Conséquences de la fonctionnalisation des charges sur le comportement mécanique

dynamique

Le renforcement des polymeéres ou des élastoméres par de la silice nécessite 1'addition
d'agents de couplage afin de limiter le caractére hydrophile de ce type de charges. Ainsi de
nombreux travaux se sont intéressés a optimiser l'agent de couplage ou de recouvrement en

fonction de la nature du polymere utilisé.

A titre d'exemple, Becker ef al. [90] ont montré l'influence de la fonctionnalisation des
charges sur la morphologie et les propriétés mécaniques dynamiques de nanocomposites
(copolymeére PMMA-PHEMA renforcé par de la silice) en modifiant la nature des interactions
entre silice et matrice (Figure 1-27). En effet, ils ont analysé les effets de I'agent de couplage
I'APTS pour améliorer la compatibilité polymere-silice, et du MPTS, pour créer des liaisons

covalentes entre polymere et silice.

Ils ont observé une amélioration de la dispersion des charges en utilisant ces agents de
couplage par rapport a la silice non traitée, particulierement lorsque les liaisons silice-
polymére sont de type covalent. De plus, ils ont remarqué une forte amélioration des
propriétés mécaniques dynamiques, accompagnée d'une diminution importante du maximum

de tan J associ¢ a la relaxation principale du polymeére avec I'augmentation du taux de silice.
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Ils ont conclu que la présence de l'agent de couplage MPTS induisait la formation
d'une structure similaire aux réseaux interpénétrés avec une forte immobilisation des chaines

macromoléculaires a la surface des charges.

Bending log(E') / Pa

50 100 150 200 250 50 100 150 200 250

Temperature /°C Temperature /°C

Figure I-27. Spectres isochrones pour un nanocomposite en fonction de l'agent de couplage [84]

Albérola et al. [91] ont étudié les conséquences de l'addition de différents agents de
couplage sur le comportement viscoélastique linéaire de composites SBR-silice précipitée.
Ces auteurs ont montré que selon le type d'agent de couplage (couplage chimique ou agents
de recouvrement de différentes longueurs), le comportement viscoélastique de la matrice SBR
pouvait étre modifi¢ soit globalement, soit localement a I'interface SBR-silice, la longueur des

chaines alkyle jouant un role important.

Pour améliorer la dispersion des charges dans une matrice poly(éthyl acrylate) (PEA),
Espiard et al. [92] ont utilisé la technique d'encapsulation des particules de silice par des
particules de latex [4 93-96] Pour cela, les auteurs ont fonctionnalisé la silice avec du
PropylThiolTriéthoxySilane (PTTS). Ils ont observé une amélioration de la dispersion des
charges, ainsi qu'une augmentation de I'allongement a rupture avec I'augmentation du taux de
charges. Les propriétés élastiques a 1'état caoutchoutique sont également plus €levées dans le

cas des charges fonctionnalisées.

|.2.3.c. Conclusion

Les travaux que nous avons rapportés ont permis de mettre en évidence l'influence de
l'introduction de nanoparticules dans des matrices polymeére sur les propriétés macroscopiques

de composites.

A l'aide de mesures de RMN, il a été possible de montrer la présence d'une €épaisseur
de polymeére lié autour des charges. La majorité des études utilisant cette technique
concernent des matrices élastomeres. Nous avons observé qu'elles sont largement moins

nombreuses dans le cas des matrices thermoplastiques.
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Des variations du comportement mécanique dynamique des nanocomposites, dans le
domaine lin€aire et non-lin€aire, ont été mises en €vidence en fonction de la quantité de
charges ou de la modification de la chimie de surface de ces renforts. La plupart des auteurs
expliquent ces phénoménes par la présence d'une épaisseur de polymere dont la mobilité est

modifiée a la surface des charges.

Cependant, nous pouvons nous demander si la morphologie, c'est-a-dire I'état de
dispersion des nanoparticules dans la matrice polymere, ne peut pas également jouer un role
sur le comportement mécanique global des nanocomposites. En effet, différents travaux ont
montré que la diminution de la taille des renforts favorisait 'agrégation, 1'agglomération, voire
la percolation des charges. Par exemple, Pu et al. [97, 98] ont montré que le module d'Young
et la contrainte a la rupture augmentaient considérablement avec I'agrégation de la silice dans

une matrice PMA, par rapport a de la silice distribuée aléatoirement ou régulierement.

Les contributions respectives des effets de couplage mécanique et des effets d'interface
devraient ainsi €tre séparées afin de mieux comprendre les mécanismes impliqués dans le

renforcement des nanocomposites a matrice thermoplastique.
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|.3. OUTILS PREDICTIFS A DIFFERENTES ECHELLES

[.3.1. PREDICTIONS A L'ECHELLE MESOSCOPIQUE

La prédiction du comportement viscoélastique d'un matériau hétérogeéne a partir des
propriétés de ses constituants, de leur fraction volumique et de la morphologie développée, est

un sujet largement étudié dans la littérature. L'intérét d'une telle approche est double :

- au niveau d'un calcul de structure, il est intéressant de pouvoir prendre en compte
le comportement réel des matériaux pour prédire le comportement de pieces

composites,

- au niveau fondamental, elle permet de confronter les résultats expérimentaux a
des modeles micro-macromécaniques, en vue de valider certaines hypothéses

faites par exemple sur la morphologie (agrégation, percolation...).

Les modeles développés s'appuient sur des approches mécaniques classiques, telles
que les méthodes variationnelles, phénoménologiques ou auto-cohérentes, étendues a la
description des modules complexes des systémes hétérophasés selon le principe de
correspondance énoncé par Hashin [99, 100] et Dickie [101]. Selon ce principe, les
expressions des modules complexes des matériaux hétérophasés peuvent étre obtenues en

remplacant les modules d'¢lasticité des différentes phases par leurs homologues complexes.

I.3.1.a. Modéles phénoménologiques

La technique la plus simple pour évaluer l'effet de la phase renforcante sur les
propriétés ¢€lastiques du composite est d'utiliser différentes moyennes pondérées par les

fractions respectives des différentes phases. Les plus simples sont les lois séries ou paralléles.

Ces lois traduisent des hypothéses fortes sur l'uniformité des contraintes ou des

déformations. Elles correspondent a configurations extrémes :

- la loi série est basée sur l'uniformité des contraintes. Toute la déformation est
supportée par la matrice, le module du composite est faible et représente la borne

inférieure de Reuss [102],

- dans la loi paralléle, les déformations sont uniformes et toute la contrainte est
supportée par le renfort, le module du composite est ¢levé et représente la borne

supérieure de Voigt [103],

Hirsch [104] et Takayanagi [105, 106] ont proposé des améliorations de ces bornes en

les associant. Le modele de Hirsch correspond a la moyenne pondérée des bornes de Voigt et
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de Reuss, via l'introduction d'un parametre ajustable. Le modéle de Takayanagi, plus élaboreé,

se base sur une association série-parallele ou parallele-série des deux phases.

L'inconvénient de ces modéles est la présence de parameétres ajustables dont la
signification physique est difficile a déterminer. Selon Takayanagi, elle dépendrait du degré

d'homogénéité du matériau.

Ouali ez al. [107, 108] ont utilisé ce modéle dans le cas de mélanges de polymeres, en
utilisant le concept de percolation. Ils ont proposé une signification physique a ces parametres
ajustables. A l'aide de ce concept, les auteurs ont distingué deux types de matrice au sein de
composites particulaires a matrice poly (méthacrylate de méthyle) : 1'une non percolante (M)
piégée au sein des inclusions et ne participant pas ou peu a la déformation du matériau, et
l'autre percolante (M), répartissant la sollicitation externe a I'ensemble du matériau. Comme
cela est illustré sur la figure 1-28, les parametres A et ¢ sont ainsi reliés aux fractions

volumiques de différentes phases du matériau.

—»Q

Figure I-28. Modg¢le série-paralléle de Takayanagi assorti du concept de percolation par Ouali

Le modele de Takayanagi assorti du concept de percolation a été appliqué avec succes
a la description du comportement élastique et viscoélastique de mélanges de polyméres [107,
108] Albérola et Mélé [109] ont ensuite montré que ce modéle n'était toutefois pas approprié
a la description du comportement viscoélastique de polymeres renforcés par des charges
minérales rigides, c'est-a-dire pour les matériaux ou le rapport du module d'¢lasticité des

constituants est trés différent de 1.

1.3.1.b. Méthodes d'homogénéisation

A partir des années 20 et des travaux de Voigt et Reuss, des approches basées sur la
mécanique des milieux continus se sont développées. L'objectif était alors de relier les

propriétés mécaniques des matériaux hétérogenes a celles de leurs constituants et de leur
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morphologie. Ces méthodes, dites d'homogénéisation [110, 111]  visaient a définir un milieu

homogénéisé équivalent (MHE) au matériau composite.

i. Approches variationnelles

Les méthodes variationnelles, par le biais de la minimisation d'une fonction
représentant 1'énergie de déformation, ont permis d'obtenir un encadrement des constantes
d'¢lasticit¢ (module de compressibilité K, d'Young E, de cisaillement G ou coefficient de

Poisson v) dans les systémes hétérophasés.

Hashin et Shtrickman [110, 111] ont donné un encadrement plus resserré des modules
¢lastiques des matériaux isotropes a partir de 1"'assemblage composite de spheres" proposé
par Hashin. Ces bornes sont directement dépendantes du rapport des propriétés ¢lastiques des
différents constituants. Elles sont particulierement précises lorsque le rapport des modules

inclusion/matrice est faible.

Hervé e al. [112] ont proposé¢ au début des années 90 de nouvelles bornes pour
déterminer les propriétés é€lastiques des systémes hétérogénes particulaires en resserrant les

bornes proposées par Hashin et Shtrickman a I'aide de la théorie du désordre gradué.

ii. Méthodes auto-cohérentes

Ces méthodes ont permis d'obtenir I'estimation des modules élastiques en prenant
comme milieu de référence le milieu homogene équivalent que I'on cherche a déterminer. Les
méthodes auto-cohérentes sont basées sur les travaux d'Eshelby [113]  initialement
développées pour prédire le comportement €lastique de matériaux polycristallins. L'extension
de cette approche aux matériaux composites particulaires a été réalisée par Hill [114, 115]
puis Budiansky [116] ¢t a permis, quelques années plus tard, a Kerner [117] puis Hashin [99]
de proposer des expressions des modules de compressibilit¢ K et de cisaillement G de

matériaux quasi-isotropes.

L'utilisation de cette méthode repose, dans un premier temps, sur la définition d'un
Volume Elémentaire Représentatif (V.E.R.) du matériau utilisé. Ainsi, dans le cas d'un
matériau composite isotrope a matrice polymere continue et renforts dispersés, Hashin [99] a
congu l'assemblage de sphéres concentriques constituant un noyau sphérique (renfort) de
rayon R; entouré d'une écorce sphérique (matrice) de rayon extérieur Ry, telle que la fraction
volumique de renfort soit égale a (Ri/R,)’. Cet assemblage (Figure 1-29) est noyé dans un
milieu homogene équivalent, c'est-a-dire un milieu fictif homogeéne aux propriétés

mécaniques équivalentes a celle du matériau multiphasé hétérogeéne étudié.
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Figure 1-29 Exemple de volume élémentaire représentatif

La détermination du module de compressibilit¢ K du matériau est réalisée en
appliquant un champ de pression hydrostatique P sur la surface externe du V.E.R.
L'hypothése, classique des modéeles mécaniques, d'interfaces parfaites, assurant la continuité
des contraintes et des déplacements aux différentes interfaces, permet d'évaluer les différentes
constantes d'intégration nécessaires a l'expression du module de compressibilité du matériau
multiphasé, en fonction des modules et des fractions volumiques de chacune des deux phases

(renfort et matrice).

A l'aide d'un formalisme identique, Christensen et Lo [118] ont déterminé le module
de cisaillement G d'un composite particulaire, corrigeant l'expression proposée par Kerner
[117] et I'¢tendant ainsi aux systémes non dilués. Pour cela, Christensen et Lo ont utilisé les
travaux d'Eshelby pour supposer qu'un renfort au sein d'un matériau composite se comporte
comme s'il était placé dans un milieu infini, possédant les caractéristiques ¢€lastiques de la

matrice. Cette hypothése se traduit par l'expression suivante :

1
u=U, -3 [(TOu;, — T, ud)ds [1-9]
S

ou: S est la surface de I'inclusion

Uy est I'énergie de déformation du milieu homogene

Tie, uje sont les contrainte et déplacement dans le milieu perturbé par la présence
d'inclusions

T, u;’ sont les contrainte et déplacement dans le milieu homogéne sans inclusion.

Le module de cisaillement G des systémes hétérophasés est alors donné par la solution

de I'équation quadratique suivante :

2
A{i} + B{i} +C=0 [1-10]
Gm Gm

ou: Gy estle module de cisaillement de la matrice
A, B et C sont des constantes [118],
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Le modéle auto-cohérent a trois phases, développé successivement par Kerner [117] et
Christensen et Lo, a ensuite été étendu dans les années 90 a la description du comportement
¢lastique de composites particulaires a n phases [119], noyées dans un milieu homogene
équivalent. Une telle approche a permis notamment la prise en compte d'une interphase dans
les modeles mécaniques [L19]. Tous ces modéles ont ensuite été étendus a la description du

comportement viscoélastique des composites selon le principe de correspondance [100, 101,
120]

Mélé et al. [121] ont observé que les modeles auto-cohérents a deux phases rendaient
bien compte du comportement mécanique dynamique de polymeres faiblement chargés (Vg <

20%) par des renforts microniques distribués.

iii. Prise en compte des interactions entre particules de renfort

Les mode¢les présentés ci-dessus supposent une distribution aléatoire des particules de
renfort. Cependant, lors de la mise en forme des nanocomposites, la surface développée est si
grande que les forces d'interaction ne sont plus négligeables devant les forces
hydrodynamiques : les nanoparticules se retrouvent généralement agrégées dans la matrice.
Plusieurs auteurs ont mis en évidence que ce phénomene d'agrégation conduit a une
augmentation du module [64, 91, 121-123]

Les agrégats de renfort conduisent a deux phénomeénes :

- ils piégent une certaine quantité de matrice qui ne participe plus a la déformation.
Tout se passe alors comme si la fraction de renfort était supérieure a sa valeur
effective,

- lorsque le renfort percole, on constate une forte augmentation du module

(percolation mécanique).

Ces deux notions de polymere occlus et de percolation des charges vont étre

développées dans les paragraphes suivants.

a. Polymere occlus

Le concept de polymere occlus, li¢ a I'agrégation des particules de renfort, a été utilisé
par plusieurs auteurs. Il est trés répandu dans le domaine des élastoméres chargés [124] et a
été récemment étendu au domaine des suspensions [125]. La fraction volumique Vi de renfort
est alors remplacée par la fraction volumique efficace Vgpr qui intégre la fraction de polymeére

ne participant plus a la déformation.

Parmi les méthodes auto-cohérentes, 1'utilisation du modele a (3+1) phases proposé
par Hervé et Zaoui [119], assorti du concept de percolation par Albérola et Mél¢ [109, 121] 5
permis de prendre en compte la formation d'agrégats de particules conduisant a la présence

d'inversions de phases locales. Les auteurs ont défini un motif morphologique représentatif
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constitué de trois spheres concentriques noyées dans le milieu homogeéne équivalent (Figure I-

o _
a Q

o © a@

I:I Phase 1 : Matrice non percolante

- Phase 2 : Agrégats de particules

I:I Phase 3 : Matrice percolante

- Phase 4 : Milieu homogene équivalent

Figure I-30. Illustration du modele a (n+1) phases utilisé par Albérola et Mélé [109, 121]

La sphere centrale du motif morphologique correspond a la matrice non-percolante, la
phase 2 est constituée des inclusions et la couronne extérieure représente la matrice
percolante. Les rayons de chacune des sphéres sont reliées aux fractions volumiques des
différentes phases. Ce mod¢ele auto-cohérent a permis de décrire efficacement le
comportement viscoélastique de composites (modules complexes G*, K* et E*) sur une large

gamme de fractions volumiques (de 5 a 50%).

Récemment, Hajji [9, 126] ¢t Reynaud [123] ont ¢galement utilisé un modele auto-
cohérent a quatre phases pour modéliser le comportement de nanocomposites, la fraction de
matrice occluse étant alors ajustée dans le domaine caoutchoutique pour chaque taux de
renfort. Ce modele conduit cependant a une surestimation de I'effet de renforcement dans le

domaine vitreux.

b. Percolation des charges

Lorsque la fraction volumique de renfort dépasse un certain seuil (seuil de percolation
géométrique), il s'établit un chemin continu de particules d'un bout a l'autre de 1'échantillon.
La contribution de l'effet de renforcement mécanique apporté par ce réseau de charges
dépendrait des interactions entre charges :

- si ces interactions sont fortes, la continuité de la phase renfor¢ante va conduire a
une augmentation notable de la rigidité,

- sielles sont faibles, I'augmentation du module associée sera plus faible.

Argawal [127] a illustré ce phénoméne en observant une augmentation significative du
module au-dela de 20% de charges pour des films issus de mélanges de latex recuits a une

température supérieure a la T, de la phase rigide.

Favier [128-131] 3 étudi¢ deux nanocomposites de méme composition (whiskers de

cellulose dans une matrice P(S-ABu)) mis en forme différemment : par voie latex, les

36



CHAPITRE |. Bibliographie

whiskers de cellulose sont liés par liaison hydrogene, contrairement au cas d'une mise en
forme sans eau (lyophilisation/extrusion/compression). On observe que dans le cas des

renforts liés, la percolation géométrique coincide avec la percolation mécanique.

Pour une distribution aléatoire de particules de renfort, la théorie de la percolation
[132-134] donne la fraction volumique P de renfort percolant. C'est le rapport de volume de
renfort percolant sur le volume total. P s'exprime en fonction de la fraction volumique Vr de
renfort :

P(Vp)=0 pour Vg < V¢ [I-11]
VF — Vc JB
1-V.

ou 3 =0,4 (en 3D) et V¢ est la fraction volumique de charges au seuil de percolation.

P(Vp) [ pour Vg > V¢ [I-12]

Cette équation permet de connaitre la fraction volumique globale de charge percolante.
De Gennes [135] a souligné, en ¢tudiant les propriétés €lastiques des gels, que les branches
mortes de I'amas percolant ne participent pas activement a la transmission des efforts. Seul le
"squelette" du réseau serait a prendre en compte : I'exposant de percolation mécanique serait
donc supérieur a 0,4. En montrant une analogie entre ¢élasticité et conductivité électrique, De
Gennes a suggéré que le module ¢élastique des gels suit une loi de puissance dont l'exposant t
serait compris entre 1,7 et 1,8 [134]. Ces lois ont été vérifices par plusieurs travaux dans le
domaine des mélanges de polymeres [136, 137],

Dans le cas de polyméres renforcés par des particules minérales, la connexité de la
phase renforgante n'est possible que par l'intermédiaire de contacts "liants" entre particules.
Les conséquences de la percolation géométrique sont difficiles a mettre en évidence sur les

propriétés mécaniques.

Les différents travaux issus de la littérature montrent que percolation géométrique et
mécanique coincident lorsque les interactions entre les particules de renfort sont €levées. Dans
ce cas, d'aprés ces auteurs [138] les méthodes d'homogénéisation classiques, basées sur des

inclusions concentriques, ne seraient pas adaptées, car le renfort est connexe.

[.3.2. PREDICTIONS A L'ECHELLE MOLECULAIRE DE SYSTEMES NANOCOMPOSITES

La simulation de systémes nanocomposites a 1'échelle moléculaire fait 1'objet de peu
d'é¢tudes dans la littérature, car la modélisation de systémes réalistes impose 1'utilisation d'un
grand nombre d'unités monomeres et donc des temps de calculs trés importants. Des systemes
modeles sont donc généralement décrits, constitués de chaines de polymere modeles tres
courtes, en interaction avec une surface plane ou des nanoparticules. Le principe de la
modélisation par dynamique moléculaire sera décrit dans le chapitre IV. Nous nous
contentons ici de rapporter les résultats des principales études par DM sur des systémes

nanocomposites.
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Certaines ¢tudes publiées récemment [139-146] rapportent des résultats concernant
l'influence d'une nanoparticule sur les propriétés d'une chaine polymeére. Elles concernent en
général des particules lisses ou modeles et des chaines de polymeére courtes et tres flexibles.

D'autres travaux concernent les interactions entre un polymere et une surface plane [147-150],

Par exemple, Vacatello [143-146] 4 ¢tudiée des systetmes modeles constitués de
nanoparticules lisses, dont le rayon et la fraction volumique varient, dans un polymére modele
aux chaines courtes et flexibles (Figure 1-31-a). Les simulations effectuées sont de type
Monte Carlo. En étudiant les interactions entre ce polymere et la surface de la nanoparticule,
cet auteur a mis en €vidence trois régions de polymere selon la distance avec la particule de
renfort (Figure [-31-b) : la région correspondant au polymere li¢ a la surface des particules,
les boucles situées entre deux zones de polymeére li¢ (a la méme particule ou non) et les
extrémités de chaines.

Vacatello a également déterminé, en fonction du rayon et du taux de charges, la
fraction volumique occupée par ces différentes régions, ainsi que le nombre moyen d'unités
monomeéres concernées. Par exemple, pour un taux volumique de charges de 30% (Figure I-
31-b), chaque chaine est en contact avec 5,2 particules différentes. Les portions de chaines
entre deux particules sont en moyenne constituées de 7,4 monomeres, et les extrémités de
chaines de 4 monomeres.

Polymére lié

()

Figure I-31. Mode¢le construit par Vacatello (a) Systéme contenant 10% de charges. Les unités en
interaction avec la surface sont représentées en blanc. (b) Arrangement schématique des
nanoparticules et des chaines de polymére pour Vi =30%

Des observations similaires sont faites dans le cas de polymére a l'interface avec un
plan [147],

F. Starr et al. [142, 151] ont modélisé un systéme constitué d'un polymére entourant

une particule nanométrique. Ce modele est constitué de 100 a 400 chaines courtes de
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polymere (20 unités monomeres), et d'un renfort icosa¢drique de 10 nm de diamétre (Figure I-
32).

Dans ces systémes, les auteurs ont fait varier le type d'interaction entre la charge et le
polymere en introduisant, en plus du volume exclu autour de la nanoparticule, des interactions

attractives entre polymere et charge pour un systéme.

Starr et al. montrent ainsi que la température de transition vitreuse du polymeére dans
les nanocomposites peut étre décalée vers les basses ou les hautes températures par rapport a
celle du polymeére non renforcé, selon le type d'interactions entre renfort et polymere. Dans le
cas du systeme attractif, la cinétique de relaxation des chaines situées au voisinage de la
charge est ralentie, ce qui induit une augmentation de T,. La couche de polymere concernée
correspondrait a environ deux fois le rayon de giration des chaines de polymeére. A l'inverse,
dans le cas d'un systéme non attractif, la cinétique de relaxation des chaines a proximité du
renfort est plus rapide que dans le polymeére pur, entrainant un décalage de T, vers les basses

températures. De plus, les auteurs ont constaté les chaines localisées au voisinage de la

nanoparticule avaient tendance a s'aligner autour d'elle.

Figure I-32. Systéme modé¢lisé par Starr ef al. (a) répartition des chaines autour de la nanoparticule
isocaédrique, (h) Seules les chaines en interaction avec la nanoparticule sont représentées

Sharaf [140] et Zhang [152] ont étudi¢, avec des simulations de type Monte Carlo, le
renforcement induit par des nanoparticules sur un réseau ¢élastomere. Les particules sont alors
situées sur les nceuds d'un réseau cubique a trois dimensions et incluses dans une matrice de

polyéthyléne ou de polyméthyléne.

Hanson [149] a modélisé I'interface entre la silice et une chaine de PDMS, la surface
de la silice portant 5,5 groupes silanol par nm” afin de calculer la force nécessaire pour
détacher une bande de PDMS de la surface de la silice.
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Enfin, I'étude que nous désirons réaliser par dynamique moléculaire sur un systéme
"réaliste" constitué d'une nanoparticule de silice dans une matrice de PBMA se basera sur une
publication de Brown et al. [153], Les auteurs ont étudié les modifications structurales et
dynamiques d'un systéme constitu¢ une nanoparticule de silice dans une matrice polymeére
modele. Une structuration des chaines de polymeére apparait au voisinage de la nanoparticule,
associée a une orientation des chaines le long de sa surface. La probabilité de conformeres
trans augmente au voisinage de la charge. Les auteurs ont également observé une diminution

de mobilité des chaines a proximité de la surface de la silice.

[.3.3. CONCLUSION

Nous avons pu observer que les principaux résultats publiés sur les nanocomposites
mettent en avant le réle de l'interphase autour des renforts pour expliquer les modifications

des propriétés macroscopiques observées expérimentalement.

En complément de ce paramétre, il nous parait intéressant d'analyser également
l'influence de la morphologie des nanoparticules, et donc d'étudier la contribution du couplage
mécanique sur le comportement viscoélastique mécanique dynamique des nanocomposites,

que ce soit dans le domaine linéaire et non linéaire.

Pour cela, I'¢tude expérimentale de nanocomposites modeles renforcés par de la silice
colloidale sera complétée par une modélisation a différentes échelles. Le développement d'un
modele micro-macromécanique devra nous renseigner sur le role joué¢ par les différentes
phases sur le comportement macroscopique global. La modélisation par dynamique
moléculaire, c'est-a-dire la construction d'un modé¢le atomistique de PBMA renforcé par une
nanoparticule de silice nous permettra de plus de mettre en évidence les éventuelles

modifications structurales et de mobilité¢ des chaines du polymere a l'interface PBMA-silice.
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CHAPITRE II. MATERIAUX
ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

II.1. MATERIAUX

[1.1.1. MATRICE POLY (METHACRYLATE DE BUTYLE)

Afin d'obtenir des nanocomposites modeles quasi isotropes renforcés par de la silice
colloidale, plusieurs parameétres nous ont permis de choisir le type de polymeére a utiliser, la
matrice devant étre amorphe, en solution aqueuse et de T, proche de l'ambiante afin de
faciliter la filmification. Nous avons choisi le poly (méthacrylate de butyle) (PBMA), dont les

propriétés satisfont toutes ces conditions.

La matrice poly (méthacrylate de butyle) (PBMA) a été synthétisée par polymérisation
en émulsion afin d'obtenir des particules de latex de diameétre voisin de celui des particules

¢lémentaires de silice.

II.1.1.a. Synthése du PBMA
Le mélange réactif suivant est introduit dans un réacteur de deux litres :
- 1350 ml d’eau distillée
- 135 ml de monomeére méthacrylate de butyle (Figure II-1)
- 1 g de bicarbonate de potassium (KHCO3)
- 3 g de peroxodisulfate de potassium (K,S,0s)
- 10 g de dodécyle sulfate de sodium (SDS, tensio-actif), Na'S0,C,Hys

T
CH,=CH

Figure II-1. Monomeére méthacrylate de butyle
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Le réacteur est équipé d'une entrée d'azote et d'un systetme de condensation des
vapeurs constitué¢ d'un réfrigérant raccordé¢ a l'eau du robinet. Il comporte aussi une enveloppe
en verre a l'intérieur de laquelle on fait circuler de I'eau provenant d'un bain thermostaté afin
de controler la température de réaction. Un agitateur de type "ancre" tournant a une vitesse de
250 tours par minute assure 'homogénéisation du mélange réactif. Le monomere a d'abord été

distillé a 38°C sous 10 mmHg afin d'éliminer les inhibiteurs.

On introduit dans un premier temps 1’eau distillée, que 1’on fait dégazer pendant une
heure sous argon a 80°C afin d’¢éliminer 1’oxygene dissous. On ajoute ensuite le bicarbonate
de potassium KHCOs et le monomere, que 1’on fait a nouveau dégazer pendant 15 min. Enfin,

on introduit I’amorceur.

La polymérisation s’effectue ensuite a 80°C pendant trois heures en maintenant le

mélange sous agitation.

L’amorceur K,S,05 se décompose dans 1’eau en radicaux sulfate SO4°. Ces radicaux
provoquent 1’ouverture de la double liaison du méthacrylate de butyle, amorcant la

polymérisation. On a alors des chaines de PBMA en croissance (Figure I1-2).

(|:H3 TH3 (|:H3
S0; CHZ—C—CHZ—C\' s—Fc— -+
O CcC—o0 O
/
(6} (0] (6}
\ \ \
CH, CH, CH,
/ /
CH, CH, CH,
\ \ \
CH, CH, CH,
/ /
CH, CH, CH,
Chaine en croissance Motif constitutif du PBMA

Figure II-2. Exemple de la chaine PBMA étudiée

Le bicarbonate de potassium KHCOs; sert de tampon afin d’éviter 1’acidité du latex en
fin de polymérisation, provenant de la décomposition de 1'amorceur, et permet ainsi d'obtenir
un latex en solution basique. On limite la concentration en PBMA a 10% en masse afin

d’éviter la floculation du latex.

Le latex est ensuite lavé dans des résines échangeuses d’ions afin de retirer au

maximum les résidus de polymérisation, c'est-a-dire le tensioactif SDS et les amorceurs [154,
155]

42



CHAPITRE Il. Matériaux et Techniques Expérimentales

11.1.1.b. Caractérisation du PBMA obtenu

i. Structure chimique

La structure chimique du PBMA a été controlée par RMN du 'H liquide. Pour cela, le
polymere a été auparavant dissous dans le chloroforme deutéré CDCls. Le spectre obtenu et
l'attribution des différents pics sont présentés sur la figure II-3. Ce spectre est similaire a celui

obtenu par Odrobina et al. [155].

(@.f)

(d)

(b)

Cc=—0
g [

0 N | |
(c |
/ ch /(b') |
. >

] N
\ (e) [
CH, L

Figure II-3. Spectre RMN du 'H du PBMA dans CDCl,

Une analyse complémentaire en RMN du "*C a permis de connaitre la tacticité des
chaines de PBMA. En effet, la présence dans la chaine principale du polymeére d'un atome de
carbone asymétrique conduit a I'existence de deux configurations "droite" et "gauche". De
plus, 1'é¢tude des intensités relatives des pics mm, mr et rr (correspondant a des enchainements
méso-méso, méso-racémique et racémique-racémique, figures 11-4 et II-5) a permis de définir

les pourcentages des différentes triades présentes dans la chaine polymére [156],

(|34H7 (|:4H7 IC JH, IC H, (Ij H, CH,

0 0 o) o 0 0 o) o. O EN
\W4 N\ / N\ / N\ / N/ N CH, H CH,
Yy Y Y
CH H C, H C,
R L] AT A
CH, H CH, H CH, CH, H / o CH, 4 o
(o) IO C,H, C,H,

C,H,

Triade mm Triade rr Triade mr (ou rm)

Figure I1-4. Les différentes triades du PBMA
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Soit P, la probabilit¢ pour qu'une unit¢é monomere s'additionne avec la méme
configuration que celle de 1'unit¢ qui la précéde, formant une diade de type m. Si Py, est
indépendant de la configuration des chaines en croissance (processus de type Bernouilli),
alors les probabilités d'existence des différentes triades sont :

[mm] = Py’ [mr + rm] =2 Py, (1-Pp) [tr] = (1-Pw)?
Dans le cas du PBMA, on obtient :
[mm]=0,04=4%  [mr+rm]=032=32% [rr] = 0,64 = 64%

Les chaines de PBMA sont donc essentiellement atactiques. La chaine de PBMA

simulée par dynamique moléculaire respectera ces propriétés de tacticité (Chap. [V.2.2).

178.1298
177.8127
177.4887
—176.9855
—176.7994
176.0549

ﬁmade% ﬁ[)mdermr2 Q‘de ’mL)

1786 1784 1782 1780 1778 1776 1774 1772 1770 1768 1766 1764 1762 1760 1758

Figure II-5. Spectre RMN *C du carbone du groupe carbonyle

II.1.1.c. Taille des particules

La taille des particules de latex a été déterminée a 1'aide de mesures de diffusion quasi-
¢lastique de la lumiére. En supposant que les particules ont une forme sphérique, leur
diamétre moyen est de 45 = 10 nm (Figure I1-6). Nous avons également constaté que le lavage

du latex n'a aucune influence sur la taille de ces particules, en accord avec les travaux
d'Odrobina et de Wilkinson [154, 155],
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Figure II-6. Distribution des diamétres des particules de latex par diffusion quasi-élastique de la

lumiére

11.1.1.d. Masse molaire

Les masses molaires du polymére ont ét¢ mesurées au moyen de deux techniques

expérimentales : la chromatographie d'exclusion stérique et la diffusion de la lumicre.

i. Chromatographie d’exclusion stérique

L'analyse a été réalisée sur une colonne de 600x8 mm (SDV-gel linear 10 microns)
avec du tétrahydrofurane (THF) en solvant et un débit de 1 ml/min a température ambiante.
L'étalonnage a été préalablement effectué sur des échantillons de polystyréne. Les mesures
ont été faites sur deux latex synthétisés séparément afin de vérifier la répétabilité de la

méthode de synthése.

La masse molaire moyenne en nombre du polymeére est de 1’ordre de 1 334 000 =+
105000 g/mol avec un indice de polymolécularité de 2,2 + 0,1 (Figure 1I-7).

Courbe de masse
a[odbaiu 5qnoo

t t IRRAS Rias e t t t f e
500 000 4 000 000 5 000 000 10 000 000
Masses

Figure II-7. Distribution des masses moléculaires du PBMA
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ii. Diffusion de lumiére

Les masses molaires du polymere ont €galement été mesurées a partir de la diffusion
statique de la lumiére du polymeére en solution dans 1'acétone. Le latex, aprés lavage, est séché

puis dissous dans l'acétone a différentes concentrations.

L'intensité diffusée est exprimée par le rapport de Rayleigh AR (C, 6) qui est mesuré

en fonction de 1'angle de diffusion O et de la concentration de polymere C.

16n°n°R>
l—gsinz(gj+...

2.2 2 2
AR(C’ e): Rech - Rsolv :4n—n4(@j C 317\‘ [1I-1]
APYARNCS . 2A,C+..
MW
kKC | 1 +2A,C+... 1+16n2n2R§sin2(9j+... [1I- 2]
AR(C,0) | M, 2
i tim — R || = tim| tim| —RC [1I- 3]
M, 0 00 AR(C,0) 60| c—>0{ AR(C,0)
2.2 2
avec K= 4m’n 7 (@j [1I- 4]
N, Lec

- Rean et Ryoy sont les intensités diffusées respectivement par 1'échantillon et le
solvant,

- nestl'indice optique de la solution,

- Na est le nombre d'Avogadro,

- A estlalongueur d'onde incidente,

- Cest la concentration en soluté

- Ry estle rayon de giration du polymeére dans le solvant,

- 0O estl'angle de diffusion,

- M, estla masse moyenne en masse du polymére,

w

- A est le second coefficient du viriel,

- —ﬂsin(gj
=5 )

Pour obtenir la masse molaire moyenne en poids, M, on extrapole a angle nul la

courbe KC/AR en fonction de g* a angle nul (Figure II-8).

On obtient par cette méthode une masse molaire moyenne en masse de 2,1.10° g/mol

(soit M, ~ 1.10° g/mol), en accord avec les mesures réalisées précédemment par GPC.
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Figure I1-8. Tracé de Guinier

11.1.2. SILICE COLLOIDALE

I1.1.2.a. Caractéristiques de la silice

La silice utilisée comme renfort dans cette ¢étude est une silice colloidale
commercialisée sous la référence LUDOX ™ par Dupont. Cette silice, non fonctionnalisée, est
en suspension dans ’eau a pH basique 9,1 et stabilisée par des ions ammonium NH (Figure
11-9).

NH,*
¢ ™ OH
. /

/\\O/ I\O//SI\B

(0]

Figure I1-9. Représentation schématique de la surface de la silice LUDOX

La surface spécifique de ces charges indiquée par DUPONT est de 135 m?/g.

11.1.2.b. Dimension des particules de silice

La taille et la forme des particules de silice ont été analysées grace a des mesures de
diffusion quasi-¢lastique de la lumiere. Elles ont montré que les particules de silice ont un

diamétre moyen de 18 £ 5 nm (Figure 11-10).
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Figure II-10 Distribution des diamétres des particules de silice (DQEL)

La surface spécifique, Sepe, des particules de silice a été déterminée a partir de ces
résultats de deux maniéres différentes : d'une part en prenant en compte les résultats
expérimentaux (histogramme de la figure II-10), et d'autre part en considérant cette

distribution comme une gaussienne (courbe de la figure I1-10).

En considérant une distribution gaussienne ®(R) des rayons des particules, il est

possible de calculer la surface spécifique équivalente.

La surface et le volume moyens des particules sont donnés par :

S = [(R)47R 2dR = 2400 nm?, V = T(D(R)%TERHR — 8440 nm’,
0 0

soit une surface spécifique Sep¢ de 1'ordre de celle fournie par Dupont :

Sepe = i_: 129 m?/g
pV

spé
En prenant en compte les résultats expérimentaux de diffusion de lumiére, la surface
spécifique est de 132 m?/g.

Ces mesures de surface spécifique sont donc en accord avec les résultats donnés par
DUPONT.

11.1.2.c. Taux d'hydroxyles

Afin de connaitre le taux d'hydroxyles global, des mesures de RMN du *’Si ont été
réalisées (Figure II-11). Les proportions relatives des différents types de silicium nous

permettent de retrouver le taux d'hydroxyles [0, 71:

Q% : x~0 % Q*:y=20,6% Q*:2=79,4%
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Le taux d'hydroxyles par nm? a la surface de la silice est alors déterminé a l'aide de la

relation suivante [7] :

NAo(2x+Yy) 1018
Sspé (60+9(2x +y))

Yo (OH/nm?) = [1I- 5]

ou: Ny estle nombre d'Avogadro

Le facteur (60 + 9(2x+y)) correspond a la masse molaire de la silice en tenant compte

du taux d'hydroxyles.

Le taux d'hydroxyles obtenu pour la silice analysée est de 14,8 OH/nm?.

.A"’H'\
7\
/A
{7
I ll\, Q4 O
/ / |
? J . o—si—o
O—Si—OH |/ \ |
OH | / ! o
[ o \
O—Si— OH /
| Q@ \
O LY
Q? \fM \
\ o "j \‘I
Ol um’_.m%{"jw — %wi"‘l".",min—
90 ppm 100 ppm 110 ppm

Figure II-11. Spectre RMN du *Si de la silice pure

[1.1.3. ELABORATION DES NANOCOMPOSITES

Les films nanocomposites, d'une épaisseur finale d'environ 400 um, ont été ¢laborés a
partir du mélange physique des deux suspensions : le latex concentré a environ 10% en masse

et la silice en solution a 30% en masse dans I'eau.

Le mélange étant réalisé a fraction massique en silice donnée, la suspension est
maintenue cinq minutes sous vide puis versée dans un moule en téflon. La T, du PBMA étant
de l'ordre de 30°C, le séchage s'effectue a 60°C sous humidité controlée (proche de 100%)
(Chap. 1.1.3.). Dans ces conditions, I'évaporation de l'eau s'effectue avec une cinétique lente
(4 a 5 jours), ce qui limite la présence de défauts (fissures) dans les films, favorisée par une
évaporation trop rapide. Afin de compléter la maturation des films coalescés, les

nanocomposites sont ensuite "recuits" pendant douze heures a 90°C.

Ce mode de mise en ceuvre nous a permis d'obtenir des films transparents et

homogéenes pour des taux de renfort inférieurs a 32 % vol. Pour des fractions supérieures, la
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présence de fissures et de porosités a été détectée dans tous les échantillons, quelles que soient
leurs conditions d'é¢laboration. Nous avons également pu réaliser un film de silice pure, dont la
cohésion est assurée par les liaisons hydrogeéne entre les silanols et/ou I'eau adsorbée a la
surface des particules. Etant donné le mode d'élaboration de ce film, nous avons considéré que
les particules de silice s'organisaient sous forme d'un arrangement aléatoire de sphéres, avec
une compacité maximale de 64 % vol. [73, 157], Cette valeur de la compacité¢ maximale Vax
des particules de silice est en accord avec les travaux de Caquot [158].

d 0,2
V.o =1- 0,47(—) [11- 6]
D

max

ou d et D sont respectivement les diameétres minimum et maximum des nanoparticules.

Comme la valeur minimale et maximale du diamétre des nanoparticules déterminée

expérimentalement est égale respectivement a 9 et 28 nm, Vi serait égale a 0,64.

Nous avons reporté dans le tableau II-1 la composition des nanocomposites que nous
allons étudier expérimentalement, désignés par Si suivi de leur fraction volumique de silice.
Nous avons tenu compte dans ces résultats de la présence d'eau et de porosités, mesurées par

différentes techniques expérimentales (Chap. III).

Echantillon Si0 Si5,1 Si10,8 Sil7,2 Si24,5 Si32,7 Si45 Si64
Mk (%) 0 10 20 30 40 50 70 100
VE (%) 0 5,1+0,5 10,8+05 17,2+0,5 24,5+0,5 32,7+05 45+1 64 +1

Tableau II-1. Composition des nanocomposites en fonction de leur fraction volumique de silice
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I1.2. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

[1.2.1. CARACTERISATIONS PHYSICO-CHIMIQUES

I1.2.1.a. Mesures de masse volumique

Les mesures de masse volumique ont été effectuées dans le dodécane a température
ambiante sur une balance METTLER (Figure I1-12).

Figure I1-12. Dispositif expérimental utilisé pour les mesures de densité

La masse volumique p des différents nanocomposites est calculée en mesurant leur

masse dans I'air (M) et dans le dodécane (M;), et a partir de la relation d'Archimeéde :

_ M P dodécane ~M2Pair
M -M,

P [1I- 7]
avec  Pdodécane = 0,7487 g/(:m3

Pair = 6.10™ g/em’
11.2.1.b. Analyse Thermique Gravimétrique et pertes au feu

La quantit¢ de charges effectivement présente dans les échantillons, ainsi que la
température de dégradation des nanocomposites a été contrdlée par analyse thermo-
gravimétrique (ATG) sur un appareil METTLER TA2500. Des échantillons de 30 mg environ
ont été analysés de 20 a 900°C a 10°C/min sous atmosphére inerte afin d'éviter les réactions

secondaires.

Afin de déterminer le taux de charges sur des échantillons macroscopiques, des pertes
au feu ont ¢galement été effectuées. Des échantillons de 1 a 2 g ont été portés dans un creuset
a 650°C pendant 45 min afin de ne garder que le résidu de charges. Les échantillons, refroidis
dans un dessiccateur afin d'éviter I'adsorption d'eau par la silice, sont ensuite pesés. Le rapport
entre la masse aprés combustion et la masse initiale de I'échantillon permet d'obtenir le taux

de cendres.
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[1.2.2. ANALYSE DE LA MORPHOLOGIE DES NANOCOMPOSITES

I1.2.2.a. Microscopie a Force Atomique

Cette technique est basée sur l'interaction entre les atomes présents a l'extrémité de la
pointe de I'AFM et ceux de la surface de I'¢échantillon. La nature des forces mises en jeu
dépend de la distance entre atomes. L'AFM nécessite I'utilisation d'une pointe trés fine, placée
a l'extrémité d'un levier qui vient balayer la surface de 1'échantillon. Le levier se courbe en
réponse aux forces s'exercant entre les atomes présents a l'extrémité de la pointe et ceux situés
sur la surface analysée. Différents modes de fonctionnement existent en microscopie a force

atomique, correspondant a des interactions pointe — échantillon de nature différente.

Nous avons choisi d'utiliser le mode "intermittent" ("tapping mode", figure II-13). Le
levier oscille a une fréquence proche de sa fréquence de résonance avec une grande amplitude
(30 a 100 nm) lorsqu'il n'est pas en contact avec la surface. La pointe oscillante est amenée en
contact intermittent avec la surface, l'amplitude d'oscillation est donc réduite par rapport a

I'amplitude libre, et sa phase modifiée.

Afin de maintenir l'amplitude d'oscillation de la pointe constante, un systéme
d'asservissement ajuste la distance pointe - surface. L'image de la topographie de la surface de
I'échantillon est relative aux variations d'amplitude selon z du balayage par la pointe de la

surface a analyser.

Le mode d'analyse "contraste de phases" mesure la différence A®, entre la phase des
oscillations libres de la pointe et celle des oscillations détectées lorsque la pointe est en
contact avec l'échantillon. Le contraste observé sur cette image révele des variations des
propriétés viscoélastiques du matériau. L'utilisation de ce mode est donc particulicrement

adaptée a I'¢tude de composites chargés a matrice polymére [89, 159-161]

Diode laser = QOscillation libre

Miroir Ensemble

(pointe + levier)

Sl Sl
Piézoélectrique
+ E/y' E/y'
e _

Photodétecteur

Détecteur
d’amplitude

Echantillon

Systéme Déplacement z §

de contrdle

Phase
1

Set Point

Figure II-13. Principe du mode contraste de phase
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Le microscope utilisé est un microscope de type Multimode™ Nanoscope III fabriqué
par Digital Instruments® (Gilles Castelein, ICSI, Mulhouse), équipé d'un mode tapping et d'un

module de détection de type Extender™ Electronics pour obtenir I'image de phase.

La surface ¢étudi¢e avec ce mode devant étre parfaitement lisse, nous avons utilisé les
blocs de coupe des échantillons passés au microtome, conservés dans le porte échantillon du

microtome.

11.2.2.b. Microscopie électronique en Transmission

La microscopie ¢lectronique a transmission (MET) a été utilisée pour compléter
I'analyse morphologique des nanocomposites. Les échantillons ont été préparés sous forme de
lames minces d'environ 72 nm d'épaisseur, par ultra-microtomie a température ambiante
(ULTRACUT E, Reichert-Jung). Les observations ensuite ont été réalisées par B. Vacher et
J.-M. Martin au Laboratoire de Tribologie et Dynamique des Systémes de Ecole Centrale de
Lyon.

Un canon a ¢lectrons fournit un faisceau monochromatique d'électrons, focalisé grace
a une série de lentilles et un diaphragme (Figure II-14). Le faisceau transmis a travers
I'échantillon est agrandi par une nouvelle série de lentilles pour former 1'image sur un écran
fluorescent. Les parties sombres de 1'image correspondent aux zones de 1'échantillon les plus
denses ou ¢épaisses, et les parties les plus claires aux zones fines ou peu denses de

I'échantillon.

Source d’¢électrons

Lentille condenseur 1

Lentille condenseur 2
| Diaphragme condenseur

e — Echantillon

Lentille objectif

Diaphragmes objectif

Lentilles intermédiaires

Lentille de projection

Ecran fluorescent

Figure II-14. Principe du microscope électronique a transmission
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I1.2.2.c. Diffusion de Rayons X aux petits angles

La diffusion des rayons X aux petits angles [162] est une technique fréquemment
utilisée pour étudier des structures colloidales. Elle permet d'obtenir des informations

quantitatives sur la morphologie a différentes échelles d'analyse.

i. Principe de la diffusion des rayons X aux petits angles

Cette technique est particulierement adaptée a la caractérisation des nanostructures. Le
domaine de taille accessible varie de 1 a 100 nm. Etant donné que les rayons X sont diffusés
par les électrons, la diffusion de rayons X n'est observée que s'il existe une variation de

densité ¢lectronique dans I'échantillon étudié.

L’utilisation de modeles théoriques ou semi-empiriques permet alors d’extraire des
profils de diffusion, les caractéristiques fondamentales moyennes de la morphologie du

matériau comme le rayon de Guinier R, de la phase dispersée.

L’intensité / diffusée par I’échantillon est obtenue en fonction du vecteur de diffusion

g, qui varie entre 4.10™ et 0,6 A selon l'expression :
q= %sme ou 20 est I’angle de diffusion.

Dans le cas général d'une structure biphasique, cette intensité diffusée contient des
informations sur la structure de la phase dispersée. Si cette structure a une taille
caractéristique 4 (par exemple le diamétre d’une inclusion sphérique), la majeure partie de

I’information morphologique sera contenue dans un intervalle de ¢ tel que :
0,1 <g4<20

L'analyse des résultats est basée sur I'ajustement des profils de diffusion selon deux

lois s'appliquant a deux domaines de ¢ différents.

a. Aux petits angles : Loi de Guinier (QRy << 1)

_a’Rg
I(q)=Ipe 3 [11- 8]
ou R, est le rayon de Guinier (ou de giration) des particules diffusantes.

Si les domaines diffusants sont des particules sphériques de densité uniforme, leur

diametre R est donné par :

R- 3R, (- 9]

b. Aux grands angles : Loi de Porod (gR, >> 1)

I(q)cq™ [11- 10]

ou o est une constante positive.
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Selon la valeur de o, on peut déterminer la dimension fractale de I'entité diffusante.

Dans les différentes échelles analysées, la morphologie étudiée peut posséder une,
deux, ou plusieurs dimensions caractéristiques. Par exemple, le renfort peut posséder
plusieurs tailles de particules, et/ou des agrégats et agglomérats. Le profil de diffusion
correspond alors a la superposition de plusieurs profils contenant chacun un régime de

Guinier et un régime de Porod.

ii. Appareillage utilisé

Les mesures ont été réalisées au Laboratoire de diffusion des Rayons X aux Petits
Angles (O. Spalla, S. Lyonnard, SCM/DRECAM, CEA de Saclay) au moyen de deux
appareillages complémentaires afin de faire une analyse aux tres petits angles (USAXS, de
4.10% 2 0,4 A", et aux petits angles (SAXS, de 107 a 0,6 A™"). L'utilisation de ces deux
techniques complémentaires permet d'accéder a une grande gamme d'échelles allant de 15 A a

6 um.

Pour ces deux dispositifs, la source émettrice de rayons X est une anode tournante de
cuivre (A = 1,54 A).

a. Diffusion des rayons X aux tres petits angles : Caméra Bonse/Hart

Cette caméra (Figure 11-15-a) permet de mesurer la diffusion des rayons X aux trés
petits angles. Un miroir installé entre la source et les premicres fentes augmente le flux
incident sur le monochromateur. Deux cristaux en germanium sont utilis€és pour orienter le
faisceau, afin d'obtenir une trés haute résolution en q. Le premier joue le rdle d'un
monochromateur, le deuxiéme d'un analyseur. L'ensemble analyseur-détecteur est placé sous

vide et peut tourner autour de I'échantillon.

. Vacuum
Slits Monochromator chamber
(Gemllny: Ty e -

wertical slits

| ; ‘ S Scintillator
L] " 2, \‘*\:\ —t »
b Wy &Y Q’:;\,
Rotating S 1 - \\ﬁi’ beam-stop
Cu Anode e o0 = s m/ o
wsaA ¢ e o
Analyser s i
G " pomctunl
bent Ge [111] :-‘::::(‘.:::- X-RAY source
wosseomater "0
(a) (b)
Figure II-15. Dispositifs expérimentaux : (@) Caméra Bonse-Hart (USAXS) et (b) caméra haut-flux
(SAXS)
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b. Diffusion de rayons X aux petits angles : Caméra haut-flux

Cette caméra (Figure II-15-b) est tres sensible, grace a la disposition de ses éléments
d’optique. Un miroir plan recouvert de nickel est situ¢ au plus proche de la source, et un
monochromateur courbe en germanium se trouve environ a égale distance de la source et du
détecteur. Cette géométrie permet d’obtenir I’image de la source dans le plan détecteur, et
donne donc un excellent rapport entre le flux mesuré au bord du piege et le flux mesuré au

centre du faisceau.

Le tableau II-2 résume les caractéristiques principales de ces deux montages.

Taille du faisceau (mm?) au niveau

Instrument Flux n (A (A
( h t / ) qmm qmax
photons/s de 1'échantillon du détecteur
USAXS 5.10°8 3x12 3,5x 14 4.10™ 0,4
SAXS > 10’ 2x3 3x1 10 0,6

Tableau II-2. Caractéristiques de 'USAXS et du SAXS

[1.2.3. ANALYSE DE LA MOBILITE MOLECULAIRE

I1.2.3.a. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage permet de déterminer et de quantifier les
phénoménes endo- ou exothermiques qui accompagnent un changement d'état physique tel

qu'une évolution structurale ou une réaction chimique.

Le principe de fonctionnement du calorimetre consiste a mesurer le flux de chaleur
nécessaire au maintien du matériau a la méme température que celle dun échantillon de
référence. L'enregistrement d'un signal proportionnel a la différence de flux de chaleur entre
ces deux ¢éléments permet alors de déterminer, dans le cas des polymeéres amorphes, la
température de transition vitreuse (T,) ainsi que la variation de chaleur spécifique qui lui est

associée (AC,).

AC, est déterminée a partir des points de décrochement de la ligne de base avant et
apres la transition vitreuse (T, et Tgs). La température de transition vitreuse T a été prise au

point d'inflexion du saut de chaleur spécifique, correspondant a T, sur la figure II-16.
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Figure II-16. Thermogramme DSC dans une zone de transition vitreuse et définition de T, :

T, : début de la transition

Ty, : zone d'inflexion de la courbe C, (T)

Ty : température pour laquelle la vitesse de modification structurale est maximale
Tes : température de retour a I'état métastable

Les mesures ont été effectuées au moyen d'un calorimeétre PERKIN ELMER DSC7 au
Centre de Recherche sur les Molécules Végétales (CERMAYV, Grenoble), sur une gamme de
températures allant de —50 a 120°C a une vitesse de 20°C/min sous atmosphére inerte. Apres
avoir enregistré la ligne de base et calibré l'appareil a l'aide d'un échantillon étalon
d'octadécane aux caractéristiques connues (Tr = 27,29°C, AHyysion = 238,76 J/g), T'histoire
thermique du polymere est effacée lors d'un premier cycle. Ensuite, apres un refroidissement a
20°C/min jusqu'a —50°C, la différence de chaleur fournie a I'échantillon par rapport a la
référence est enregistrée pendant la remontée. Le thermogramme propre a I'échantillon est

alors obtenu par soustraction de la ligne de base au signal précédent.

11.2.3.b. Résonance Magnétique Nucléaire du Solide

La spectroscopie de résonance magnétique nucléaire permet la caractérisation des
structures chimiques. La RMN du liquide est limitée aux polymeéres liquides ou solubles alors
qu’un grand nombre de polyméres sont insolubles et non gonflables par des solvants. On
utilise alors la RMN du solide.

La RMN est une technique spectroscopique qui permet de suivre les interactions des
moments magnétiques de spin de certains noyaux (‘H ou °C par exemple) avec des champs
magnétiques extérieurs.

i. Principe de la résonance magnétique nucléaire

Lorsque I'échantillon est soumis a un champ magnétique extérieur By, il en résulte un

couplage entre ce champ et les moments magnétiques de spin (Effet Zeeman). D'autres
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interactions, avec des champs magnétiques locaux beaucoup plus petits que ]§0 modifient

¢galement ces états d'énergie. Ces interactions conduisent aux deux phénomenes suivants :

- Le déplacement chimique : il est dii & un écrantage du champ extérieur créé par les
¢lectrons des atomes proches du noyau considéré. Deux noyaux ayant des
environnements différents n'auront pas exactement la méme fréquence de
précession. Cette interaction résulte de deux contributions, une isotrope et l'autre

dépendant de 1'orientation de la molécule dans le champ EO .

- Le couplage dipolaire : c'est l'interaction entre deux moments magnétiques de
spins suffisamment proches. Il dépend de 1'orientation et de la norme du vecteur

internucléaire par rapport a EO .

Lors d'une expérience de RMN, on applique sur I'échantillon un champ statique EO,
colinéaire au vecteur d'aimantation M du matériau (Figure II-17). Ce champ M est ensuite
dévi¢ de sa position d'équilibre par un champ ]§1, oscillant dans le plan perpendiculaire a EO .
L'angle 0 que fait M avec ]§0 est directement proportionnel au temps pendant lequel on

applique la perturbation (temps d'impulsion).

Champ magnétique B =0 _ - .
0" By Bj +B(®)
z z z
Aimantation
Y Y Y
X X X
Courant induit m ﬂ /\Unv >
en fonction du temps U U Temps
Transformée de Fourier \,}UU\, -
dans I'espace des fréquences Fréquence

Figure I1-17. Principe d'une expérience de RMN

L'aimantation M subit un couple qui sera la cause d'un mouvement de précession
autour de ]§0 a la fréquence y(1-0)By, o étant la constante d'écran dépendant de

l'environnement chimique du noyau et y le rapport gyromagnétique du noyau considéreé.

Lorsqu'on supprime le champ El le systéme retourne vers son état d'équilibre. Le
signal est alors enregistré (signal de précession libre : FID : Free Induction Decay). La

résultante, apres transformée de Fourier, donne le spectre RMN.
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ii. RMN du liquide — RMN du solide

En solution ou dans un liquide, les mouvements browniens trés rapides moyennent les
interactions qui posseédent une dépendance spatiale. Le spectre comporte donc des pics fins a

différentes fréquences de résonance selon I'environnement chimique des noyaux.

Dans un solide, la rigidit¢ de la structure est telle que les pics sont considérablement
plus larges car les interactions a dépendance spatiale ne sont plus moyennées. On étudie alors

globalement I'ensemble des noyaux : c'est la RMN large bande ou RMN statique.

Si on souhaite obtenir des informations spécifiques a un noyau de déplacement
chimique donné, on fait tourner 1'échantillon a grande vitesse a un angle de 54,44° par rapport
a la verticale. Cette technique de rotation a l'angle magique (MAS : Magic Angle Spinning)
permet en théorie d'annuler les interactions qui ont une dépendance spatiale en (3 cos” 0 —1)

comme l'interaction dipolaire et le déplacement chimique.

En pratique, les vitesses nécessaires pour cette annulation varient selon 1'interaction et

ne peuvent pas toujours étre atteintes.

iii. Phénomeénes de relaxation

La relaxation, apreés la suppression du champ El, est essentiellement due aux
fluctuations des champs magnétiques élémentaires. On distingue deux relaxations en
décomposant M en un champ M, (aimantation longitudinale) parallele a l'axe Oz et My,

(aimantation traverse) dans le plan Oxy orthogonal a EO .

Le retour a I'équilibre de M, s'accompagne d'un échange d'énergie entre le systeme de
spins et l'extérieur avec un temps caractéristique T;. C'est la relaxation spin-réseau (ou
longitudinale). Le retour a I'équilibre de My, ne nécessite aucun échange d'énergie. C'est la

relaxation spin-spin (ou transversale), avec un temps caractéristique T».

Dans les polyméres, les deux types de relaxation permettent d'étudier des mouvements
se produisant a différentes fréquences. Le temps T; est sensible aux mouvements qui se font a
la fréquence d'observation du noyau (quelques dizaines a quelques centaines de MHz) alors
que le temps T, est sensible aux mouvements dont la fréquence est proche de celle de

l'interaction dipolaire (quelques dizaines de kHz).

11.2.3.c. Analyse Mécanique Dynamique

L'étude du comportement viscoélastique des nanocomposites a été réalisée a 'aide de

deux appareils complémentaires de spectrométrie mécanique.

Dans les deux cas, I'échantillon est soumis a une déformation dynamique de forme
sinusoidale. La réponse du matériau, déphasée par rapport a la déformation, permet de

mesurer le module complexe M* = M' +) M" (avec M = E ou G) et le facteur d'amortissement
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tan 0 = M"/M'. Ces appareils permettent ainsi 1'étude des propriétés visco€lastiques soit en
fonction de la température pour une ou plusieurs fréquences (condition isochrone), soit en

fonction de la fréquence pour différentes températures (condition isotherme).

i. Spectrométre DMTA (MK-IIl, Polymer Laboratories)

Cet appareil permet de solliciter en traction des matériaux de faible rigidité. Les
¢échantillons de dimensions 0,4 x 10 x 10 mm, sont placés entre deux mors et soumis a une
prétension (environ 2 N) puis a un déplacement dynamique autour de ce point fixe. Les
mesures sont effectuées sous balayage d'azote sec, dans une gamme de températures allant de
—100 a 150°C avec une vitesse de montée en température de 3°C/min pour deux fréquences (5
et 10 Hz).

ii. Viscoanalyseur Metravib RDS VA4000

L'utilisation de cet appareil permet de compléter l'analyse précédente car la
déformation dynamique imposée a 1'échantillon (en cisaillement) reste constante sur tout
l'intervalle de température considéré. Il permet également de travailler avec des niveaux de
déformations plus importants que ceux du DMTA, permettant des mesures dans le domaine

non linéaire.

Partie mobile

id

Parties fixes——»

Echantillon

ol

(@ ()

Figure II-18. (@) Schéma du mors de cisaillement pour films du viscoanalyseur VA4000, (b)
définition du taux de cisaillement

Les échantillons, de hauteur 10 mm et d'épaisseur 0,4 mm, sont fixés par leurs
extrémités au mors inférieur, solidaire du bati (Figure 1I-18-a). La déformation dynamique est
imposée a 1'échantillon a 1'aide du mors supérieur. Le taux de cisaillement y est alors défini
comme le rapport entre déplacement dynamique d et I'épaisseur de l'entrefer e (Figure II-18-
b).
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Deux types de mesures ont €té réalisés a 1'aide de cette technique expérimentale :

des spectres isochrones a 1 Hz pour des températures allant de —80 a 150°C a
1°C/min. La déformation dynamique imposée a l'échantillon est de 0,1 et 2,5%
respectivement dans les domaines vitreux et caoutchoutique. L'augmentation du
déplacement dynamique aux températures supérieures a T, est nécessaire afin

d'accroitre I'amplitude du signal force par rapport au bruit des mesures.

La seconde série de mesures a consist¢ a analyser l'influence du taux de
déformation dynamique, compris entre 10° et 04, sur les propriétés

viscoélastiques des nanocomposites a 110°C et 1 Hz.
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Ce chapitre est consacré a 1'étude expérimentale des propriétés physiques des
p p prop physiq

nanocomposites PBMA-silice.

Dans la premicre partie, les caractéristiques intrinséques des nanocomposites, telles

que le taux ou la taille des particules élémentaires seront évaluées.

En nous appuyant sur une analyse morphologique quantitative, nous nous attacherons
ensuite a définir I'état de dispersion ou de connexité des nanoparticules a I'aide de mesures
directes comme la microscopie électronique a transmission ou des mesures indirectes, telles
que la spectrométrie mécanique dynamique. L'analyse des mesures de diffusion des rayons X
aux petits angles nous permettra de compléter cette analyse morphologique en révélant a titre

d'exemple le caractere fractal des agrégats primaires de charges.

La derni¢re partie de cette étude expérimentale sera consacrée a détecter la présence
éventuelle d'une couche de polymére 1ié ou immobilisé a proximité de la surface des charges.
Pour cela, des techniques de spectrométrie complémentaires, telles que la RMN du solide ou
la spectrométrie mécanique dynamique ont été utilisées afin de mettre en évidence
d'éventuelles modifications de mobilité moléculaire des chaines induites par l'addition de
nanoparticules.

En conclusion, cette analyse expérimentale devra nous servir de base dans Ia
compréhension des mécanismes impliqués lors de la déformation macroscopique de ces
matériaux hétérophasés, en définissant les différentes architectures du matériau en fonction du
taux de charges et en révélant éventuellement la présence d'une couche de polymere li¢ a la

surface des charges.
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I11.1. CARACTERISATIONS PHYSICO-CHIMIQUES

[11.1.1. COMPOSITION DES ECHANTILLONS

Des mesures couplées d'analyse thermogravimétrique et de pertes au feu ont été
réalisées sur les différents matériaux analysés afin de vérifier la teneur effective de charges
dans des échantillons, de masse comprise entre plusieurs milligrammes et plusieurs grammes.
A titre d'exemple, nous avons rapporté sur la figure III-1 1'évolution relative de la perte de

masse des différents nanocomposites, obtenue par ATG, en fonction de la température.

100 4
{LUDOX
801 Si51
604 .
S Si38.8
EO
s 0. Si24 5
3
20 Si10,8
Si5,1
0 . , . , , , , Sio
0 200 400 600 800

Température (°C)

Figure I1I-1. Thermogrammes ATG des différents nanocomposites étudiés

Deux phénomenes peuvent étre clairement distingués, en accord avec Ek ef al. [11].

- La principale perte de masse des différents nanocomposites étudiés se produit
entre 250 et 400°C, et correspond a la décomposition de la matrice organique. Afin
de vérifier la teneur en charges des nanocomposites, nous avons reporté sur la
figure III-2 la fraction massique réelle de silice, évaluée soit par ATG, soit par
perte au feu, en fonction de la teneur théorique de renfort. Nous pouvons observer,
aux incertitudes de mesures pres, un bon accord entre les résultats expérimentaux
et théoriques pour des taux massiques de charges inférieurs ou égaux a 50%. Pour
des fractions massiques supérieures, la fraction réelle des nanoparticules semble
légerement sous-estimée. La présence d'une phase additionnelle, augmentant avec

la teneur en particules, pourrait expliquer ce résultat.
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Figure III-2. Fraction massique de silice déterminée par ATG ou par perte au feu

- Entre 50 et 200°C, une faible perte de masse des composites peut également étre
observée, proportionnelle a la quantité de silice présente dans I'échantillon.
Différents travaux [11] ont montré que cette diminution de masse provenait de
'évaporation de I'eau physiquement adsorbée a la surface des particules de silice,
expliquant ainsi la différence entre la fraction massique de charges réelle et
attendue observée précédemment (Figure 111-2).

Afin de confirmer cette hypothése, nous avons réalisé des mesures par spectroscopie
en proche IR, en nous focalisant sur des nombres d'ondes compris entre 5000 et 5500 cm’
(Figure I1I-3). Lachenal et Schulz [61, 62] ont montré que la présence de molécules d'eau
dans différents polymeéres pouvait étre révélée par la présence de raies d'absorption dans
I'intervalle 5100 - 5250 cm'l, correspondant a la combinaison de 8oy (vibration de la liaison
OH) et voy (vibration du groupe OH).

LUDOX

Si51

— 7~ T
L,
M

Absorbance

Si24,5
Si10,8
Si5,1

T T T T T T T T T Si0
5500 5400 5300 5200 5100 5000

Nombre d'onde (cm'1)

Figure I1I-3. Spectres en proche IR des nanocomposites
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Les spectres des nanocomposites montrent la présence d'un ou deux pics en fonction
du taux de charges :
- Pour le PBMA, un seul pic de faible intensité est détecté vers 5100 cm™. Il pourrait
correspondre a de I'eau résiduelle qui ne s'est pas évaporée lors de la filmification.
- Pour les composites contenant de 5 a 45 %pvol. de silice, deux pics peuvent étre
distingués, situés a des nombres d'onde de 5100 et 5250 cm™, l'intensité du premier
pic diminuant avec la teneur en particules au profit du second.

- Pour des fractions volumiques supérieures a 45%, un pic tres large est observé
entre 5050 et 5300 cm™.

Dans le cas des nanocomposites contenant entre 5,1 et 45 % vol. de silice, I'existence
de deux pics situés a des nombres d'onde différents montre qu'il existe différents types
d'interactions entre l'eau et les constituants présents dans les nanocomposites. Le pic observé
45100 cm™ pour les faibles taux de charges serait di aux interactions entre I'eau et le PBMA,
alors que les interactions entre les molécules d'eau et la surface de la silice seraient a 1'origine
du pic observé vers 5300 cm’.

Compte tenu de la superposition des différents pics observés en proche IR, nous avons
préféré évaluer la quantité d'eau présente dans les différents nanocomposites a partir de
résultats obtenus par ATG, et en particulier a partir de la perte de masse observée entre 30 et
200°C (Figure I11-4).

Fraction volumique d'eau (%)
S
1
\

| a—r—
0
T T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60

Fraction volumique de silice (%)

Figure I1I-4. Fraction volumique d'eau dans les nanocomposites en fonction de leur teneur en silice

On peut observer une augmentation de la quantité d'eau en fonction du taux de
charges, en particulier pour des fractions volumiques supérieures a 24,5%. Afin de vérifier si
cette quantité d'eau est proportionnelle a I'augmentation de la surface d'échange entre charges

et polymere, nous avons reporté, sur la figure III-5, I'évolution de Vo en fonction de
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V§/(1-Vg). On peut en effet montrer que cette surface d'échange S¢., par unité de volume de
PBMA est égale a :
v

—F 111-1
= [II-1]

Séch = SspépF
ou Sy et pr sont respectivement la surface spécifique et la masse volumique de la silice.

On remarque que I'évolution de Vo est toujours proportionnelle au rapport Vg/(1-
VF), mais qu'une transition intervient pour Vg/(1-Vg) compris entre 0,3 et 0,4, correspondant a
des taux de charges compris entre 24,5 et 32 %vol. de silice. La droite présente alors une
rupture de pente, qui devient plus €élevée pour les fortes fractions de silice. Cela est en accord
avec une présence d'eau plus importante, comme illustré sur la figure I11-4.

Fraction volumique d'eau (%)
w

0 T T T T T T T T T T
0,0 0,2 04 0,6 0,8 1,0

V/(1-V,)

Figure III-5. Evolution de Vi, en fonction de Vi / (1-V§)

A partir de la quantité¢ d'eau présente dans les différents échantillons, nous avons

estimé son épaisseur moyenne e, a l'aide de la relation suivante :

V,
e=—"120 [111-2]
Sspe’p r Vi
ou Vo est la fraction volumique d'eau,

Sspe €t pr sont respectivement la surface spécifique et la masse volumique de la silice.

La figure II1-6 montre I'évolution de e en fonction de Vg. Nous pouvons observer une
diminution de cette épaisseur jusqu'a 24,5 %vol. de silice, puis une augmentation pour des
taux de charges supérieurs. Compte tenu des dimensions d'une molécule d'eau, cela
correspondrait, selon le taux de charges, a une ou deux couches d'eau adsorbées a la surface
des particules.
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Figure I11-6. Epaisseur d'eau autour des particules de silice en fonction de Vg

Afin de dégager les mécanismes a l'origine de I'évolution de la quantité d'eau et de son
épaisseur avec le taux de charges, des mesures de masse volumique ont été réalisées sur les
différents nanocomposites. De plus, ces mesures ont permis d'évaluer la fraction de porosité

Vp présente dans les différents nanocomposites a partir de la relation suivante :

Ve =1—p(ﬁ+&+mJ [I11- 3]
Pm  Pr P20
ou: pestlamasse volumique du nanocomposite mesurée expérimentalement,
My, Mr, Mo sont respectivement les fractions massiques de PBMA, de silice et
d'eau, mesurées par ATG,

PM, PF, et PH20 SOnt les masses volumiques respectives du PBMA, de la silice et de

l'eau.

Les résultats sont regroupés dans le tableau III-1 et illustrés sur la figure II1-7.
Echantillon Si0 Sis,1 Si10,8 Sil7,2 Si24,5 Si32,7 Si45 Si64
Mk (%) 0 10 20 30 40 50 70 100
Vi (%) 0 5,1+0,55 10,8+0,5 17,2+0,5 24,5+05 32,7+0,5 45+1 64 + 1
Vr (%) 0+0,1 0+0,2 0+0,2 0+0,2 0+02 23+03 16+05 28,6=+1

Vo (%) 0+0,1 05+02 06+02 08+02 1,1+02 19+03 41+04 74+05

N (kg/m3) 1069 1131 1210 1270 1345 1431 1377 i
+5 +6 +10 +8 +6 +20 +30

Tableau III-1. Composition des nanocomposites
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Nous pouvons observer une évolution linéaire de la masse volumique des
nanocomposites pour des taux de charges inférieurs a 32 %vol.. Pour des fractions
supérieures, les valeurs expérimentales chutent de maniere drastique. On remarque également
qu'a partir de 32 %vol., des porosités apparaissent dans les matériaux.

La filmification du latex ne serait donc que partielle pour les composites fortement
renforcés, compte tenu en particulier des faibles distances entre nanoparticules. Lorsque le
taux de silice croit, le développement de porosités est favorisé. Celles-ci piégeraient une
quantité d'eau croissante, en accord avec les mesures effectuées par ATG ou proche IR
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B Masse volumique R 40
2000-| —&— Taux de porosités prat 1
o -7 135
(S e ]
~ z —
(@] ] s .
= 1800 L’ 30 g
o e 1..%
S ‘ 1258
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s 1208
) % 1 9
> 14001 e 115 &
) ol { @
% l/.l . 10 o\°
= 12001 %7 17
1™ aE
| ¢ A E
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Vi (%)

Figure I1I-7. Masse volumique et taux de porosité des nanocomposites en fonction de Vg

Le développement de porosités dans les nanocomposites fortement renforcés entraine
¢galement des modifications de propriétés optiques des échantillons. En effet, en fonction du
taux de charges, les nanocomposites, transparents jusqu'a 32 %vol., deviennent opaques et
prennent une couleur blanchatre pour les composites renforcés entre 32 et 50 %vol. de silice
environ. Ce phénomene est di aux différences d'indice de réfraction des pores et des
constituants présents dans I'échantillon (Tableau I1I-2).

Constituant PBMA Silice Eau Air

Indice de réfraction 1,48 1,46 1,33 1,00

Tableau III-2. Indice de réfraction des différents constituants de nanocomposites
Afin de quantifier ces variations de propriétés optiques, des mesures de spectrométrie

dans le domaine du visible ont été réalisées (A = 800 nm). Les valeurs expérimentales

obtenues sont reportées sur la figure I1I-8.
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Ces mesures ont confirmé les résultats précédents, a savoir que la chute de
transparence observée pour les nanocomposites renforcés par des taux de charges supérieurs a
32 %vol. de silice correspond au développement de porosités dans les échantillons. Ces
mesures permettent également de confirmer que les composites, transparents pour de faibles
taux de charges, sont renforcés par des nanoobjets, de taille au moins inférieure a 400 nm.
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Figure I11-8. Evolution du taux de porosité et de la transmitance a 800 nm en fonction de Vg

[11.1.2. DISCUSSION

L'analyse des propriétés optiques et thermiques des nanocomposites a permis de
mettre en évidence 1'existence de trois domaines distincts :

- Pour Vg < 32%, les composites sont renforcés par des nanoobjets, dont la taille est
inférieure a 400 nm. Des interactions importantes entre la silice et 1'eau ont été

mises en évidence par les mesures de spectroscopie proche IR ou d'ATG.

- Pour 32 < Vy < 64%, une quantité croissante de vacuoles ou de porosités a été
révélée avec le taux de charges, entrainant la quantité¢ d'eau croissante dans les
échantillons. Ceux-ci ne présentent alors plus aucune tenue mécanique et ne seront
pas retenus dans la suite de cette étude.

- Pour Vg ~ 64%, un film "pur" de silice a pu étre réalisé, correspondant a un
empilement compact de spheres dont la cohésion est assurée par les liaisons

hydrogéne entre silanols de surface et/ou entre silanols et molécules d'eau.

Dans la suite de cette étude expérimentale, nous allons nous focaliser sur 1'état de
dispersion des charges et tenter de quantifier des paramétres morphologiques des
nanocomposites renforcés par des taux de silice inférieurs a 32 %vol., a partir d'observations
réalisées par AFM ou MET.
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I11.2 ANALYSE MORPHOLOGIQUE DES NANOCOMPOSITES

Cette partie de 1'¢tude a pour objectif de définir 1'état de dispersion ou de révéler
d'éventuelles connexités des charges dans les différents nanocomposites analysés. Des
mesures complémentaires de microscopie a force atomique (ICSI, Mulhouse) et de
microscopie électronique a transmission (LTDS, Ecole Centrale de Lyon) ont été réalisées
afin de définir l'architecture des matériaux a différentes échelles. Nous comparerons les
résultats obtenus par ces deux voies d'investigation, afin d'évaluer les performances de
chacune d'entre elles vis-a-vis du probléme posé. Des expériences de diffusion des rayons X
viendront compléter cette analyse. Elles sont en effet trés bien adaptées aux problémes de
détermination des caractéristiques géométriques présentées par exemple par des agrégats
fractals de particules [9, 64, 163],

[11.1.3. ETUDE PAR MICROSCOPIE A FORCE ATOMIQUE

I11.1.3.a. Présentation des images obtenues

La figure III-9 présente deux exemples d'images obtenues en mode intermittent

(hauteur et phase) pour le composite renforcé par 17,2 %vol. de silice.

Figure I11-9. Images obtenues en AFM en mode topographique (a) et en mode contraste de phase (b)
pour l'échantillon Sil17,2 (1 x 1 um)

Une certaine correspondance entre les images en mode "topographie" et phase (chap.
II. 2.2.a) peut étre obtenue, les réglages des différents paramétres de la pointe ayant été fixés
pour optimiser la qualité de 1'image en phase. Cette derni¢re offre donc un meilleur contraste
entre le polymére et les particules de silice, correspondant respectivement aux zones sombres
et aux zones claires. Pour cette raison, dans la suite de cette étude, 1'analyse morphologique
des différents nanocomposites se fera principalement a partir des images en contraste de
phase, qui présentent également l'avantage d'étre peu sensibles aux accidents topographiques

dus a des défauts de planéité de la surface des blocs de coupe utilisés pour cette analyse.
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Par rapport aux observations effectuées sur des €¢lastoméres renforcés par Clément et
Lapra [89, 159] on peut également noter que les interfaces entre les charges et le polymere
sont plus nettes dans nos systémes.

Les images présentées sur la figure III-10 ont été obtenues a partir des films renforcés
par des taux de charges compris entre 5,1 et 45 %vol.

Si5,1 Si10,8

Sil7,2 Si32,7

d ’ ‘. ‘
l"i % -9 ;s S
ER

IRt g T X T

:._’ ?’ﬁ i

P 0 TIA T

Figure I1I-10. Images obtenues par AFM en mode contraste de phases (1 x 1 um)

Quel que soit le nanocomposite analysé et a la résolution des images pres (2 nm), nous
pouvons distinguer les particules élémentaires de silice de forme circulaire, présentant un
diamétre moyen compris entre 8 et 30 nm, la polydispersité de taille des particules étant
faible. Nous pouvons également distinguer la présence d'agrégats de petite taille, dispersés

dans le PBMA, pour les composites renforcés par 5,1, 10,8 et 17,2 %vol. de silice. Pour des
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taux de charges supérieurs, les agrégats de silice deviennent trés grands et tendent vers la

formation d'un réseau de particules lorsque Vr tend vers la compacité maximale.

Dans le cas du nanocomposite renforcé par 32,7 %vol., des différences de forme et de
taille des particules peuvent €tre observées, induites en particulier par des variations de
parameétres expérimentaux, comme 1'état de la pointe, lors du contact du réseau de silice au

cours de la réalisation de 1'image.

A ce stade de 1'¢tude, il est important de souligner que les images obtenues en
contraste de phase permettent d'observer les nanoparticules élémentaires présentes sur une
¢épaisseur t de la surface de I'échantillon. Le développement d'un réseau de particules selon les
trois dimensions dans les différents échantillons est alors impossible a mettre en évidence a

I'aide de ce mode intermittent.

111.1.3.b. Analyse quantitative

Afin de réaliser une étude quantitative sur les images de microscopie a force atomique,
nous avons utilis¢ le logiciel SCION IMAGE.

Un seuillage en niveaux de gris a d'abord été réalis¢ sur les images de format 512 x
512 pixels, qui ont ensuite ¢ét¢ binarisées. Cette opération de binarisation consiste a
transformer tous les pixels ayant un niveau de gris inférieur au niveau de seuil en pixels de
niveau 0 (blancs) et tous les pixels de niveau supérieur au seuil en pixels de niveau 255
(noirs). Enfin, pour enlever les pixels isolés des images, une opération d'ouverture a été
réalisée [164].

La binarisation a posé certains problémes, car on observe sur certaines images un
déphasage identique pour la matrice et les charges en surface (zones claires). Il est alors
difficile de les distinguer a l'aide d'une technique de traitement fondée sur la binarisation de
I'image. Des retouches sur les images initiales ont donc di étre réalisées. De plus, il faut noter
la subjectivité de l'interprétation de 1'image, en particulier due a la position du seuil de
binarisation. Nous avons pu vérifier, en accord avec les remarques faites par Clément [159],
que la fraction apparente de silice ®,p est la grandeur la plus sensible a la valeur du seuil de

binarisation, la taille moyenne des objets étant peu affectée.

A titre d'exemple, la figure III-11 présente les images initiale et finale avant analyse.
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r
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Figure III-11. Images du nanocomposite Sil0,8 obtenue en AFM : (a) image initiale, (b) image
binarisée apres une opération d'ouverture

Les différents paramétres que nous avons quantifiés sur les images sont :

la fraction surfacique de charges Vyp :

Vyp = nombre de pixels 'nmrs [I1I- 4]
nombre total de pixels

- la fraction de particules agrégées Sagreg

aire des agrégats

S [I11- 5]

8 T aire totale des particules

- l'aire A et le diamétre compact équivalent Dcomp des agrégats :

A
D comp = 2\/; [111- 6]

- la circularité¢ C des agrégats, correspondant au rapport de la surface totale A de

l'objet sur la surface du disque ayant le méme périmétre P :

A 4nA

ey
n -
2r

Le parametre C vaut 1 lorsque l'objet est circulaire, et est d'autant plus faible que

[I11- 7]

I'objet posseéde une forme concave ou allongée. Nous présentons sur la figure III-12 trois

exemples de particules virtuelles. Leur diametre et leur circularité sont rapportées dans le

tableau II1-3.

1 2 3

Figure II1-12. Influence de la structuration des particules sur leur circularité
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Particule Diamétre compact équivalent (cm) Circularité
1 1,34 1
2 1,34 0,76
3 1,34 0,18

Tableau III-3. Valeurs des paramétres granulométriques issus de la figure I11-12

i. Quantité de silice visible et épaisseur analysée

La figure III-13 montre 1'évolution de V,p obtenue a partir des images AFM des

nanocomposites en fonction de la fraction volumique de silice.

30 —————————————————7—
N 1]
20_- } _
15 — \ ¢ |

V,, observée par AFM (%)

Fraction volumique réelle de silice (%)

Figure I11-13. Evolution de V,p en fonction Vg

On peut remarquer que les valeurs des fractions V,p sont toujours supérieures a la

fraction volumique effectivement présente dans les échantillons.

Selon le principe de Delesse-Rossival, la fraction volumique Vr d'une phase
secondaire (ici, la silice) dans une structure est €gale a sa fraction surfacique V,p obtenue sur
une section idéale, c'est a dire d'épaisseur nulle [165] (F igure III-14). En pratique, la section
considérée a une épaisseur finie. On détecte donc non seulement les charges en surface, mais
aussi des charges a une certaine profondeur. Par conséquent, on observe une fraction de

charges apparente V,p supérieure a Vr.

/
7
’ 7
/ 27
7

f kS =
C

Figure II1-14. Réalisation d'une coupe d'épaisseur t et image projetée de cette coupe

R
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Dans le cas d'une distribution monomodale de sphéres de rayon R, V,p et Vg sont

reliées par la relation suivante [165] .

4R +3t
Vip = IR Vi [111- 8]

ou t est I'épaisseur de la section considérée.

Les valeurs de t obtenues sont reportées dans le tableau I11-4.

Echantillon Si5,1 Si7,9 Si10,8

t (nm) 8+4 11+1 7+1

Tableau III-4. Epaisseur de la section analysée selon la relation de Delesse-Rossival

Les valeurs calculées sont 1égérement plus faibles que celles rapportées par Clément
[159] dans le cas de nanocomposites PDMS renforcés par de la silice pyrogénée (de 17 a 26
nm). Cette différence peut provenir des différentes conditions expérimentales utilisées lors de
la réalisation des images, ou de l'erreur commise en assimilant nos objets a des spheres

parfaites monodisperses.

ii. Analyse granulométrique

Apres les traitements de binarisation et d'ouverture effectués sur les images, nous
constatons que si les particules de silice sont majoritairement regroupées en agrégats,
quelques particules isolées restent présentes. Nous avons donc cherché a quantifier 1'état
d'agrégation des particules en calculant le pourcentage de particules agrégées par rapport a la
quantité totale de charges.

Les valeurs de S, Obtenues sont reportées dans le tableau III-5.

Echantillon Si5,1 Si10,8 Sil7,2

Sagree (%) 92+2 99+ 1 97 £2

Tableau I1I-5. Evolution de la quantité de silice agrégée en fonction de Vi

Ces résultats confirment bien les premiéres observations : deés les plus faibles taux de
charges, la silice est majoritairement présente a 1'état agrégé. Quelques particules élémentaires
subsistent pour 1'échantillon Si5,1, mais elles deviennent quasiment inexistantes pour des

fractions volumiques de silice supérieures ou égales a 10,8 %.

a. Analyse des particules élémentaires

Nous nous sommes intéressés aux caractéristiques géométriques des particules
¢lémentaires, afin de confirmer le diametre des particules élémentaires mesuré par diffusion

quasi-¢lastique de la lumicére (Chap. I1.1.2.b.). Pour cela, nous avons considéré comme
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particule ¢lémentaire toute particule dont le diamétre compact équivalent est compris entre 8
et 30 nm, conformément aux mesures de diffusion de la lumiere. L'histogramme des
diametres compacts équivalents obtenus pour les particules ¢lémentaires du nanocomposite
Si5,1 est présenté sur la figure I1I-15-a et comparé aux résultats obtenus par les mesures de
diffusion (Figure II1-15-b).
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Diameétre compact équivalent (nm) Diamétre des particules de silice (nm)
(a) (b)

Figure III-15. (a) Distribution des diamétres compacts équivalents des particules individuelles pour
I'échantillon Si5,1 (b) histogramme obtenu par diffusion de la lumiére

Nous retrouvons bien une distribution centrée autour de 19 nm, diamétre
préalablement déterminé par diffusion quasi-¢lastique de la lumiére. Cependant, le
chevauchement partiel de deux particules élémentaires de faible diamétre peut également étre
assimilé a une charge de fort diameétre (30 nm). Ainsi, dans la suite de cette étude, nous
supposerons que les diameétres des particules élémentaires sont compris entre 8 et 30 nm, et

que les agrégats présentent des tailles supérieures.

b. Analyse des agrégats

L'aire, Aggreg, €t le périmétre des agrégats ont été déterminés pour les nanocomposites
renforcés par 5,1, 10,8 et 17,2 %vol. de silice. A partir de ces résultats, nous avons calculé la
circularité, ainsi que le diamétre moyen compact des agrégats, en assimilant ceux-ci a des

objets de forme sphérique.

Deux moyennes ont alors été calculées pour le diamétre compact équivalent, en accord

avec les travaux de Clément [159]

n
Z(Dcomp)i
- une moyenne en nombre : <Dcomp> == [IT1- 9]
n n
n
ZAi(Dcomp)i
- une moyenne en aire : <Dcomp> e E— [TT1- 10]
a
S,
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ou: nestlenombre total de particules

(Deomp)i €t Aj sont respectivement le diamétre compact équivalent et 1'aire de l'agrégat 1.

Par analogie avec l'indice de polymolécularité pour les masses molaires de polymeres,
on peut définir un indice de polydispersité pour les tailles d'agrégats, traduisant la distribution

en taille des agrégats, défini par le rapport :

I, = M [I1I- 11]

C
<Dcomp>n
Lorsque la distribution en taille est étroite, I est proche de 1. Plus la distribution est

large, plus I est élevé.

La moyenne des résultats obtenus, ainsi que les histogrammes illustrant la distribution
de l'aire des agrégats, représenté en échelle logarithmique compte tenu de la forte dispersion

des tailles, sont reportés sur la figure I1I-16.

Nous pouvons observer une forte dispersion de l'aire ou du diamétre compact
équivalent des agrégats, quelle que soit la fraction volumique de charges analysée. On peut
remarquer en particulier, a fraction de silice croissante, un élargissement et un décalage de la
distribution des aires (de type log-normale) vers les grandes valeurs, correspondant a la
présence d'agrégats de grande taille, pour les composites renforcés par 10,8 et 17,2% de silice.
La valeur maximale du diamétre compact équivalent des agrégats passe ainsi de 100 nm pour
I'échantillon Si5,1 a environ 220 nm pour les nanocomposites Sil0,8 et Sil7,2. Cet
¢largissement de la distribution se manifeste également par I'augmentation du facteur I, de 1,3
a 1,8 environ lorsque Vg augmente de 5,1 a 10,8 %vol.. Enfin, nous pouvons noter une
diminution de la circularité¢ des agrégats entre 10,8 et 17,2 %vol., montrant la présence

d'agrégats de plus en plus structurés.

I11.1.3.c. Discussion

L'analyse de 1'état de dispersion des particules élémentaires de silice dans la matrice
PBMA, réalisée a partir d'images de microscopie a force atomique, nous a permis de
confirmer la valeur du diamétre moyen des particules élémentaires, ainsi que leur distribution,

en accord avec les résultats obtenus préalablement par des mesures de diffusion de la lumiére.

A une échelle supérieure, cette étude nous a permis de montrer que pour tous les taux
de charges étudiés, la silice était présente a l'état agrégé, la taille des agrégats augmentant
avec V. De plus, la circularité des agrégats diminue avec Vg, ce qui montre que les agrégats

sont de plus en plus structurés.
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Figure III-16. Bilan de I'analyse granulométrique réalisée a partir des images 1 x 1 pm obtenues par

AFM
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[11.1.4. ETUDE PAR MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION

Cette étude expérimentale a été réalisée au Laboratoire de Tribologie et Dynamique
des Systémes de I'Ecole Centrale de Lyon sur les nanocomposites renforcés par 5,7, 7,9 et
10,8 %vol. de silice. Différents grossissements ont été utilisés afin d'observer la zone
interfaciale entre polymeére et charge et la dispersion des charges au sein de la matrice

polymere.

A titre d'exemple, les images obtenues sur ces trois types de nanocomposites sont

reportées sur la figure III-17 pour deux grossissements modérés.

La morphologie des différents nanocomposites révélée par MET compléte 1'analyse
précédente effectuée par AFM. En effet, la présence d'agrégats dés les plus faibles taux de
charges est observée sur les images obtenues par MET. De plus, un réseau percolant de silice
se développe selon les trois dimensions pour les échantillons renforcés par 10,8 %vol. de
silice au moins. Une inversion de phases macroscopique interviendrait alors dans tout
I'échantillon, le renfort participant activement a la transmission des efforts. Des résultats
similaires ont ét¢ mis en évidence dans les systémes colloidaux d'or et de silice ou un gel se
développe pour des fractions volumiques supérieures au seuil de percolation [135, 166] Sur
I'échantillon Si7,9, nous avons observé localement le développement d'un chemin percolant

de charges.

Cette transition d'architecture révélée par MET a haute résolution en fonction du taux
de charges est directement liée a la compétition entre les interactions se développant entre

charges et entre charges et polymeére.

Les agrégats de silice visibles sur la figure I1I-17 sont compacts. Ils ne posseédent pas
d'échelle de longueur autre que la taille d'une particule et la taille de 1'amas a un instant donné,
signature d'une structure fractale. La dimension fractale de l'agrégat de silice n'a pu étre
estimée par numérisation d'une image bidimensionnelle, car elle est supérieure a deux. Cette

analyse sera donc menée ultérieurement au moyen de mesures par diffusion des rayons X.
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Si5, 1

Si7,9

Sil0,8

1,7x 1,7 pum

Figure I1I-17. Observations par MET des échantillons Si5,4, Si7,9 et Si10,8 a deux grossissements
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I1l.1.4.a. Analyse morphologique quantitative

Différents parameétres ont également ét¢ quantifiés a partir des images obtenues par

microscopie ¢lectronique a transmission.

Les images ont ¢été traitées selon la méme procédure que celle développée
précédemment, c'est-a-dire, a I'aide du logiciel SCION IMAGE, par une binarisation, suivie
d'une opération d'ouverture. La figure III-18 présente un exemple des différentes étapes du

traitement utilisé pour quantifier les différents parametres morphologiques.
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Figure I1I-18. Micrographie de Si5,1 (2,1 x 2,1 um) : (@) Image initiale, (b) Image aprés binarisation,
(c) image aprés binarisation — ouverture

i. Quantité de silice visible et épaisseur analysée

A partir des images binaires, nous avons mesuré la fraction surfacique de silice Vap
(Figure I11-19). Compte tenu de la nature fractale des agrégats, les dimensions évaluées dans
cette partie devront étre considérées comme relatives, car elles dépendent de I'échelle
d'observation.
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Figure II1-19. Variation de V,p calculée a partir des images MET en fonction de Vg
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Les fractions surfaciques mesurées sont nettement supérieures a la fraction volumique
réelle de silice présente dans 1'échantillon.

Selon le principe de Delesse-Rosival, on peut évaluer I'épaisseur t de 1'échantillon

analysée, en supposant que les charges sont sphériques et monodisperses de rayon R :

(= 4R[Vop _, [111-12]
30 Vg

Les résultats obtenus grace a cette relation sont reportés dans le tableau I11-6.

Echantillon Si5,1 Si7,9 Si10,8

t (nm) 5143 3543 38+4

Tableau I1I-6. Epaisseur de la section analysée selon la relation I11-13

On observe une diminution de I'épaisseur analysée, qui passe de 51 a 35 nm pour les
nanocomposites renforcés par 5,1 et 7,9 %vol. de silice.

On peut également noter que les valeurs de V,p et de t déterminées par MET sont
significativement supérieures a celles obtenues par microscopie a force atomique, confirmant

le fait que cette dernicre technique permet une analyse de surface de I'échantillon.

ii. Analyse granulométrique

L'analyse granulométrique, réalisée a partir des images obtenues en microscopie
¢lectronique a transmission, permet de révéler que (Figure I11-20) :

- la fraction de particules agrégées correspond a environ 99% des charges dans les
composites renforcés par 5,1 et 7,9% de silice, résultat en accord avec les mesures
précédentes effectuées par AFM,
- une forte distribution en taille des agrégats peut étre observée, le diamétre
compact équivalent des agrégats allant de 30 nm (agrégat constitué de deux
particules) jusqu'a 600 nm (Si5,1), voire 800 nm (Si7,9) ce qui correspond a environ
un millier de particules élémentaires,
- les diameétres moyens des agrégats en nombre et 'indice I, varient peu pour les

composites 5,1 et 7,9 %vol..
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Figure III-20. Bilan de I'analyse granulométrique réalisée sur les images de microscopie électronique
a transmission

La comparaison entre les valeurs obtenues par AFM et par MET montre de grandes
différences au niveau de la taille des agrégats (aire et diamétre compacts moyens) pour des
grossissements similaires. Ces différences sont clairement visibles lorsqu'on compare les

images obtenues par ces deux techniques (Figure I1I-21 et tableau I11-7).

Sur ces images, la morphologie des nanocomposites semble varier selon la technique
d'obtention de l'image. En AFM, seule la surface des échantillons est cartographiée : comme
la profondeur sondée est faible par rapport a la taille des agrégats (t ~ 10 nm), on ne peut voir
que les sommets de ceux-ci. D'autre part, il est possible que ce qui nous semble étre des
agrégats dissociés soit un ensemble de sous-structures d'un seul et méme agrégat de taille
importante. En revanche, en microscopie électronique a transmission, on projette dans un plan
les agrégats situés dans une tranche dont 1'épaisseur est plus grande que la taille des objets (t ~
40-50 nm). Afin de mettre en évidence les agrégats de forte taille par AFM, il faudrait tenter
de modifier les conditions opératoires et accroitre la force appliquée par la pointe pour

augmenter la profondeur sondée [89].
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Sis,1

Si10,8

Figure I1I-21. Comparaison des images obtenues par AFM (a gauche, 2 x 2 um) et par MET (a droite,
1,7 x 1,7 um)

8is,1 8i7,9 8i10,8 8il7,2
AFM  MET AFM  MET AFM  MET  AFM  MET
Ajgreg (n?) 730 32654 - 28947 2847 - 3925 -
C 0,55 0,50 - 041 041 - 0,40 -
(D), (nm) 44 150 - 159 159 - 61 -
L. 131 247 - 271 2,71 - 1,82 -

Tableau III-7. Comparaison des résultats issus de l'analyse granulométrique par AFM et par MET

Des comparaisons entre les observations effectuées par AFM et MET ont déja été
effectuées par Clément et Lapra [89, 159, 160] sur des systtmes PDMS et SBR/silice
précipitée. S'ils avaient également soulevé le probleme de différence d'épaisseur sondée par
chacune de ces deux techniques, ils ont obtenu des résultats quantitatifs similaires, malgré une

résolution plus faible en AFM.

I11.1.4.b. Réseau percolant

L'opération morphologique de squelettisation nous a permis de mettre en évidence, a
partir des images binarisées, la présence d'un réseau percolant de charges pour les composites
renforcés par un taux de charges supérieur au seuil de percolation. L'opération de

squelettisation consiste a effectuer une série d'érosions des particules ou agrégats afin de les
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réduire a un squelette d'un pixel de large [164], Les régions ou la densité de particules est la
plus élevée correspondent aux zones les plus petites sur I'image (Figure 111-22) :
- Pour I'échantillon Si5,1, on peut distinguer le squelette des agrégats structurés et
dispersés dans la matrice.
- Pour I'échantillon Sil0,8, le squelette du réseau percolant de charges fortement

ramifié est mis en évidence.

Figure I11-22. Images apres squelettisation des micrographies des échantillons Si5,1 et Si10,8

Sur les images obtenues apres une opération de squelettisation de 1'échantillon
contenant un taux de charges intermédiaire (Si7,9), on observe, au méme grossissement et
selon les zones analysées, la présence d'agrégats dispersés dans la matrice ou un chemin

percolant de charges.

111.1.4.c. Discussion

Les deux techniques d'observation directe que nous avons utilisées pour étudier la
dispersion des nanoparticules de silice nous ont permis de montrer que ces charges avaient
tendance a s'agréger des les plus faibles fractions volumiques. En effet, quel que soit le taux
de charges, 96 a 99% des particules de silice sont présentes sous forme d'agrégats. La
structuration de ces agrégats a €té mise en évidence par des valeurs de circularité largement
inférieures a un. L'analyse des images par transformée de Fourier montre que les agrégats ne

présentent aucune orientation préférentielle.

La présence d'un réseau percolant de charges a été mise en évidence par microscopie

¢lectronique a transmission pour des fractions volumiques de charges supérieures a 5,1 %.

Nous avons également pu observer des différences de taille des agrégats en fonction
du grossissement utilisé€. Ce phénomene révele le comportement fractal des agrégats. Pour
quantifier ce caractere, des mesures par diffusion des rayons X aux petits angles ont ¢été

réalisées.
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[11.1.5. ANALYSE PAR DIFFUSION DE RAYONS X AUX PETITS ANGLES

Afin de compléter l'analyse morphologique précédente, et préciser la structure des
agrégats dans les différents nanocomposites, des mesures de diffusion des rayons X aux petits
angles ont été réalisées au Laboratoire de Diffusion des Rayons X aux Petits Angles (SCM-
DRECAM, CEA de Saclay).

Pour un matériau possédant une structure fractale, l'intensité diffusée I dépend de I'état
de la structuration.
Dans le cas général d'une structure fractale présentant un volume de dimension fractale

D, limité par une surface de dimension fractale Dy, l'intensité I prend la forme:
[ocq?PPf [I1I- 13]
En 3D, cette expression s'écrit :
lcq™®, a=6-D¢ [I11- 14]
ou o est une constante positive. Selon la valeur de a., trois types de fractales peuvent

étre différenciées, résumées dans le tableau III-8 [166],

o=4 3<a<4 a<3
Valeur de o Interfaces nettes Fractales de surface Fractales de masse
Df:2 DS=6-(X, Dm=0c
o O
Particule o) © o) o
diffusante o o O o O
o O
s A A Y
Distribution
radiale de

matiere autour
du centre de la
particule >

Tableau I1I-8. Les 3 types de fractales

Gouyet [166] a regroupé les différentes dimensions fractales théoriques associées aux
divers modes de croissance des agrégats pour différents champs d'investigation (Tableau III-
9) : colloides, aérosols, déposition, sédimentation, rupture dié¢lectrique, feux de foréts. Deux
principaux modes de croissance des agrégats sont généralement différenciés :

- processus amas-amas, ou l'agrégation intervient entre amas de taille comparable,

- processus particule-amas, ou la croissance est dissymétrique.
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Processus d'agrégation

Particule-amas

Amas-amas

Diffusion Electrodéposition Colloides, aérosols (écrantés)
D 1,72 (2D), 2,50 (3D) 1,44 (2D), 1,75 (3D)
Ballistique Déposition, sédimentation Aérosols dans le vide
D 2 (2D), 3 (3D) 1,55 (2D), 1,91 (3D)
L N Colloides, aérosols (faiblement
Réaction Tumeurs, feux de foréts ] )
écrantés)
D 2 (2D), 3 (3D) 1,59 (2D), 2,11 (3D)

Tableau II1-9. Récapitulatif des différents modes de croissance

111.1.5.a. Résultats

Les spectres obtenus par diffusion des rayons X des nanocomposites renforcés sont

rapportés sur les figures I11-23 et I11-24 pour des vecteurs d'onde q allant de 10° a 0,2 A™,

correspondant respectivement a des distances de 0,6 um a 3 nm.

Sur tous les spectres présentés, on peut remarquer :

- un signal caractéristique du facteur de forme des particules ¢lémentaires de silice

(Equation III-15) a partir de 0,03 A correspondant a une distance d'environ 20

nm, c'est-a-dire au diamétre des particules élémentaires de silice,

- de 3.10° 2 0,01 A", une zone linéaire donc la longueur et la pente varient en

fonction du taux de charges.

Aux petits angles, c'est 4 dire pour des valeurs de q inférieures a 3.10° A™ (environ

210 nm), on distingue trois types de spectres, selon le taux de charges :

- pour des taux volumiques de silice inférieurs a 10,8% (Figure I11-23), l'intensité

diffusée tend vers un plateau jusqu'a la limite de résolution en q,

- entre 10,8 et 24,5 %vol. de charges (Figure I11-24), 'intensité diffusée présente un

maximum dont la largeur et la position varient peu en fonction du taux de charges,

- pour Vg > 24,5% (Figure 11I-24), ce maximum est mieux défini et sa position varie

vers des valeurs de q plus élevées.
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Figure III-23. Spectre SAXS des nanocomposites faiblement chargés
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Figure II1-24. Spectres SAXS des nanocomposites fortement chargés

Dans les paragraphes suivants, l'analyse de ces spectres sera précisée dans ces

différentes zones.

88



CHAPITRE lll. Etude Expérimentale

111.1.5.b. Analyse aux grands angles

i. Facteur de forme des particules élémentaires de silice

Le spectre expérimental obtenu pour la silice pure en suspension diluée dans 1'eau est
présenté sur la figure II1-25, superposé au spectre théorique de spheres monodisperses de

rayon 9 nm :

I(q) =AZVe(Ap)*v (3 Sin(qR)(;gfos(qR))z [I11-15]

ou: A, estl'intensité diffusée par un électron,
(Ap) est la différence de densité électronique entre PBMA et silice,
v et R sont respectivement le volume et le rayon d'une particule élémentaire de silice

Les deux spectres se superposent aux petits angles, des différences apparaissant aux
plus grands angles, les minima du spectre expérimental étant moins marqués. Cela peut
provenir de la polydispersité¢ des diameétres des particules élémentaires, ou de leur forme

imparfaitement sphérique.

10° 3 RS
] & LUDOX
10°4¢ Théorique

10° 3

< 101
E ]

— 10°4

10° 107 1
q(A)

Figure III-25. Spectre expérimental de la silice pure utilisée et spectre théorique de sphéres de rayon
9 nm

Cette mesure nous permet de confirmer, en accord avec les mesures réalisées par
diffusion quasi-¢lastique de la lumicre, que la silice est présente en solution sous forme de
particules élémentaires, et non sous forme d'agrégats, l'agrégation intervenant

vraisemblablement lors de I'évaporation de I'eau pendant la filmification.
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ii. Loi de Porod aux grands angles

En appliquant la loi de Porod aux spectres expérimentaux aux grands angles (Chap.
I1.2.c), la dimension fractale des particules ¢lémentaires peut étre évaluée. Quelle que soit la
fraction volumique en silice, la pente est constante et l'intensité varie en q™* (Figure II1-26).
Cela correspond donc a une dimension fractale égale a deux, aux incertitudes de mesures pres.
Les particules €lémentaires présentent donc une surface lisse et nette, les porosités ou
aspérités de surface des nanoparticules de silice étant faibles, en accord avec les travaux

publiés par Hajji ou Espiard [4, 9] sur des silices colloidales.

T

= Si1 b

+Si25 |3

o Si51 |7

e Si10,8 |4

F’E E

T qt 7

10" 4 ]

E N E

10° %

10" H ]
10° 107 10"

q (A"

Figure II1-26. Spectres SAXS des nanocomposites faiblement renforcés

On peut retrouver la fraction volumique de charges effectivement présente dans
l'échantillon a partir de cette décroissance en q*. En effet, l'intensité diffusée par des

particules sphériques monodisperses s'exprime selon la relation :
_ 2 2A 4 2 23 4
1=271A,*(Ap) e = 21A,(Ap) EVF q [IT1- 16]

ou: A, estl'amplitude diffusée par un électron
Ap est la différence de densité électronique entre la silice et le PBMA
R est le rayon d'une particule élémentaire de silice

A est la quantité d'interface silice/PBMA dans un nanocomposite de volume V.

Cette relation est vérifiée pour les nanocomposites (Figure I1I-27). On peut en effet
observer la superposition aux grands angles de toutes les courbes 1(q) /V¢ quel que soit le taux

de charges analysé.
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10° 10° 10"
q (A"

Figure II1-27. Spectres SAXS normalisés par la fraction volumique de silice

La fraction volumique de charges Vsaxs peut étre déduite a partir du signal 1(q) aux
grands angles. Un excellent accord entre Vsaxs et Vi est illustré sur la figure 111-28.

40 T T T T T T

g20 %
10 .
oﬁ. -
0 10 20 30 40
V. (%)

Figure III-28. Variation de la fraction volumique de charges déterminée par SAXS (Vgsaxs) en
fonction de Vg

111.1.5.c. Caractérisation des agrégats

i. Dimension fractale

On peut observer sur tous les spectres expérimentaux (Figure I11-27) la présence d'une
zone linéaire entre 3.107 et 107 A™', correspondant a des dimensions comprises entre 60 et
200 nm. Ce résultat montre qu'a cette échelle d'analyse, tous les échantillons présentent une

morphologie similaire.
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A partir des pentes de ces zones lin€aires, nous avons déterminé les dimensions
fractales Dr des agrégats des nanocomposites contenant 1 a 5,1 %vol. de silice, correspondant

aux agrégats de silice (Tableau II1-10).

Echantillon Sil Si2,5 Si5,1

Dr 2,6+£0,2 2,6+0,2 29+0,1

Tableau III-10. Dimension fractale des agrégats pour les échantillons non percolants

Les dimensions fractales obtenues pour ces agrégats montrent que ce sont des fractales
de masse, la pente a des zones linéaires étant inférieure a 3. Ce résultat est en accord avec

l'analyse morphologique précédente, et montre que les agrégats sont structurés (Figure 111-29).

Figure I11-29. Représentation schématique des agrégats de silice

Les fractales de masse sont des géométries fréquemment observées dans la littérature.
A titre d'exemple, dans le cas d'une matrice élastomere renforcée par 1% de silice fumée,
Beaucage et al. [63] obtiennent des agrégats de dimension fractale 2,3. En combinant ces
mesures a de la diffusion de la lumiére, les auteurs déterminent également la dimension

fractale des agglomérats, qui sont des fractales de surface avec D= 2,7.

Des résultats différents ont été obtenus par Hajji [91 sur des nanocomposites
PHEMA/silice (30% en masse). Les agrégats présentent également une géométrie fractale de

masse mais leur dimension fractale est plus faible (Df = 1,6).

ii. Rayon de giration

A partir de I'intensité diffusée aux petits angles (qQR, < 1), on peut estimer le rayon de

giration des particules diffusantes (charges ¢lémentaires ou agrégats) a partir de la relation :

q2R2
I(q)=I,e 3 [1T1-17]
et retrouver leur rayon R lorsqu'elles sont sphériques : R = gR o [111-18]

La valeur du rayon de giration des particules élémentaires et des agrégats a ainsi pu
étre estimée (Tableau III-11) :
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- dans le cas des particules ¢lémentaires, le rayon de giration est de 1'ordre de 7 nm,
correspondant a des particules sphériques de 18 nm de diamétre, en accord avec les
valeurs obtenues par diffusion de la lumiére, AFM ou MET,

- un deuxiéme rayon de giration peut étre déterminé pour de plus faibles valeurs de
g. Il pourrait correspondre au rayon de giration des agrégats de silice. A partir de

cette valeur et de 1'équation III-19, leur diamétre compact équivalent peut étre

estimé.
Echantillon Sil Si2,5 Si5,1
R, (nm) 7+1 29+6 7+1 56 6,5+1 57
D (nm) 18+2 75+ 10 18+2 144 + 17 17+£2 147 + 24

Tableau III- 11. Valeur du rayon de giration et du diamétre compact équivalent des particules
¢lémentaires et des agrégats de silice

La valeur du diamétre compact équivalent des agrégats de l'échantillon Si5,1 est
cohérente avec celle mesurée par MET (150 nm). Cependant, si ces valeurs sont en accord
avec les résultats obtenus avec les autres techniques utilisées (Diffusion de la lumiére, MET),

I'hypothése qR, <1 n'est pas vérifiée. En effet, selon les spectres, qR, varie de 0,6 & 3 environ.

I11.1.5.d. Analyse du maximum de corrélation

Pour des fractions volumiques supérieures ou égales a 10,8% (Figure III-25), un
maximum est détecté sur les spectres aux faibles q, traduisant la présence d'une périodicité
dans les nanocomposites. La largeur de ce maximum montre que cette distance caractéristique

présente une certaine dispersion.

Ainsi, a partir de la position du maximum (gmax) €t de sa limite supérieure (qjim), nous

avons évalué la longueur correspondant a cette périodicité (Tableau II1-12).

Echantillon Si10,8 Si17,2 Si24,5 Si32,7
Gunax (A7) 0,00144 0,00163 0,00182 0,00439
270/ nax (NM) 436 385 345 143
Qim (A7) 0,003 0,00268 0,003 0,009
27/qim (nm) 210 234 210 70

Tableau IlII-12. Caractéristiques des maximums observés pour les composites renforcés par Vg >
5,1%

La présence de ce maximum peut étre lice a la distance entre les différentes parties du

squelette révélée par MET, ou a la taille des zones de polymere piégé dans le réseau de
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\

charges. En comparant les résultats obtenus a partir des images de MET a ces résultats
expérimentaux (Figure I11-30), on constate que la taille moyenne de ces domaines, variant
entre 150 et 400 nm, est en accord avec la distance déterminée entre les différentes parties du

squelette de silice évaluée par MET.

500 T T T L T T T T T T T

S
o
o
1
1 a

300

200

Longueur caractéristique (nm)

100 Agrégats% Réseau percolant I
|dispersés: : de charges 1
0 T T — T — T T T T T T T T
0 5 10 15 20 25 30 35
Ve (%)
(a) (b)

Figure III-30. (a) Evolution de la longueur caractéristique des périodicités en fonction de Vg, (b)
Observation du nanocomposites Sil0,8 par MET (1,7 x 1,7 um)
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[11.1.6. CONCLUSION

L'analyse morphologique réalisée sur les nanocomposites nous a permis de mettre en
évidence les différents états de dispersion ou de connexion des charges en fonction du taux de
silice.

Nous avons pu constater que les particules ¢lémentaires ont tendance a s'agréger lors
de la filmification du latex. Ce phénomene serait favorisé par les fortes interactions physiques
de type liaison hydrogene se développant entre les silanols de surface associés ou non a des
molécules d'eau.

Pour des taux de charges supérieurs a 5 %vol., la formation d'un réseau percolant de
charges a été révélée a l'aide d'observations par MET et confirmée lors de mesures de
diffusion de rayonnement par I'existence d'un maximum de corrélation, caractéristique d'une
périodicité dans I'échantillon. Cette technique expérimentale nous a également permis de
montrer le caractére fractal des agrégats, dont la dimension est comprise entre 2,6 et 2,9,
caractéristique d'une fractale de masse. Ce résultat, en accord avec les observations faites par
MET, confirme la structuration des agrégats, qui participent au réseau de charges, pour des

taux de silice supérieurs au seuil de percolation.

w"

(b)

Figure III-31. Représentation schématique de la morphologie des nanocomposites pour des taux de
charges (a) inférieurs ou (b) supérieurs au seuil de percolation

Apres s'étre focalis¢ sur la distribution spatiale des charges dans le polymére,
conditionnée principalement par les interactions entre charges, nous allons maintenant nous
intéresser aux éventuelles modifications des chaines de polymeére induites par les charges, et

tenter de révéler le développement d'une interphase.
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I11.2. MODIFICATIONS DE MOBILITE MOLECULAIRE

L'objectif de cette troisiéme partie est de mettre en évidence l'influence de la présence
des nanoparticules sur la mobilit¢ des chaines de PBMA. Ainsi, des mesures
complémentaires, effectuées par DSC, RMN et DMA ont ¢été réalisées afin de révéler
d'éventuelles variations de mobilité moléculaire des chaines a proximité de la surface des

charges, que ce soit a une échelle locale (interphase) ou globale (polymére modifi¢).

[11.2.1. ANALYSE CALORIMETRIQUE

Les propriétés thermiques des nanocomposites ont été analysées par calorimétrie
différentielle a balayage a 20°C/min afin d'observer l'influence de 1'addition des charges sur la
température de transition vitreuse (T,) et sur le saut de chaleur spécifique associé¢ a la
transition vitreuse du polymeére. Les thermogrammes obtenus, ainsi que les valeurs de T, et
ACp* (ramenée a la masse de polymeére) correspondantes sont reportés sur la figure I11-32 et
dans le tableau III-13.

Si24,5

Si17,2
Si10,8
Si5,1
Si0

—
-20 0 20 40 60 80 100

Flux de chaleur (u. a.)
Sens endothermique

Température (°C)

Figure I11-32. Thermogrammes de DSC des nanocomposites en fonction de Vg

Echantillon Si0 Sis,1 Si10,8 Sil7,2 Si24,5
Te °O) 301 29+1 29+1 28+ 1 31+£2
(point d'inflexion)

ACp* (J/g/K) 0,16 £ 0,02 0,12 £ 0,02 0,11 £0,02 0,13 £0,02 0,08 £ 0,03

Tableau III-13. Valeurs de T, et AC,  en fonction de Vi, AC p* = ou AC, est la variation de

F
chaleur spécifique du nanocomposite et Mg la fraction massique de silice
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On constate que le saut de chaleur spécifique associ¢ a la transition vitreuse n'est
pratiquement plus décelable pour des fractions volumiques de silice supérieures a 17,2 %vol..
De plus, aux incertitudes de mesures pres, I'augmentation du taux de charges ne semble
modifier ni la position en température de T, ni la valeur de ACp* associée, quel que soit le

taux de charges considéré.

Selon certains auteurs [167, 168] 1a transition vitreuse ne serait plus décelable dans
les nanocomposites lorsque la taille des domaines de polymere est inférieure a 15 nm. Dans le
cas de matériaux hybrides sol-gel, Novak et al. [1] ne détectent plus la transition vitreuse pour
des fractions volumiques de silice supérieures a 6%. Ce phénomeéne est attribué, d'apres ces
auteurs, au confinement du polymére qui limite les mouvements des chaines

macromoléculaires a grande distance.

A ce stade de 1'¢tude, I'addition de nanoparticules de silice ne semble donc pas influer
sur la mobilité moléculaire des chaines de PBMA. Toutefois, la résolution de cette technique
n'est peut étre pas suffisante pour mettre en évidence une variation éventuelle locale de

mobilité moléculaire des chaines de PBMA au voisinage des renforts.

Des mesures complémentaires par RMN du solide ('H et ">C) ont alors été effectuées
afin de répondre a cette question. De nombreux travaux par RMN du solide ont permis en
effet de révéler le développement d'une interphase (ou polymere 1i€¢) dans le cas des
¢lastomeéres renforcés. En accord avec les mesures d'extraction effectuées sur ce type de
matériau, mettant en évidence la présence de polymeére libre et de polymeére 1i¢, deux temps de

relaxation T, coexistent en RMN, caractérisant les mobilités de ces deux types de polymere
(77, 78],

[11.2.2. RMN DU SOLIDE

Deux types d'expériences de RMN du solide (Ia RMN du proton statique et la RMN
CP/MAS 'H - °C) ont été réalisés afin de mettre en évidence l'influence de l'addition des

charges sur la mobilité des protons et des atomes de carbone du polymere.

I11.2.2.a. RMN du proton statique

Nous avons réalisé¢ sur nos échantillons deux types d'expériences : des mesures de
relaxation spin - réseau a température ambiante et des analyses de relaxation spin-spin a

différentes températures.
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i. Principe et description des expériences

a. Relaxation spin-réseau

Pour les mesures du temps de relaxation spin-réseau, noté T;, on utilise une séquence
dite d’"inversion-récupération” (Figure III-33). L'impulsion a 180° permet d'inverser
I'aimantation selon Oz. Au bout d'un temps 1, le systtme de spins transfére une certaine
quantité d'énergie au réseau et l'aimantation diminue. L'impulsion a 90° sert a rendre cette
aimantation mesurable car seules les projections de I'aimantation dans le plan (Oxy) le sont.

En faisant varier 1, on obtient la variation de 1'aimantation en fonction du temps, décrite par :

M= Mo{l - 2exp(— TLB [111-19]
1

Nous avons ainsi déterminé les temps de relaxation spin-réseau a température

ambiante pour tous les échantillons analysés.

- Z Z Z V4
By
180° . 90°
Y . Y > Y . Y
X X X X

Figure II1-33. Séquence d'inversion récupération

b. Relaxation spin-spin

Pour la mesure des temps de relaxation T,, nous avons utilisé la séquence de type écho
de Hahn (Figure I11-34). L'aimantation est basculée dans le plan Xy, puis précesse librement
pendant un temps 1, durant lequel se produit une certaine relaxation. En fait, 'aimantation
globale est la somme des toutes les aimantations locales de I'échantillon. Sous l'effet des
hétérogénéités du champ EO, celles-ci subissent un déphasage, certaines prenant soit de
I'avance, soit du retard par rapport a l'aimantation résultante. L'impulsion a 180° autour de Oy
inverse cette situation : celles qui étaient en avance sont en retard et inversement. Au bout du
méme temps T, toutes les aimantations se retrouvent refocalisées le long de Ox. On enregistre
le signal de précession libre (FID) a partir de cet instant. Chaque FID donne un spectre par
transformée de Fourier qui peut étre décomposé en pics de différents déplacements chimiques
si la résolution est suffisante. L'évolution de l'aire de chaque pic est ensuite tracée en fonction
de 27 pour obtenir le temps de relaxation grace a la relation :

271
M=Mge - [I11- 20]
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Figure I11-34. Séquence d'écho de Hahn

A partir de cette technique, nous avons réalisé la mesure des temps T, pour les
différents nanocomposites en RMN du solide statique a différentes températures, comprises

entre |'ambiante et 120°C, pour des temps t variant de 20 ps a 1 ms.
ii. Résultats expérimentaux

a. Temps de relaxation spin-réseau T,
Pour tous les échantillons, nous avons fait varier le temps t de 0,1 ms a 5 s (15
valeurs). A titre d'exemple, une série de spectres en fonction de 2t pour le composite Sil7,2

est présentée sur la figure I11-35.

30000 T T T T
20000
\ -
c
O 10000
T kS
[
I
£
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10000 E
A e P A : : : :
850 750 650 550 450 350 (ppj;() 150 50 50 150 250 0 1000 2000 3000 4000 5000
© (ms)
(a) (b)

Figure II1-35. (a) spectres expérimentaux en fonction de t pour 1'échantillon Sil17,2, () Evolution de
l'aimantation en fonction de t

A T'aide de la relation III-19, nous avons alors évalué les temps de relaxation spin-

réseau T, des différents matériaux analysés (Figure I11-36).
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Figure I1I-36. Evolution du temps de relaxation spin-réseau T; en fonction de Vg

Aux incertitudes de mesure prés, on constate que T; ne varie pas avec le taux de

charges. Les différences architecturales des nanocomposites décrites précédemment ne

semblent donc pas influer sur la relaxation spin-réseau des protons a température ambiante.

b. Temps de relaxation spin-spin T,

Les temps de relaxation T, ont été déterminés grace a la séquence d'écho de Hahn,

pour des températures comprises entre 20 et 120°C. Les temps 2t varient de 0,02 a 1 ms (26

temps). A titre d'exemple, I'évolution de 1'aimantation du nanocomposite Sil7,2 est reportée

sur la figure I1I-37 en fonction du temps 2t a 20°C.
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Figure I1I-37. Décroissance de 1'aimantation en fonction de 2t pour I'échantillon Si17,2 a 20°C
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b. 1. Mise en évidence de la présence d'eau

Sur les spectres obtenus apres transformée de Fourier du signal de précession libre, on
distingue la présence d'une composante fine (Figure I111-38), que ce soit dans les composites
ou le polymere non renforcé. On peut également constater que l'intensité de ce pic est
proportionnelle a la fraction volumique de silice. De plus, la largeur de cette composante
correspond a la largeur du spectre de la silice pure. On peut donc en déduire que :

- dans le cas du PBMA, de I'eau résiduelle serait piégée entre les particules de latex.

- pour les nanocomposites, la composante fine révélée par RMN peut étre attribuée a

de l'eau adsorbée a la surface des particules de silice, en accord avec les mesures

réalisées précédemment par spectrométrie en proche IR ou par ATG.

Spectre Sil7,2 ——P

Silice pure \

/)

T T T T
-200 200 0 -200
ppm

Composante large

Spectre Sil7,2

Composante fine

1
200

Figure III-38. Spectre décomposé du Sil7,2 et comparaison des largeurs de raies des spectres de
Si17,2 et de la silice pure

On peut donc, en calculant l'aire de cette composante fine par rapport a l'aire totale du

spectre, connaitre la proportion de protons appartenant aux molécules d'eau (Figure I111-39).

100 - | | | | | {r

80
60

N %
20- s %E _

Composante fine (%)

Ve (%)

Figure II1-39. Evolution de la proportion de protons appartenant a l'eau en fonction de Vg

101



CHAPITRE lll. Etude Expérimentale

b. 2. Influence de V; sur le temps de relaxation T,

Les temps de relaxation spin-spin T, ont ensuite été calculés aprés déconvolution des
pics pour chaque composante. La figure I1I-40 montre les variations de T, associé a 1'eau et au
PBMA a 20°C. On peut voir, en accord avec les résultats obtenus par DSC et pour les temps
T, que la présence de silice n'influence pas la valeur de T, relatif au PBMA (de l'ordre de 50
us). Le temps de relaxation lié aux protons de l'eau (environ 300 ps), est supérieur a celui du
PBMA. Il diminue avec Vg et reste bien au temps de relaxation de l'eau libre (quelques

secondes). L'eau interagit donc fortement avec la surface des particules de silice.

Awﬁ P S
ks -
S

Fraction volumique de charges (%)

Figure I11-40. Evolution de T, avec V¢ a 20°C

b. 3. Influence de la température

Lorsqu'on augmente la température (de I'ambiante a 120°C), on observe tout d'abord
une diminution de la largeur des pics. Cela montre que la mobilité des protons dans les

nanocomposites augmente (Figure I11-41).

-200

Figure I11-41. Influence de la température sur la largeur des pics : Sil7,2 a 20°C (pic large), 80°C (pic
intermédiaire) et 120°C (pic fin)
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La figure I11-42 montre 1'influence de la température sur le temps de relaxation spin-
spin du polymere pour différents taux de silice. On peut voir que I'évolution de T, avec la
température est similaire pour tous les composites ¢tudiés. Il reste constant jusqu'a 80°C, puis
il augmente significativement avec la température. Cette augmentation pourrait étre due au
décalage vers les hautes températures de la relaxation associée a la transition vitreuse a la

fréquence de Larmor du proton.

3504 | —m— Si0 % -

1 A Si5A1 1

300 & Si17.2 7

1 o Si24.5 1

250 - _

- 200 % _
= 1 |
" 150 .
1004 _
50 ;ﬂf _

O T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120

Température (°C)

Figure I11-42. Evolution de T, du polymére en fonction de la température pour Si0, Si5,1, Sil7,2 et
Si24,5

On peut également remarquer que, si le temps de relaxation T, du polymére augmente
avec la température, il n'atteint cependant pas les valeurs observées généralement dans le cas
des élastoméres & 1'état caoutchoutique (de l'ordre de la milliseconde) [63]. De plus, un seul
temps de relaxation T, est détecté dans tous nos systémes, contrairement aux élastomeres
renforcés [73-75, 77, 78] Si des différences de mobilité moléculaire des chaines de PBMA
existent au voisinage des charges dans nos systémes, la température de 120°C n'est peut étre

pas suffisante pour les révéler.

iii. Discussion

En RMN du proton, comme en DSC, nous n'avons pas pu mettre en évidence de
modifications de mobilit¢ moléculaire du PBMA induites par les charges, ni révéler la
présence de polymeére immobilisé a la surface des nanoparticules. Plusieurs hypotheses
peuvent étre proposées pour interpréter ces résultats :

- s'il existe du polymére immobilis¢ a la surface des charges dont le temps de

relaxation est inférieur a 20 ps, il ne peut pas €tre détecté en utilisant 1'écho de
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Hahn. Il aurait alors fallu utiliser 1'écho solide, qui permet de mesurer des temps T,
de 5220 ps,

- une trop faible différence de mobilité existerait entre PBMA libre e¢ PBMA
immobilisé,

- les températures d'analyse sont trop faibles pour pouvoir mettre en évidence des
différences de mobilité entre PBMA libre et 1ié,

- la présence d'eau a la surface de la silice, dont le spectre se superpose a celui du
polymere, masquerait la présence d'une deuxiéme composante due a la présence de
polymeére immobilisé,

- la longueur trés importante des macromolécules entrainerait une mobilité réduite
des segments de chaines, ne permettant pas de distinguer la mobilité¢ du polymere a

proximité des nanoparticules de celle du polymeére en masse.

Afin de s'affranchir de ces problémes, nous avons mené une ¢tude complémentaire par
RMN CP/MAS 'H - "°C.

I11.2.2.b. RMN du *C

i. Principe et description des expériences

Pour approfondir les résultats obtenus en RMN du proton, nous avons utilis¢ la RMN
du "C, qui permet d'obtenir uniquement un signal relatif au PBMA en s'affranchissant de la
présence d'eau a la surface des particules de silice. Cependant, du fait de la faible abondance
isotopique du "*C et de son rapport gyromagnétique inférieur a celui du proton, le signal RMN
de ce noyau est faible. Pour remédier a cette situation, nous avons utilis€¢ la polarisation

croisée associée a la rotation a I'angle magique et au découplage dipolaire.

Cette méthode consiste a effectuer le transfert d'une partie de 1'aimantation des spins
abondants ('H) vers les spins rares (°C), par l'intermédiaire de l'interaction dipolaire. Pour
que ce transfert d'aimantation ait lieu, il faut se placer dans les conditions d'Hartmann-Hahn
(conservation de I'énergie dans le repere tournant) en ajustant l'amplitude des champs
radiofréquence appliqués au 'H et au °C [10, 169-171],

On applique ensuite la séquence d'Hartmann-Hahn (Figure I11-43-a) : on magnétise
d'abord les protons et on verrouille ensuite leur magnétisation. Celle-ci est ensuite transférée

pendant un temps t. au °C. On enregistre alors la relaxation de I'aimantation des "°C.
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Figure I11-43. (a) Séquence de polarisation croisée par contact de type Hartmann-Hahn, (b) Courbe de
magnétisation

On obtient ainsi des courbes de polarisation (Figure I11-43-b) relatives a chaque espece
de C, a partir desquelles on peut retrouver les temps de relaxation Tcy (temps de

polarisation croisée) et Ty, (temps de relaxation du 'H dans le référentiel tournant) grace a la

relation :
)
M T T
M(t)=—2 | ' P/l M [I1I- 21]
1— CH
Ty,

L'analyse de ces courbes permet également de déterminer de maniere optimale le
temps de contact t. pour lequel le signal des ">C est maximal. Ce temps dépend de la nature

des composés étudiés.

L'échantillon de PBMA non renforcé et les nanocomposites contenant 10,8 et 24,5

%pvol. de silice ont été analysés a I'aide de cette technique a 20, 50 et 80°C.

ii. Spectres obtenus

Le spectre de RMN du "°C a d'abord été réalisé sur le PBMA pur (Figure I11-44). Ce
spectre est conforme a celui obtenu en RMN du liquide. Les différents types de carbone

peuvent étre aisément distingués.
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Figure IT1-44. Spectre de RMN du "°C du PBMA pur a 20°C (* bande de rotation)

Les spectres obtenus a 20°C pour les différents nanocomposites étudiés sont présentés
sur la figure III-45. On peut remarquer que l'allure générale des spectres ne semble pas

modifiée par la présence des nanoparticules de silice.
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Figure IT1-45. Spectres de RMN du "*C du PBMA et des nanocomposites Si10,8 et Si24,5 a 20°C

Afin d'augmenter la mobilit¢ moléculaire du PBMA, par analogie avec les analyses
effectuées par RMN du 'H, nous avons réalisé des mesures a des températures supérieures a
20°C. Les spectres obtenus a 20, 50 et 80°C pour le PBMA et le nanocomposite Si24,5 sont
présentés sur la figure I11-46. On peut noter une diminution de la résolution des spectres en
augmentant la température. De plus, a une température donnée, les résultats sont identiques
quel que soit le taux de charges dans les nanocomposites. Cette observation peut étre attribuée

a une interférence destructrice (effet de coalescence) entre un phénomene hautement
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périodique et cohérent comme le mouvement de précession libre des spins et un autre

processus physique périodique et de méme fréquence comme la vitesse de rotation, le champ

radiofréquence de découplage des protons ou des processus d'échanges chimiques des especes

observées [172],
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Figure IT1-46. Evolution des spectres de RMN du "°C avec la température pour le PBMA non renforcé

et le nanocomposite Si24,5

Compte tenu de la diminution de résolution avec la température, les mesures des temps

de relaxation pour chaque type de carbone ont été effectuées a 20°C.

iii. Courbes de polarisation

Pour obtenir les courbes de polarisation, les spectres ont été déconvolués pour

déterminer l'aire de chaque composante en fonction du temps de contact t.. Nous avons pu

constater que pour obtenir un bon accord entre le résultat de cette déconvolution et le spectre

expérimental, deux composantes de largeur différente (Figure I11-47) sont nécessaires, quel

que soit le type de carbone analysé ou le taux de silice présent dans le composite.

Si0

——— Spectre expérimental

——— Résultat de la déconvolution

MAM "l ‘mw““mv il L
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W
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Figure I11-47. Comparaison entre le spectre expérimental et le résultat de la déconvolution pour le

PBMA pur a 20°C
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De plus, nous avons pu observer que la composante large, donc plus rigide, représente
toujours 45% de l'aire totale du pic considéré, quel que soit le type de carbone analysé et le
taux de silice dans 1'échantillon.

Ce résultat montre qu'il existe deux types de mobilités dans les nanocomposites.
Cependant, comme il est également observé pour le polymére non renforcé, ce phénomene ne
peut pas étre attribué a la présence d'une interphase. Il pourrait provenir :

- soit de la présence de nceuds d'enchevétrements des chaines de PBMA, dus a
leur trés grande masse molaire,

- soit de la coalescence incompléte du latex de PBMA, méme apres recuit.
Cela pourrait entrainer des différences de mobilité entre les fragments de
chaines présents a l'interface entre deux particules de latex et ceux situés au
ceeur des particules (Figure 111-48), les chaines conservant ainsi la mémoire
de leur structuration initiale, en accord avec de nombreux résultats
expérimentaux [38, 45, 46, 51],

Figure 111-48. Schématisation des différences de mobilité entre cceur et surface des particules de latex
dans le film de PBMA

Les courbes de magnétisation ont ensuite été réalisées pour tous les types de carbone,
(Figure I11-49). Elles ont ét¢ modélisées par la relation III-21. Nous avons pu noter que ce
modele permettait de décrire uniquement les courbes obtenues pour le carbone C = O et les
carbones quaternaires. Pour les autres types de carbone, nous avons utilis¢é une double
exponentielle, qui se superpose a la courbe expérimentale (Figure I11-49). En effet, pour les
atomes de carbone ayant un environnement riche en protons, aux temps courts, on obtient un
signal correspondant a la diffusion trés rapide de 'aimantation des protons vers les atomes de
carbone, le temps Tcy étant alors 1ié a la rigidité locale propre a chaque atome. Aux temps
plus longs, le signal correspond a la diffusion de 1'aimantation de tous les autres protons, et
donc a la rigidit¢ moyenne du polymeére. Pour les atomes de carbone quaternaires, dont
l'environnement est pauvre en protons, seule cette deuxieme partie de la diffusion de

l'aimantation est observée, correspondant donc a un seul temps de relaxation long.
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Figure I11-49. Courbes de magnétisation des carbones (@) C = O et (b) (3) pour le PBMA pur et le

nanocomposite Si10,8

Les valeurs maximales du temps de contact utilisées étant trop faibles pour obtenir une
bonne précision sur les valeurs de T;, obtenues, nous avons uniquement déterminé les temps

t2, caractérisant I'augmentation de l'aimantation aux faibles temps de contact (Figure I11-50).
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v
~
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Figure I11-50. Définition du temps t;,,
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Les valeurs de t;; obtenues pour les différents types de carbone sont reportées dans le
tableau II1-14.

Type de
1 2 3 4 a B C=0 CH,
carbone ® )
—— CH,—C —
Si0 188 55 39 25 175 33 350 A
N
CH,
Si10,8 187 54 38,5 26 151 34 360 o/
z\(2)
/ CH,
Si24.5 192 54 39 28 170 29 365 i

Tableau I1I-14. Valeurs de t;, (us) en fonction du taux de charges et du type de carbone

On remarque d'importantes variations des valeurs de t;,; selon le type de carbone, dues
a leur différente proximité de protons. Cependant, aucune influence du taux de charges n'a pu
étre décelée. On observe bien conformément aux remarques précédentes, que les valeurs de
t;2 sont plus élevées dans le cas des carbones quaternaires que dans celui des carbones
protonés.

Lauprétre [173] a déterminé, pour les différents types de carbone (-CH, -CH,, -
C=0...), les valeurs de t;, pour une séric de poly (méthacrylate d'alkyle). Les temps t;;
obtenus dans le cas du poly(méthacrylate de cyclopentyl) et du poly(méthacrylate de
cycloheptyl) sont du méme ordre de grandeur que ceux obtenus pour le PBMA : de 225 a 250
us pour le carbone du groupe C = O, 140 us pour les carbones quaternaires (1 et ), de 18 a
24 us pour les atomes de carbone CH; de la chaine principale () et de 30 a 40 ps pour les
atomes de carbone de la chaine latérale.

I11.2.2.c. Discussion

Les deux types d'expériences de RMN du solide entreprises dans le cadre de cette
étude nous ont permis d'analyser, en complément des mesures de calorimétrie différentielle,

l'influence de la présence des charges sur la mobilité moléculaire des chaines de PBMA.

Les mesures de RMN du proton a confirmé les résultats issus des analyses par ATG et
spectroscopie proche IR, montrant la présence d'eau dans les nanocomposites. Cependant, elle
n'a pas permis de révéler une variation de mobilité du polymére a proximité des charges, pour

des températures comprises entre 20 et 120°C.

Les mesures de RMN CP/MAS 'H-">C ont montré qu'il existait au sein du PBMA non
renforcé et de la matrice des nanocomposites des zones plus rigides. Cependant, leur présence

ne dépend pas du taux de charges. Ces deux mobilités dans le PBMA pur ont alors été
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attribuées a des différences de dynamique des chaines entre les extrémités, plus mobiles et
interdiffusant entre les particules de latex, et les chaines situées au cceur des particules, dont la

configuration initiale serait conservée.

Nous allons maintenant nous intéresser a l'influence du taux de charges sur le
comportement mécanique dynamique linéaire et non-lin€aire des nanocomposites. Lors de
cette analyse, nous tenterons de souligner le role des agrégats sur le comportement

macroscopique des matériaux.

[11.2.3. COMPORTEMENT VISCOELASTIQUE DES NANOCOMPOSITES

I11.2.3.a. Comportement viscoélastique linéaire

Les spectres isochrones des différents nanocomposites renforcés par 5,1, 10,8, 17,2 et
24,5 %pvol. de silice, sollicités en traction a 10 Hz, sont reportés sur la figure III-51. Le
comportement mécanique dynamique du polymere non renforcé est également rapporté a titre

de comparaison.
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Figure I1I-51. Spectres isochrones de E' et tan 6 en fonction de Vg

A taux de silice croissant, on observe :

une augmentation de la partie réelle du module d'Young E' sur toute la gamme de

température analysée, et en particulier a I'état caoutchoutique,

- une diminution de l'amplitude de la relaxation associée a Ty,

- un décalage important du maximum de la relaxation principale vers les basses
températures, noté T, dans la suite de cette étude,

- 1'écoulement des échantillons faiblement renforcés pour des températures
supérieures a 70°C environ,

- une deuxi¢me chute de module dans le domaine cahoutchoutique, vers 120°C,

pour les échantillons les plus renforcés.
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Contrairement aux composites renforcés par des particules de taille micrométrique
[174] 1a diminution du pic de tan 6 observée des les plus faibles taux et son décalage vers les
basses températures pour des taux de charges supérieurs ou égaux a 10,8 %vol., ne peuvent
étre attribués a une éventuelle augmentation de la mobilit¢ des chaines du PBMA.
L'invariance de la position de T, et des temps de relaxation T, du polymere déterminés par
RMN du solide avec le taux de charges montrent que les interactions physico-chimiques a

l'interface polymere-charge seraient faibles.

Les évolutions particulieres du maximum de tan 6 et de E', observés pour des taux de
silice supérieurs a 5,1 %vol. pourraient alors résulter d'un accroissement notable de I'effet de
renforcement dii a la connexité des charges. En effet, 'analyse morphologique précédente a
clairement mis en évidence l'inversion de phases macroscopique intervenant pour des taux de
charges supérieurs a 5,1 %vol. de silice. Le chemin percolant de particules participerait ainsi
activement a la sollicitation mécanique comme le montrent les fortes valeurs du module

d"Young obtenues pour des températures supérieures a 100°C.

Afin de comprendre l'origine de la seconde chute de module observée pour les forts
taux de charges, et éviter également le fluage du polymére non renforcé et des
nanocomposites faiblement chargés, des essais de cisaillement cycliques ont été réalisés sur

les différents nanocomposites (Figure 111-52).
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Figure I1I-52. Spectre isochrones de G' et tan & des nanocomposites en fonction de Vg

Comparativement aux résultats précédents, nous pouvons observer 1'absence de fluage
des échantillons faiblement renforcés et de la seconde chute de module observée pour les
composites fortement chargés. Ces phénomenes seraient donc évités du fait de la stricte
limitation du déplacement dynamique imposé lors de ces essais, contrairement aux essais de

traction dynamique.

La seconde chute de module d'Young pourrait étre associé & des mécanismes soit

d'agglomération et de désagglomération des charges [86] soit d'adsorption et de désorption
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des chaines aux interfaces [87]. La contribution de ces deux mécanismes fera 'objet du

prochain paragraphe, traitant des propriétés viscoélastiques non-linéaires des nanocomposites.

En ce qui concerne les autres parameétres, la figure I1I-53 compare les résultats
expérimentaux issus de ces deux types d'essais dynamiques. Nous pouvons remarquer, aux
incertitudes de mesures pres, un excellent accord entre les propriétés viscoélastiques obtenues

a l'aide de ces deux modes de sollicitation.
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Figure III-53. Variation des modules vitreux et caoutchoutique, de T, et du maximum de tand en
fonction de Vy selon les deux modes de sollicitation

111.2.3.b. Comportement viscoélastique non-linéaire

Dans cette partie, nous nous attacherons a décrire le comportement viscoélastique non-
linéaire des nanocomposites en fonction de Vr. Le mode de sollicitation retenu pour cette
é¢tude est le cisaillement plan afin de solliciter préférentiellement les interfaces

charge/polymeére ou charge/charge.
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i. Effet Mullins

Afin de mettre en évidence l'effet Mullins [175]] caractéristique de la chute de module

ou de 1'hystérésis entre le premier et le deuxieme cycle, des essais de cisaillement cyclique ont

été effectués a plusieurs reprises. Les nanocomposites ont subi, a 1 Hz, quatre cycles de

déformation allant de 10 a 0,5.

G' (Pa)

A titre d'exemple, la figure I11-54 montre 1'évolution du module de cisaillement réel G'
en fonction du nombre de cycles dans le cas (@) du polymeére non renforcé et (b )renforcé par

17,2 %vol. de silice.
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Figure III-54. Variation de G' en fonction du taux de déformation (a) du PBMA non renforcé et (b)
du nanocomposite Sil7,2 a 110°C pour différents cycles consécutifs

Pour le PBMA non renforcé, on constate que les courbes se superposent parfaitement,

quel que soit le cycle considéré. La partie réelle du module de cisaillement reste constante

jusqu'a 10% de déformation environ, puis diminue fortement pour les taux de déformation

supérieurs, caractéristique de I'endommagement du polymere non renforce.

Dans le cas des nanocomposites, on peut observer :

la chute significative du module de cisaillement avec le taux de déformation quel
que soit le cycle considéré, caractéristique de 1'effet Payne,

une diminution notable du module de cisaillement G'y, évalué a faible taux de
déformation, entre le premier cycle et les suivants, attribuée a 1'effet Mullins,

au contraire, le module de cisaillement G', déterminé a fort taux de cisaillement (y
=0,5) n'évolue pas avec le nombre de cycles.

enfin, l'amplitude de l'effet Payne calculée a partir de la différence G'y — G's
diminue entre le premier cycle et le deuxiéme, puis reste pratiquement constante

au cours des cycles suivants.
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Afin de quantifier la chute de module entre le premier et le second cycle, nous avons

normalisé les valeurs de G'y en déterminant AG :

G'y,—-G'
AG =—0_—02 [I11- 22]
G 01
Echantillon Si2,5 Sis, 1 Si7,9 Si10,8 Si13,9 Si17,2
AG (%) 6 23 26 36 36 43

Tableau III-15. Amplitude relative de 1'effet Mullins en fonction de Vg

Nous pouvons observer que I'amplitude de 1'effet Mullins, proportionnelle au taux de

charges, est importante et supérieure a celle rapportée dans le cas des élastomeres renforcés
[176]

L'origine de l'effet Mullins reste controversée : Mullins [175] a utilis¢ un modéle
phénoménologique simple, dans lequel le matériau est constitué¢ de deux phases, l'une rigide
et 'autre souple. Sous l'effet de la déformation, une fraction des zones rigides serait cassée et
transformée en phase souple. Ce mode¢le, s'il permet de rendre compte de fagon satisfaisante
des mesures expérimentales, ne donne aucun renseignement sur l'origine moléculaire du

phénomeéne.

Dans les années 60, une premicre interprétation de l'effet Mullins est avancée par
Bueche [177, 178] 11 suppose que les particules renforcantes subissent un déplacement affine
par rapport a la déformation macroscopique appliquée. Dans la zone de polymére située entre
deux particules voisines, toutes les chaines du réseau reliant les surfaces de ces deux
particules sont déformées de la méme valeur. Comme il existe une distribution des longueurs
des chaines, lorsqu'on applique une déformation croissante, les plus courtes atteignent les
premicres leur limite d'extension. Lorsque cet état est atteint, les chaines concernées ou la

liaison a l'interface polymére-charge peuvent se rompre.

D'autres auteurs [179-181] ont ¢galement associ¢ l'effet Mullins a I'extension
maximum de chaines de différentes longueurs entre les agrégats, les chaines les plus courtes
subissant les contraintes les plus importantes. Selon ces auteurs, cette contrainte ne conduit
pas a la rupture des chaines, mais a leur glissement a la surface des particules. Les chaines
courtes s'allongent donc progressivement et transmettent leur excés de contrainte aux chaines
voisines. Plus la déformation augmente, plus le nombre de chaines subissant ce glissement est
important. Lors des cycles suivants, les chaines les plus courtes sont déja a leur extension

limite, il n'y a donc plus d'amplification locale de contrainte.

Lapra [89] a récemment montré que l'effet Mullins provenait de la rupture (ou du

glissement) des chaines situées a l'interface charge/polymeére dans le cas d'une matrice SBR
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renforcée par de la silice précipitée. En effet, dans le cas des élastomeres chargés, toutes les
chaines ne sont pas sollicitées de la méme facon pour une déformation macroscopique donnée

pour au moins deux raisons :

- il existe une distribution des longueurs de chaines entre deux agrégats voisins, les
chaines les plus courtes atteignant leur extension limite plus rapidement que les
plus longues,

- 1l existe une distribution de la fraction locale en silice dans le matériau. Plus elle
est élevée, plus l'amplification de la déformation est importante et donc plus les

chaines atteignent leur extension limite rapidement.

Dans la suite de I'¢tude, tous les échantillons auront subi un premier cycle de
déformation afin d'éliminer toute contrainte interne résiduelle venant se superposer au

comportement viscoélastique dynamique du matériau.

ii. Effet Payne

L'étude du comportement mécanique dynamique des polymeres chargés permet aussi
de mettre en évidence 1'effet Payne, caractérisé par la diminution de la partie réelle du module

¢lastique avec l'augmentation du taux de déformation

L'influence du taux de charges sur le comportement mécanique dynamique a 110°C et

1 Hz en fonction du taux de déformation est illustrée sur la figure II1-55.

8,0x10° . T T T T
aad o, CX 4 *
G e, ' Si0 1,0x10° *w, .
0 2 Si5,1 -~
6 * Iy o e
6,0x10 1 *, = Si10,8 8,0x10° R ‘e, E
> Si13,8 *
* ¢ Si17,2 g
< ’ = 6,0x10° KR
$ 4,0x10°
% ,UX PODDPD D b BB iy ., &
- »b»» > n’ = DD»W)D»»»»%%
Q] oy 3 . G. [0} 4 0X105' . DMDD»WDDW» %% |
0 Boe 00000 00000000 g g . Py, *, o0 ! Lsadaditld rese?0 900008000t og g, »%»
2,0x10° Il TN o, e oot RO,
’ LT L 5 ey
Tt s 2,0x10° g
[ess BLAM AN ML A BAAAJAMD AOA DB ADDOSD SAM MDA AN ADAAIA DDA A
0,0 f=mpams TP T PETT PETE . 0,0 4 mam o epmm o pmmn o g n e mn o
10° 10? 10" 10° 10? 10"
Taux de déformation Taux de déformation
(a) (b)

Figure III-55. Influence du taux de silice sur les spectres isochrones a 1 Hz de G' (a) et G" (b) a

110°C

Deux régimes peuvent étre aisément différenciés :

Pour Vy < 5,1%, la non-linéarité¢ des nanocomposites est observée pour un taux de

déformation dynamique

supérieur a 1
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viscoélastiques G' et G" est similaire a celle de la matrice non-renforcée. La chute
de module peut donc étre associée a un endommagement de la matrice.

Pour Vi > 10,8%, la formation du réseau percolant de charges est a 1'origine de la
forte augmentation du module G'y [85, 86, 182] L'augmentation du taux de
déformation dynamique entraine une forte diminution du module de cisaillement,
s'accompagnant par une augmentation des propriétés dissipatives des
nanocomposites. La diminution de G' s'atténue aux fortes déformations, laissant

supposer l'existence d'un plateau inaccessible expérimentalement.

Afin de quantifier I'effet Payne, nous reporté 1'évolution de G'»-G',, traduisant la chute

de module

de I'échantillon en fonction du taux de déformation pour les différents composites

analysés dans le tableau III-16.

Echantillon

Si2,5 Si5,1 Si10,8 Si13,9 Sil7,2

G'-G',, (Pa)

5,3.10* 3,2.10° 1,3.10° 2,0.10° 4.4.10°

Tableau I1I-16. Evolution de I'amplitude de 'effet Payne en fonction de Vg

L'observation de ces résultats montre que I'amplitude de l'effet Payne augmente avec

le taux de

silice, en particulier lors de la formation d'un chemin percolant de charges, en

accord avec les résultats publiés par Wang [183] dans le cas des élastoméres chargés.

En

ce qui concerne 1'origine de l'effet Payne, de nombreuses controverses subsistent.

Différents auteurs attribuent cette transition de comportement a :

des mécanismes d'agglomération et de désagglomération des agrégats de silice [83,
86],

des mécanismes d'adsorption-désorption des chaines aux interfaces
charge/polymeére [87]

la présence d'une couche de polymére li¢ a proximité des charges [89]. L'énergie
mécanique fournie aux systemes pour leur déformation jouerait une role
comparable a celui d'une élévation de température, redonnant de la mobilité a la

couche de mobilité restreinte.

Dans le prochain chapitre, nous tenterons de distinguer ces différentes origines a l'aide

de modélisations proposées par Kraus ou Maier et Goritz.
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[11.2.4. CONCLUSION

A ce stade de I'¢tude, les différentes mesures expérimentales nous ont permis de

montrer que :

- l'addition de nanoparticules de silice dans une matrice polymeére amorphe
n'induisait aucune modification de la mobilité des chaines,

- un réseau percolant de charges apparaissait pour des taux de charges supérieurs a
5,1 %vol. de silice. La connexité des particules a été observée a partir de mesures
directes telle que la microscopie électronique a transmission ou la diffusion de
rayons X aux petits angles, et indirectes a l'aide des mesures de spectrométrie

mécanique dynamique.

La formation d'un réseau percolant de charges confére des propriétés €lastiques et
viscoélastiques remarquables aux nanocomposites, limitant notamment le phénomeéne

d'écoulement du polymeére a haute température.

L'analyse du comportement viscoé¢lastique a permis de révéler une transition de
comportement avec le taux de déformation. En effet, les nanocomposites présentent un
comportement linéaire a faible taux de déformation; leurs propriétés diminuent de facon
catastrophique a taux de sollicitation croissant. L'origine de cette transition reste controversée

et sera discutée dans le prochain chapitre.
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L'é¢tude expérimentale effectuée sur les nanocomposites a matrice PBMA renforcée

par des nanoparticules de silice a permis de révéler que :

- l'addition des nanoparticules dans le polymere n'induisait aucune modification de

la mobilité des chaines,

- un réseau percolant de silice apparait dans les nanocomposites pour des taux de

charges supérieurs a 5 %vol. de silice environ.

La transition d'architecture, c'est-a-dire le passage d'agrégats dispersés vers un réseau
percolant de charges, est a l'origine de modifications significatives du comportement
mécanique macroscopique des nanocomposites. En effet, pour des fractions volumiques de
renfort supérieures au seuil de percolation, une forte augmentation du module caoutchoutique
a été révélée et T, est décalée vers les basses températures. De plus, une transition de

comportement linéaire a non linéaire a été détectée a taux de déformation croissant.

Le développement d'outils prédictifs a différentes échelles devrait nous permettre de
préciser les différents mécanismes a l'origine de ces singularités. En effet, le développement
d'un modeéle micromécanique assorti du concept de percolation devrait nous permettre de
séparer les contributions respectives des interactions charge- charge des interactions
polymeére-charge. De plus, la modélisation du comportement mécanique dynamique non-
linéaire grace aux approches développées par Kraus et Maier et Goritz devrait nous permettre

de différencier les origines associées a cette transition.

La deuxiéme partie de ce chapitre est consacrée a la description d'un systéme
atomistique PBMA-silice "proche" de la réalit¢. Basée sur une publication décrivant les
variations de structure et de conformation d'un polymere générique a la surface d'une
nanoparticule effectuée par dynamique moléculaire [153], 1a présente étude a pour objectif
d'approfondir nos connaissances sur les mécanismes impliqués dans le renforcement des

polymeres.
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IV.1. MODELISATION MECANIQUE

IV.1.1. DOMAINE LINEAIRE

La prédiction du comportement viscoélastique linéaire de composites a fait 1'objet de
nombreuses études théoriques [91, 118, 119, 153, 174, 184] Dans le cas de composites quasi-
isotropes renforcés par des particules de taille micrométrique, les valeurs théoriques des
modules complexes (E*, G* ou K*) prédits a partir de méthodes variationnelles [184] ou
auto-cohérentes [118] sont en accord avec les valeurs expérimentales pour de faibles taux de
charges, en particulier inférieurs a leur seuil d'agrégation Vg, [174]. Pour des taux de charges
supérieurs, le modele micromécanique proposé précédemment par Albérola ef al., basé sur le
modele a (n+1) phases développé par Hervé et Zaoui [119] assorti du concept de percolation
[133, 135, 185] 4 permis de rendre compte de 1'accroissement des effets de renforcement
induits par des inversions de phases locales ou globales dues a la formation d'agrégats. A
partir d’un "mod¢le auto cohérent généralisé" étendu en mode inverse [118, 186]
Récemment, Albérola ef al. ont montré que les élastomeres renforcés par 18 % vol. de silice
présentaient une inversion de phases macroscopique : les agglomérats, constitués de silice et

de polymere li¢, jouant alors le role de phase continue.

D'autres travaux ont montré que ce mécanisme ¢était favorisé par la diminution
drastique de la taille des objets renforcants ou par I’augmentation de leur facteur de forme
[129, 187]. A titre d’exemple, basé sur le modele développé par Takayanagi [105, 108]
Favier et al. [129] ont montré que I’importante augmentation des propriétés ¢€lastiques de
nanocomposites renforcés par des whiskers de cellulose provenait du développement d’un
réseau percolant de charges. Dans le cas des élastoméres renforcés, Heinrich et al. [188] ont
séparé les augmentations des effets de renforcement induites respectivement par 1’agrégation
des particules et par le développement d’un réseau percolant de charges, a 1’aide des
expressions phénoménologiques proposées par Guth et Gold [189] et d’une loi puissance, ou

I’exposant est relié¢ a la dimension fractale des charges.

Les variations de propriétés physiques observées lors de la transition sol gel ont été
fréquemment reliées au concept de percolation : le point de gel correspondant au seuil de
percolation V¢, c’est-a-dire a la concentration critique de charges a partir de laquelle un amas
de taille infinie se forme dans le composite. Pour des taux de charges Vi > V¢, les propriétés
¢lastiques des gels ont été reliées a la différence entre Vi et V¢ a la puissance t (avec t ~ 1.8
en 3D).

L’objet de cette étude est de proposer un modele micromécanique capable de prédire
le comportement viscoélastique linéaire de nanocomposites, quel que soit 1’état de dispersion

ou de connexité des charges.
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IV.1.1.a. Définition du motif morphologique pour V¢ < V.

De nombreux auteurs ont montré que l'agrégation de particules sphériques de taille
micrométrique induisait une augmentation significative de 1'effet de renforcement [124, 174],
En effet, pour des taux de charges supérieurs au seuil d'agrégation V., une fraction du
polymere est piégée au sein des agrégats tandis que la fraction de polymere percolant diminue
progressivement avec le taux de charges. La fraction de polymére percolant Viiperc,
correspondant a la partie "active" du polymere qui contribue réellement a 'amortissement du
matériau, obéit a la relation suivante, issue de la théorie de la percolation [108, 133, 135,
185].

v

o (Vg = Vi, ) [IV-1]
VM
ou Vum et Vimin sont respectivement la fraction volumique totale et minimum de polymeére.
B~0,4en3D.

En tenant compte des conditions aux limites, il a ét¢é montré que la fraction de

olymeére percolant Vpere peut étre évaluée a partir de 1'expression suivante :
p

B
VMPCTC — VM B Vmin [IV-Z]
Vu 1-V Viin

agg = 'm

Les propriétés élastiques et viscoélastiques linéaires de composites renforcés par des
agrégats de particules peuvent alors étre prédites a 1'aide du modele auto-cohérent a (n+1)

phases développé par Hervé et Zaoui en considérant le motif morphologique présenté sur la

figure IV-1 et en supposant les interfaces parfaites entre phases connexes [119, 174],

e

I:I Phase 1 : Matrice non percolante
- Phase 2 : Agrégats de particules
I:I Phase 3 : Matrice percolante

- Phase 4 : Milieu homogene équivalent

Figure IV-1. Représentation schématique des nanocomposites renforcés par Vg < V¢ et motif
morphologique associé

Les propriétés mécaniques des agrégats (phase 2) peuvent étre déterminées en
supposant que les propriétés ¢lastiques du polymere présent dans les composites a 1’état
vitreux sont similaires a celles du polymeére non renforcé. Cette hypothése sous-entend que les
interactions charge - polymere sont inférieures aux interactions se développant entre charges,

ce qui a été montré dans le systeme étudié. Le seuil d’agrégation des charges Vo retenu dans
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la suite de cette étude, sera ainsi considéré comme faible, de ’ordre du 1 %o. En effet, lors de
la caractérisation morphologique des nanocomposites, nous avons observé que les particules
¢taient présentes a 1'état agrégé des les plus faibles taux de renfort. De plus, nous avons
suppos¢ que le comportement de la matrice était similaire a celui du PBMA non renforcé.
Aucune différence significative de mobilité des chaines du PBMA n'a pu en effet étre décelée
en fonction du taux de charges, que ce soit par analyse calorimétrique différentielle ou par
RMN du solide ('"H ou "*C).

IV.1.1.b. Définition du motif morphologique pour V; > V.

Pour des fractions de silice supérieures a V¢, le développement d'un réseau percolant
de charges a ¢été révélé de fagon directe grace aux observations par MET et par diffusion des

rayons X aux petits angles.

La connexité des charges a également ét¢ mise en évidence, de manicre indirecte, a
l'aide des mesures de spectrométrie dynamique. L'analyse des spectres obtenus a montré que
la formation d'un réseau percolant de charges empéchait 1'écoulement du polymere. Cet effet
de renforcement s’accompagne par une importante diminution du maximum de la relaxation
principale T,, du PBMA ainsi que son décalage vers les basses températures (jusqu’a -25°C)

pour des taux de charges supérieurs au seuil de percolation.

Afin de rendre compte de cette morphologie particuliere, un nouveau motif
morphologique, composé de trois spheres concentriques noyées dans le milieu homogene
équivalent, a été défini (Figure IV-2). La spheére centrale de rayon r; est constituée des charges
ne participant pas lors de 1’application des efforts extérieurs, correspondant aux bras morts du
réseau et aux agrégats isolés. La phase 2, limitée par les rayons r; et r,, est constituée par
I'ensemble du polymere. Elle est elle-méme incluse dans la phase considérée comme continue

et correspondant a la partie "active" mécaniquement, c’est-a-dire le squelette percolant du

©
o~

réseau de charges.

Phase 1 : Agrégats isolés

|:| Phase 2 : Polymeére

- Phase 3 : Réseau percolant de particules

Phase 4 : Milieu homogéne équivalent

Figure IV-2. Représentation schématique des nanocomposites renforcés par Vg > V¢ et motif
morphologique associé
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Le concept de percolation prédit que, pour Vg proche de V¢, la taille moyenne des
amas ou la fraction de charges appartenant au gel ob¢issent a des relations de type puissance
de la différence entre Vi et V¢ (AV) avec des exposants universels dépendant de la dimension
[119, 133, 135, 174, 185] La fraction volumique de charges considérées comme "actives",

Vepere, peut étre reliée a AV a I’aide de la relation suivante :
V,
— o (Ve = V) [IV-3]

F

Les conditions aux limites sont les suivantes :
- Vipere = VE pour Vi = Ve, compacité maximale du systéme étudié

Pour V¢ < Vi < Vi, l'expression devient donc :

B
VFperc _ VF - VC [IV- 4]
Vi V. — Ve

max

Dans le chapitre II, nous avons estimé la compacité maximale des nanoparticules de

silice en supposant une distribution aléatoire de spheres, c'est a dire 0,64.

IV.1.1.c. Comparaison avec les résultats expérimentaux

La prédiction des propriétés ¢lastiques et viscoélastiques des nanocomposites
renforcés repose sur la détermination des champs de contrainte et de déformation dans un
milieu infini constitué¢ du motif morphologique précédent soumis a des conditions homogénes
de contrainte et de déformation a l'infini. Quel que soit le taux de charges dans les
nanocomposites, la simulation a été réalisée au moyen d’un schéma auto cohérent a (n+1)
phases, appliqué dans le cas d’un matériau a 3 phases, et étendu a la prédiction des propriétés

viscoélastiques selon le principe de correspondance :

? 3(K2-K))r} (13 BK3 +4G,) +413(G3 —G,)) + (3K, +4G,) 13 313 (K3 —Ky) +13 BK, +4G3)
* 2 *
AlS | 458 |ic=0 [1V-6]
G; 3

ou: K estle module de compressibilité complexe du nanocomposite,

K, et G, sont respectivement les modules de compressibilité et de cisaillement de la
phase n,

r, est le rayon de la sphére n du volume élémentaire représentatif, dépendant de la
fraction volumique V,, de chaque phase n :

3 3.3 3
T, r
\ =L V, = v, = -2
3 3
I3 I3 I3
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ou: G*estle module de cisaillement complexe du nanocomposite,
A, B et C sont des constantes [119],
Les mesures de spectrométrie mécanique dynamique dans le domaine linéaire et non

linéaire, ainsi que l'analyse morphologique (cf. chapitre III) ont montré que la fraction
volumique critique V¢ était comprise entre 5 et 8%. La valeur optimisée par simulation a été

trouvée égale a 6%.
Enfin, l'optimisation de I'exposant critique 3 a abouti a une valeur importante ( =
lle rapportée dans la théorie de la percolation, a été

\

0,9). Cette valeur, supérieure a ce
récemment relevée dans le cas de mélanges de polymeres [138] ou lors de la formation d'un

gel physique [135] et pourrait provenir de la faible fraction volumique des charges

impliquées lors de I'application des efforts extérieurs (Figure IV-2).

La comparaison entre les spectres expérimentaux et théoriques de la partie réelle du

module d’Young et du facteur d’amortissement des nanocomposites renforcés par différents

taux de charges est rapportée sur la figure IV-3.
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Figure I'V-3. Evolutions expérimentale et théorique (a) de la partie réelle du module d'Young, E' et (b)

du facteur d'amortissement tan & des nanocomposites renforcés en fonction de la température.

Un excellent accord entre valeurs expérimentales et théoriques peut étre observé sur la
figure IV-3, en considérant les deux motifs morphologiques précédents. Le modele proposé
rend notamment compte du décalage vers les basses températures du maximum de la
relaxation a dans le cas des nanocomposites renforcés par Vi > V. Cette variation serait
donc due non pas a une augmentation de la mobilit¢ des chaines macromoléculaires du

PBMA induite lors de I’introduction des nanoparticules, mais a une inversion de phases

macroscopique, les charges jouant alors le role de phase continue.
Basé sur le concept de percolation et les méthodes d’homogénéisation, le modéle

proposé nous permettra maintenant de prédire le comportement viscoélastique linéaire de
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nanocomposites quasi-isotropes, quel que soit le taux de charges ou la température, et ce en

tenant compte de la morphologie du systéme étudié.

IV.1.2. DOMAINE NON-LINEAIRE

La seconde conséquence induite par le développement d'un réseau percolant de
charges est la transition de comportement observée a taux de déformation croissant (figure I11-
55). En effet, nous avons observé que les échantillons renforcés par Vi > V¢ présentaient une
forte augmentation de G'o. Cet accroissement des propriétés mécaniques s'accompagne
également par une chute importante de cette rigidité avec le taux de déformation définie

comme l'effet Payne.

Afin de différencier les différents mécanismes a l'origine du comportement non-

linéaire, nous avons, dans un premier temps, normalis¢ les courbes G' = f(y) (Figure IV-4) :

G'-G',
G'norm = W [IV-7]
0" Mo
1,0—@% 4
E %W Od“AA i
08 Srco. “aa
a ngvgoo AA“M |
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O M7 0O
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- e 1 00@99 A
© 0,4 % "% A
1l a  Si5,1 Qof% )
v Si10,8 o0y 4
024/ o Si13,9 %gﬁ% 44
< Si17,2 0%@%
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Taux de déformation

Figure I'V-4. Comparaison des courbes normalisées G',,;m = f(y) en fonction de Vg

A partir de cette figure, on peut distinguer deux types de comportement selon Vg :

- les composites les plus faiblement chargés (Vg < V() présentent une lente
décroissance de G'horm avec le taux de déformation, similaire au polymeére non
renforcé,

- pour les nanocomposites dont Vi > V¢, une évolution sigmoidale de G',orm avec le

taux de déformation est observée.
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Le comportement non lin€aire des nanocomposites étudiés est ainsi directement
corré¢lé a leur morphologie. L'évaluation de G',orm peut ainsi servir de sonde de la morphologie

que ce soit dans le cas des élastomeres renforcés [89, 176] ou des nanocomposites étudiés.

L'étude bibliographique a présenté succintement les différents modéles proposés afin
de comprendre l'origine de l'effet Payne [86] [87]. Parmi ceux-ci, nous allons maintenant
décrire les deux principales approches :

- Kraus a proposé¢ que l'effet Payne, dans les composites a matrice ¢élastomere

renforcée par des noirs de carbone, pouvait étre décrit a l'aide des relations

suivantes, caractéristiques de la destruction, puis de la reformation du réseau de

charges :
m
M'-M' 1 M'"'-M"
o _ et o T [Iv-8]
M'O _M’oo y 2m M”O _M”oo y 2m
1+ (Oj 1+ (Oj
Ye Ye

ou: M'et M" sont respectivement les parties réelle et imaginaire du module,
Yo est 'amplitude de la déformation,
Y. est l'amplitude de déformation correspondant a la moitié de la chute du module,

m est un paramétre ajustable.

- Maier et Goritz ont propos¢ de relier la chute des propriétés élastiques observées
avec le taux de déformation a la quantité de liens stables (ou instables) existant

entre le polymeére et les charges.

G'(1) =G+ et G'()=G"y+G" —L vg)
I+cy (1+cy)

ou: @'y est la contribution des liens stables, incluant les points de réticulation et les liens

polymeére-charge stables, (équivalent de G',)
G'jo celle des liens instables, (équivalent de G'y - G's)
G" celle due aux frottements internes dans le polymeére,

G"jo celle due au glissement des segments.

La comparaison des résultats expérimentaux a ceux issus de ces deux modeles, apres

optimisation des parameétres ajustables, est présentée sur la figure IV-5.

Nous pouvons vérifier sur ces figures que les deux modeles permettent de rendre
compte de la diminution de G' avec le taux de déformation. Le fait d'avoir un parameétre
supplémentaire dans le modele de Kraus entraine un meilleur ajustement avec ce modele par
rapport a celui de Maier et Goritz, en particulier pour les forts taux de déformation. Ces
modeles permettent également d'obtenir les valeurs de G's pour tous les échantillons,
inaccessibles expérimentalement. Les valeurs obtenues pour les nanocomposites avec les

deux mode¢les sont reportées dans les tableaux IV-1 et [V-2.
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Figure IV-5. Superposition des valeurs expérimentales et théoriques obtenues a 1'aide des modeles de
(a) Kraus et (b) Maier et Goritz

Echantillon Si10,8 Si13.,9 Sil17,2
G'y (MPa) 2,62 3,84 7,65
G's, (MPa) 0,53 1,06 1,36
Ye 0,107 0,092 0,056
m 0,407 0,491 0,475

Tableau IV-1. Paramétres du modéle de Kraus

Echantillon Si10,8 Si13.,9 Sil7,2
G'y (MPa) 2,58 3,85 7,67
G's, (MPa) 0,81 1,11 1,57
c 12,8 11,5 19,8

Tableau IV-2. Paramétres du modéle de Maier et GOritz

On peut observer un bon accord entre les valeurs optimisées de G'y et de G's issues de
ces deux approches. Le paramétre y. du modéle de Kraus diminue avec le taux de charges, le
passage dans le domaine non-linéaire se produisant aux plus faibles taux de déformation pour
les nanocomposites les plus chargés. Une faible variation de la valeur de m en fonction du
taux de charges a été observée. La valeur obtenue, comprise entre 0,4 a 0,5, est en accord avec
celles rapportées dans la littérature pour les matériaux renforcés par des nanoparticules de
silice (environ 0,42 dans le cas des systetmes SBR — silice [89]). Des valeurs légérement
supérieures, de l'ordre de 0,6, ont été déterminées pour les noirs de carbone. En ce qui
concerne le parametre ¢ du modéle de Maier et Goritz, sa valeur passe d'environ 12 pour les
échantillons Si10,8 et Si13,9 a 20 pour le nanocomposite Sil17,2. Elle dépend de la cinétique

d'adsorption des segments de chaines a la surface des charges, ce qui explique les différences
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avec les valeurs obtenues dans le cas de noirs de carbone (20 %vol.) dans des matrices
caoutchouc butyle (~30) ou SBR (~25).

Si I'on tente d'appliquer les modeles précédents a la partie imaginaire du module de
cisaillement, en conservant les valeurs de y.,, m et c optimisées précédemment, un écart
important apparait entre valeurs expérimentales et théoriques (Figure 1V-6). Un meilleur
accord peut étre obtenu en faisant varier ces parametres, mais de grandes différences
subsistent entre les modeles et les résultats expérimentaux. Ces modeles ne semblent donc pas

adaptés a la prédiction des propriétés dissipatives des systemes étudiés.

1,2x10° T T 1,2x10° T T

1,0x10° 1,0x10°

8,0x10° | " 8,0x10°
T . 5
< e -
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Taux de déformation Taux de déformation
(a) (b)

Figure I'V-6. Comparaison des valeurs expérimentales de G" et issues des modeles (a) de Kraus et (b)
de Maier et Goritz pour 1'échantillon Si17,2

Si l'effet Payne est di a un phénomeéne d'adsorption/désorption des chaines a
l'interface, la contribution (G'y — G'x) donnée par les liaisons instables a l'interface doit étre
proportionnelle a l'aire totale de l'interface polymere/silice, et donc a Vi / (1 — V). Cela est
confirmé sur la figure IV-7. Ce résultat est en accord avec l'interprétation développée par
Maier et Goritz sur 'origine de l'effet Payne. Des mécanismes d'adsorption et de désorption
des chaines a la surface des charges seraient donc a l'origine de la non-linéarité observée pour
les nanocomposites percolants étudiés.

0.8 T T T T

0.7 1 4
0.6 1 -
Q
<
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Figure IV-7. Amplitude de I'effet Payne en fonction de la quantité d'interface
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IV.1.3. CONCLUSION

La modélisation du comportement mécanique dynamique des nanocomposites dans le
domaine linéaire a permis de montrer que la présence d'un réseau percolant de charges est a
l'origine du fort effet de renforcement observé expérimentalement notamment a ['état
caoutchoutique. De plus, il a ét¢é mis en évidence que le décalage du maximum de la
relaxation principale du polymere vers les basses températures était dii @ une inversion de

phases macroscopique, les charges jouant le role de phase continue.

A taux de déformation croissant, la diminution des propriétés ¢élastiques a été corrélée
a des mécanimes d'adsorption et de désorption des chaines a la surface du réseau de charges, a

l'aide du mod¢le développé par Maier et Goritz.

Ces résultats, cohérents avec l'analyse expérimentale précédente, ont confirmé la
prédominance des interactions entre charges par rapport aux interactions se développant entre
polymere et charges. En effet, aucune différence de mobilité moléculaire des chaines de
PBMA n'a pu étre mise en évidence, que ce soit a une ¢échelle locale (interphase) ou a une

échelle globale (polymeére modifié).

Afin de compléter cette analyse, il serait intéressant de modifier chimiquement la
surface des charges par l'ajout de tensio-actifs ou d'agents de couplage pour générer de

nouvelles morphologies et obtenir de nouvelles propriétés globales.
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IV.2. DYNAMIQUE MOLECULAIRE

Dans ce chapitre, nous utilisons la modélisation par dynamique moléculaire afin
d'étudier, a 1'échelle atomique, l'influence des interactions entre la silice et le polymeére sur le
comportement macroscopique des nanocomposites. Dans la bibliographie, les seules études
concernant les nanocomposites par dynamique moléculaire concernaient des nanocomposites

modeles ¢loignés des systemes réels.

Le systeme étudié est donc composé¢ d'une matrice PBMA renforcée par une
nanoparticule de silice associée ou non a des molécules d'eau. Cette étude s'appuie en grande
partie sur une étude antérieure concernant un nanocomposite modele [153] constitué par un
polymere générique dans lequel a été insérée une nanoparticule de silice cristalline de 4,4 nm
de diameétre. Nous avons donc adapté ce modele a notre systéme, en tenant compte a la fois
des propriétés expérimentales du polymere (tacticité, masse volumique...) et des

caractéristiques physiques de la silice (état amorphe, nature chimique de la surface...).

A la suite d'une bréve description de la méthode utilisée et de la méthode d'élaboration
de chacun des constituants purs, nous analyserons les propriétés des nanocomposites, pour les
comparer ensuite a celles obtenues dans le cas du nanocomposite "modele" et des matériaux

réels.
IvV.2.1. METHODE

IV.2.1.a. Champ de force

Le champ de forces (E) ou potentiel décrit 1'énergie potentielle d'un systéme constitué
de N atomes comme une superposition de fonctions analytiques simples. On distingue alors
deux types de potentiels, liés ou non-liés, ces derniers étant relatifs aux interactions entre deux
atomes séparés par au minimum trois liaisons. La forme analytique typique d'un potentiel

utilisé lors de simulations moléculaires est la suivante :

E=YE;+Y Eg+Y Ec+ D Eoop+ 2 Evaw + 2 Eele [TV-10]
1 0 T sp? N N

Le tableau IV-3 regroupe la forme analytique et la représentation graphique de
l'ensemble des termes de cette équation selon les notations du programme gmq [190]. Ces

termes sont définis de la fagon suivante :
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+ E;: Energie de liaison

Elle représente 1'énergie de déformation de la liaison par rapport a sa longueur a
'équilibre sous la forme d'une fonction harmonique basée sur la loi de Hooke pour des
déformations relativement faibles [IV-11]. Ce terme intervient dans notre étude pour la
modélisation de la nanoparticule de silice. Dans les autres cas (PBMA, eau), les liaisons sont
maintenues rigides par une méthode de type SHAKE [191]. En effet, le pas d'intégration
devant étre inférieur a la période de vibration la plus rapide, les fréquences de certaines
vibrations (comme les liaisons C - H) le limiteraient et augmenteraient le temps de simulation

pour une période d'analyse donnée.

+ Ep: Energie de flexion

Elle correspond a 1'énergie de déformation d'un angle de valence par rapport a sa
valeur d'équilibre. Elle est souvent décrite par une fonction harmonique du cosinus de I'angle
de flexion [IV-12].

+ E:: Energie de torsion

Elle traduit la modification d'une partie de I'énergie lors de la rotation autour d'une
liaison et est associ¢e a quatre atomes consécutifs. Une des formes analytiques possibles est
une fonction polynomiale du cosinus de I'angle de torsion [IV-13].

+ Eqop : Energie de liaison hors du plan

Elle empéche certains atomes participant a des liaisons d'hybridation de type sp?
(noyaux aromatiques, carbonyles...) d'adopter des conformations trop éloignées de leur plan.
Elle est décrite par une fonction harmonique par rapport a la distance de I'atome considéré au

plan défini par les trois atomes voisins les plus proches [IV-14].

+ Ey4w : Energie de van der Waals

Elle décrit les énergies d'interaction de van der Waals répulsives et attractives entre
deux atomes non-liés. Lors des simulations, un potentiel de type Lennard-Jones 12-6 est
utilisé [IV-15].

+ E¢ : Energie électrostatique

Elle décrit I'énergie électrostatique (attractive ou répulsive) entre deux atomes chargés,
donnée par le potentiel de Coulomb [IV-16]. Les charges partielles de chaque atome sont
obtenues par une méthode quantique ab initio : I'ESP (Electrostatic Potential) [192] et
calculées sous GAUSSIAN 98 [193]. Les effets de ce potentiel & longue distance sont pris en
compte par la somme d'Ewald [194],
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o
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Avec : d, dy : longueurs des liaisons réelles et a I'équilibre; k;, kg, k, : constantes des forces de liaison, de flexion
et hors du plan; 6, 0, : angles de flexion réels et a 1'équilibre; T : angle de torsion; C,, : coefficients d'un
polynéme de degré 6; d,, : distance de l'atome étudié au plan défini par les trois atomes voisins les plus proches;

rjj : distance entre les atomes i et j, €, oj: Paramétres de van der Waals; q;, q; : charge des atomes i et j, g :
constante diélectrique du vide.

Tableau IV-3. Formes analytiques et graphiques des composantes du champ de forces selon les
conventions gmq
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Divers champs de force sont reportés dans la littérature, et le choix s'effectue en
fonction des molécules étudiées, par exemple :

- AMBER [195] protéines, acides nucléiques

- CHARMM [196] : protéines

- MM2 ou MM3 [197, 198] .molécules organiques de petite ou moyenne taille

- TRIPOS [199]: molécules organiques, macromolécules.

Parmi ces champs de forces, nous avons choisi TRIPOS 5.2.
IV.2.1.b. Principe des techniques utilisées

i. Dynamique moléculaire (DM)

Le formalisme de la dynamique moléculaire utilise la seconde loi de Newton pour

décrire le mouvement d'un atome en fonction du temps :
F(t) =m,d, (1) [1V-17]

ou F est le vecteur force agissant au temps t sur l'atome i, m; la masse de l'atome i et a;le

vecteur accélération de 1'atome 1 a l'instant t.

La force Fi qui s'exerce au temps t sur un atome i se trouvant en position T (t) est
déterminée par différenciation analytique de la fonction énergie potentielle E par rapport a la
position T (t) :

Ef (1), Ty (1)
dr; (t)

F(t) = [IV-18]
L'énergie potentielle totale E du systéme est calculée par le champ de force décrit

précédemment [IV-10].

Connaissant les positions et les vitesses initiales de chaque particule a l'instant t, la
trajectoire est déterminée a des intervalles de temps réguliers. La répétition de cette procédure
a (t+ At), (t+ 2At), (t + 3At)... aboutit alors a 1'identification de la trajectoire. Les algorithmes

utilisés par gmq et ddgmgq, version parallélisée, sont détaillés dans différentes publications
[190, 200-203]

Il faut noter que la cohérence des résultats obtenus par dynamique moléculaire est
directement liée a deux ¢léments : la fiabilit¢ des potentiels et la valeur donnée au pas
d'intégration At, l'intervalle de temps choisi devant étre plus petit que la période du
mouvement de plus haute fréquence. En considérant des liaisons rigides, son ordre de
grandeur est celui de la femtoseconde. La valeur At = 1 fs sera donc utilisée lors de toutes nos
simulations. Les ressources informatiques actuelles permettent d'effectuer des calculs sur
plusieurs millions de pas d'intégration, soit des temps de calcul allant typiquement de une a

dix nanosecondes.
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ii. Technique hybride de type "pivot Monte Carlo" (PMC) / Dynamique moléculaire

Etant donné que les temps de relaxation dans les polymeres peuvent aller au-dela de la
seconde [204] et que la dynamique moléculaire est limitée a environ une nanoseconde, cette
derniére est inadaptée pour I'obtention de conformations initiales des chaines
macromoléculaires. Nous utilisons donc une méthode hybride "PMC/MD" développée au
laboratoire [205] combinant les mouvements du type "pivot Monte Carlo" (PMC) et la
dynamique moléculaire (DM) afin d'obtenir des structures de départ préalablement relaxées.
Le nom de "Monte Carlo" fait référence a l'utilisation de nombres aléatoires et le terme de

pivot décrit le type de mouvement considéré (rotation des angles de torsion).

La technique PMC/DM est basée sur 1'hypothése de Flory [206] selon laquelle les
interactions a longue distance des macromolécules sont écrantées dans I'état fondu et donc
qu'un nombre restreint d'interactions intramoléculaires ("énergie locale") suffiraient a
déterminer les conformations de ces chaines. La procédure consiste a créer une nouvelle
conformation par rotation aléatoire d'un angle de torsion a partir de la conformation
précédente. L'énergie locale de la nouvelle chaine (E'jocate) €st alors déterminée en considérant
pour chaque atome les interactions intramoléculaires non-liées séparées par un certain nombre
de liaisons défini par le parametre NBICUT. E'jocqie €5t alors comparée a 1'énergie locale de la
conformation précédente (Ejocale). La nouvelle conformation est acceptée ou rejetée en
fonction de la variation d'énergie AE = (E'jocale-Elocate). En effet, si AE est négative (ou nulle),
la nouvelle conformation est automatiquement acceptée et devient le point de départ pour la
création de nouvelles conformations. En revanche, si AE est strictement positive, la nouvelle

conformation sera acceptée ou rejetée en fonction du critére d'énergie y de Metropolis [207].

X = exp(—4r) [IV-19]

ou AE est la différence d'énergie locale entre les deux conformations,
k est la constante de Boltzmann,

T est la température de la simulation.

Ce critere d'énergie () est comparé a un nombre R généré aléatoirement et compris
entre O et 1.
- Siy >R, la nouvelle conformation est acceptée et devient le point de départ pour
la création de nouvelles conformations,
- Siy <R, la nouvelle conformation est rejetée et la conformation précédente est

reprise comme point de départ pour la création d'autres conformations.

Lors de nos simulations, la rotation des angles pivots des chaines macromoléculaires
permet d'obtenir des changements de conformation importants. De plus, une dynamique
moléculaire est effectuée entre chaque pivot afin d'avoir un échantillonnage des mouvements

d'amplitude beaucoup plus faible. Cette technique est validée sur des petites molécules de
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PBMA par comparaison aux conformations obtenues d'une part par la méthode PMC/DM,
(considérant uniquement 1'énergie locale d'une seule chaine) et d'autre par la DM seule
(prenant en compte le potentiel total d'un systeme constitué de plusieurs chaines). En effet, les
temps de relaxation des oligomeres sont de l'ordre de la nanoseconde et sont directement
accessibles par dynamique moléculaire. Les propriétés conformationnelles des chailnes a
I'équilibre (rayon de giration, distance entre extrémités des chaines...) sont ainsi évaluées et

comparées a celles obtenues par la méthode PMC/DM [205],

IV.2.2. CONSTRUCTION DU PBMA ET DE LA SILICE

IV.2.2.a. PBMA
La construction de la chaine de PBMA a nécessité plusieurs étapes :

- la validation du champ de force TRIPOS sur des systémes simples : le monomere
méthacrylate de butyle, et des chaines courtes constituées d'une a 10 unités

monomeres,

- la construction de la chaine de PBMA, constituée de 1100 unités monomeres, en
tenant compte des propriétés de tacticit¢ du polymere synthétisé

expérimentalement.

i. Monomére méthacrylate de butyle

Afin de tester le champ de force TRIPOS, le monomére méthacrylate de butyle a
d'abord été étudié. Les charges partielles des atomes de cette molécule ont été calculées grace
a GAUSSIAN 98, les résultats obtenus sont reportés sur la figure IV-8. Ce systéme a relaxé
assez lentement a 293 K sous 1 bar, caractéristique d'un état liquide, jusqu'a une masse
volumique de 888 kg/m’. Dans ces conditions, le monomeére réel est & 1'état liquide avec une
masse volumique de 894 kg/m’. Ce type d'écart est tout a fait raisonnable pour un champ de
force générique comme TRIPOS. Nous pouvons donc conclure que celui-ci, avec les charges

partielles obtenues par GAUSSIANOS, peut nous permettre de simuler le monomere analysé.
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BH Atome Charge (e)
1 0,512
22H —5C —H 2 0,156
3
H N 34 0,190
l0=—=2
A / C ¢ 5 -0,302
H
s ; 6 0,628
C —'0
7 -0,480
80 8 0,419
9 0,297
1OH _9C _lZH
10, 12 0,010
11 0,235
13H _llc _l4H >
13,14 0,064
lo —15C —1"H 15 0,175
16, 17 -0,008
19 18 21
H C H 18 -0.248
19, 20, 21 0,061
20H
22,23,24 0,095

Figure I'V-8. Charges partielles des atomes du monomeére méthacrylate de butyle

ii. Le méthacrylate de méthyle

La polymérisation du PBMA se produit avec I'ouverture de la double liaison C=C et
l'ajout successif de monomere. La double liaison C=C du monomere est donc remplacée par
une simple liaison C-C, ce qui représente le fragment élémentaire. Pour la construction du
méthacrylate de butyle, il faut simplement lier les carbones non-saturés pour construire la
molécule et ajouter un atome d’hydrogéne au début et a la fin du fragment. Comme la
disparition de la double liaison peut modifier la délocalisation des électrons, et donc les
charges partielles sur chaque atome, nous avons d'abord étudi¢ ces modifications avec
GAUSSIANOS. Les charges partielles ont d’abord été calculées pour un motif avec des angles
de torsion plutdt arbitraires dans la partie butyle, puis pour un motif butyle avec tous les
angles de torsion dans I'état trans. Les résultats sont cohérents entre eux et avec ceux qui sont

obtenus pour le monomeére (Figure IV-9).
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Figure IV-9. Comparaison des charges partielles obtenues pour un motif aléatoire, un motif trans et le
monomere

Nous avons ensuite évalué l'influence des charges dans les simulations, en effectuant
des calculs sans charges, avec toutes les charges puis avec les cinq charges les plus élevées
situées autour du groupe carbonyle (Tableau IV-4). Ce dernier modele a été utilisé dans le but

d'alléger le calcul des interactions de type électrostatique pendant la simulation.

Atome 2 6 7 8 9

Charge 0,035 0,645 -0,514 -0,430 0,263

Tableau I'V-4. Valeurs des charges partielles limitées autour du groupe carbonyle

Dans chacun des cas, les calculs ont d’abord été faits en utilisant 1’algorithme hybride
de type PMC-DM pendant 500 ps en relaxant en dynamique moléculaire pendant 500 ps, le
but étant de vérifier si la technique PMC-MD permet de prédire les configurations des chaines
dans 1’¢état fondu. Pour éviter les problémes liés aux temps de relaxation trop longs en DM, la
comparaison a été faite a une température de 500 K, la masse volumique étant fixée a 743 kg
m-3 pour que les systémes soient denses. Les résultats concernant les moyennes du carré du
rayon de giration, <S>>, et du carré de la distance entre bouts de chaine, <R*>, sont donnés
dans le tableau IV-5. Pour les calculs de PMC-DM, le paramétre NBICUT, qui définit la

portée des interactions non-liées le long de la chaine, est fixé a 4.
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Sans charges 5 charges 26 charges
PMC-DM DM PMC-DM DM PMC-DM DM
<R’>/ A 59+7 57+7 59+8 5747 60 + 8 57+7
<S>/ A’ 10+3 10+3 11+3 10+£3 11+£3 10+3

Tableau I'V-5. Valeurs de <R?> et <S?> en fonction du nombre de charges considéré

Pour cette molécule, il n'y a pas de réelle distinction entre les différentes
représentations de la distribution des charges. Les prédictions de PMC/DM sont en accord
avec la DM du fluide correspondant. La comparaison en dynamique moléculaire des trois
représentations montre que la représentation réduite, avec les cinq charges, est suffisante pour

reproduire les propriétés du systéme avec toutes les charges.

iii. Le décamére PBMA

Une molécule plus longue de PBMA a ensuite ét¢ modélisée, en étudiant d'abord le
décamere isotactique, puis une molécule dont les conformations sont plus proches du PBMA

synthétisé expérimentalement : le décamere atactique.

a. Décamere isotactique

Les calculs de PMC-DM ont été¢ poursuivis en étudiant le décamere. L’influence du
parametre NBICUT de 1’algorithme PMC a d’abord été étudiée sur un décameére isotactique a
500 K. Les résultats montrent la tendance vers une extension des molécules jusqu'a la valeur
NBICUT=6 avant de commencer a se rétracter (Tableau IV-6). Ce comportement est logique
pour les grandes valeurs de NBICUT ou les chaines doivent retrouver la distribution
compacte des gaz idéaux.

26 charges 5 charges
NBICUT 4 4 5 6 7
<R2>/ A2 100 + 10 120 £ 10 110 £ 10 280 + 20 220 + 20
<82>/ A2 2445 26+5 23+5 49 +£7 41+6

Tableau IV-6. Moyennes des carrés du rayon de giration et des distances entre bouts de chaines pour
le mod¢le du décamére isotactique

Nous n'avons pas poursuivi ces calculs sur le décamere isotactique pour obtenir un

vrai état fondu en DM car les résultats expérimentaux indiquaient une distribution atactique
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des monomeres. Nous avons simplement retenu la valeur de NBICUT=6 comme la plus

vraisemblable pour prédire les conformations dans I'état liquide.

b. Décamere atactique

Nous avons ensuite é¢tudié¢ des chaines de PBMA comportant 10 unités monomere, et
dont la tacticité respecte les résultats expérimentaux issus de la RMN du liquide du ">C (Chap.
II.1.1.b). Les enchainements sont ainsi principalement atactiques avec une fraction
d'enchainements racémiques de 80 %. De nouvelles chaines décameres ont donc été
construites en respectant cette donnée expérimentale et en conduisant a la création d’une boite
contenant 27 molécules différentes. Les calculs ont d'abord été effectués en utilisant
l'algorithme hybride PMC-DM pendant 2000 ps. Ces simulations ont été effectuées a 500 et
600 K, avec des valeurs de NBICUT, définissant la portée des interactions non-liées, variant
de 4 2 9. Les résultats concernant la moyenne du carré du rayon de giration, <S2>, et du carré
de la distance entre bouts de chaines, <R?>, sont donnés sur la figure IV-10. Pour ces
simulations, nous avons fix¢ un pivot tous les pas, au lieu d'un pivot tous les 100 pas pour le

méthacrylate de butyle.
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Figure IV-10. Moyennes (a) des carrés des distances entre bouts de chaines et (b) des rayons de
giration pour le décamere atactique

A partir de ces résultats, nous avons retenu la valeur de NBICUT égale a 7 afin de
poursuivre les simulations en dynamique moléculaire a 500 et 600 K a 1 bar pendant 4000 ps.
Le systéme a 500 K a ensuite été refroidi a 1K/ps jusqu'a 300 K. Les valeurs de <R2> et <S2>
en dynamique moléculaire ont été reportées sur la figure IV-10 a titre de comparaison avec les
calculs de type PMC-DM.

Les valeurs des masses volumiques des systémes décameres sont reportées dans le

tableau IV-7 en fonction de la température.
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Température 300 K 500 K 600 K

Masse volumique (kg/m’) 883 +2 814+ 4 756 £5

Tableau IV-7. Valeurs de la masse volumique du décamére de PBMA a 300, 500 et 600 K sous 1 bar

Les simulations effectuées sur les chaines courtes nous ont donc permis de conclure
que :
- seules les charges situées a proximité du groupe carbonyle sont nécessaires pour

décrire les propriétés du systéme PBMA,

- la valeur de NBICUT égale a 7 est la valeur optimale pour l'utilisation du PMC-
DM.

A partir de ces résultats, nous pouvons construire une longue chaine de PBMA,
constituée de 1100 unités monomeres, qui sera utilisée dans la suite de cette étude pour les

nanocomposites.

iv. Le polymere PBMA

La chaine de PBMA modélisée contient 1100 unités monomeéres, dont 1'enchainement
respecte la tacticité du systeme expérimental. Cette chaine de 26402 atomes servira de base
pour le mode¢le de la matrice polymére. Elle est donc plus courte que le polymeére synthétisé
expérimentalement par polymérisation en émulsion. Cependant, en raison des temps de calcul
et des heures CPU disponibles, la modélisation de molécules de cet ordre de grandeur reste
impossible pour l'instant. Par contre, la modélisation de molécules de ’ordre de 1000

monomeres est envisageable.

Comme pour les autres systémes, nous avons d'abord utilisé¢ la valeur de NBICUT de
7, déterminée pour le décamere, pour I'utilisation de 1'algorithme PMC-MD. Ces calculs ont
été effectués a 500 et a 383 K (température du recuit effectué expérimentalement sur le

PBMA), en favorisant les pivots sur la chaine principale du PBMA.

A partir du systétme a 383 K, nous sommes passés en dynamique moléculaire.
Différentes simulations ont alors été lancées pour obtenir un systéme se rapprochant le plus
possible du polymére étudié expérimentalement, de masse volumique 1069 kg/m’. Différentes
étapes ont été nécessaires, détaillées dans les figures suivantes (Figure IV-11) : des recuits a
1000 K a volume constant ont permis aux chaines de relaxer plus facilement. Le systéme
obtenu a une masse volumique de 954 kg/m’, inférieure & la valeur obtenue

expérimentalement (1069 kg/m°).
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Figure I'V-11. Les différentes étapes de la relaxation du PBMA
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Cette différence pourrait provenir :

- du champ de forces utilisé : le champ de forces TRIPOS est un champ de forces
généraliste développé pour de petites molécules. Il a été validé pour le monomere
méthacrylate de butyle et par exemple dans le cas de chaines polyimide [208, 209],

Néanmoins, il pourrait ne pas s'appliquer aux longues chaines de PBMA,

- de la méthode de construction du mode¢le : elle a été validée sur différents systémes
[153, 200] ne contenant pas de chaines pendantes et avec des chaines principales
relativement flexibles. L'utilisation de cette méthode pourrait nécessiter une
certaine flexibilit¢ de la chaine principale pour permettre la relaxation des

contraintes internes induites lors de l'introduction du volume exclu.

Afin de distinguer ces deux causes, une ¢tude approfondie sur l'influence de la
longueur des chaines serait nécessaire. Ce travail, nécessitant des temps de calculs trés
importants, n'a pu étre effectué¢. Nous avons préféré réaliser une montée en pression afin
d'ajuster la valeur de la masse volumique du modéle du PBMA a celle obtenue
expérimentalement. Deux systémes seront donc analysés dans la suite de cette étude :

- un systéme relaxé a un bar,

- un systeme relaxé a 7200 bars.

De plus, I'¢tude des systemes a deux pressions différentes nous permettra d'évaluer
lI'influence de la pression sur les propriétés dynamiques des chaines de PBMA et de

déterminer le module de compressibilité.

L'image de la chaine de PBMA est présentée sur la figure IV-12. Cette représentation

montre la molécule principale, I'espace entier est rempli par les images de cette chaine.

Figure IV-12. Image de la boite de simulation contenant la chaine de PBMA
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IV.2.2.b. La silice

Pour modéliser la particule de silice, nous avons utilisé autant que possible les
résultats issus de 1'analyse de la silice colloidale LUDOX. Pour la modélisation moléculaire,
l'existence des groupes silanols a la surface de la silice pose plusieurs problémes. Différents
modeles, comme le potentiel BKS de van Beest, Kramer et van Santen existent pour
représenter la silice a I'état massif [210]. D'autres modéles ont été utilisés afin de modéliser
des surfaces statiques de silice en interaction avec l'eau [211-213] pour construire la
nanoparticule de silice, nous avons créé¢ un modele hybride, en utilisant un potentiel BKS
modifi¢ pour le coeur de la particule, alors que la surface est modélisée en utilisant un
potentiel développé pour la surface de SiO, [211] Avec ce modéle dynamique, 1'épaisseur et
le taux de silanols de surface peuvent étre contrdlés en conservant les caractéristiques
structurales du cceur en accord avec celles trouvées pour la silice brute. Etant donné que nous
sommes particulierement intéressés par 1'analyse de l'influence des interactions existant entre
silice, eau et PBMA, c'est la construction de cette surface qui aura un effet déterminant sur les
résultats finaux.

Pour modéliser le coeur de la nanoparticule de silice, nous avons di adapter le modéele
BKS de van Beest, Kramer et van Santen [210], qui a déja été utilisé pour des études sur la
formation de la silice amorphe. En particulier, nous avons di remplacer le potentiel de type
Buckingham, utilisé¢ dans le cas du potentiel BKS pour représenter les interactions de van der
Waals, par la forme de type Lennard-Jones 12-6 afin que ce potentiel soit cohérent avec celui
préalablement employé pour le PBMA (Tableau IV-8). Dans ce modgle, les interactions entre
lesatomes de silicium sont purement coulombiennes. Les atomes de silicium et d'oxygéne

portent des charges partielles respectivement de 2,4e et —1,2e.

Atome 1 Atome 2 c (A) e/kg (K)
Si (0] 1,53 13275,88
(0] 0] 2,99 237,8161

Tableau I'V-8. Paramétres de Lennard-Jones utilisés pour la silice pure

Nous avons ensuite préparé un échantillon amorphe de SiO; (1125 atomes) a 300 K.
Pour cela, nous avons utilis¢ un modéle de silice cristalline (quartz o) [214] chauffé a
10 000 K, puis orthogonalis¢ afin d'obtenir une boite de forme cubique. Le systeme est
ensuite refroidi rapidement a -100 K/ps a partir de cet état fondu pour atteindre I'état amorphe
a 300 K [215]. La masse volumique de la silice amorphe obtenue, aprés équilibre a 300 K
sous 1 bar, est de 2393,6 + 0,1 kg/m’ (Figure IV-13).
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a(A) b (A) c(d) a(®) B v (%)
Silice 24,9835 249121 25,1267 91,6323 90,355 89,339
amorphe +0,0007 +0,0009 +0,0006 +0,0008 + 0,002 + 0,002

Tableau I'V-9. Caractéristiques de la boite de silice amorphe apres relaxation a 300 K

2600 , , , .
B 110000
“""k
24004
e 18000
£
2 2200+ :
g 16000 :
5 i
=3 S
£ 2000 :
>
S {4000 ¢
2 ~
% 1800 - :
= —— Masse volumique |2000
1600/ | T Température
L 0
0 100 200 300
Temps (ps)

Figure I'V-13. Evolution de la masse volumique de la silice lors de la trempe de 10000 a 300 K

Pour connaitre le module d"Young de la silice, un essai de traction uniaxiale a été
effectué en appliquant une tension selon l'axe z a une vitesse de 10 bar/ps jusqu'a 10 000 bars
(Figure IV-14-a).

Le module de compressibilit¢ K a également ét¢ mesuré en appliquant une pression
isostatique sur 1'échantillon a la vitesse de 10 bars/ps jusqu'a 10 000 bars. Le module de

compressibilité K est alors déterminé a l'aide de la relation suivante (Figure IV-14-0) :

dP dp
K=-V—=p— [TV-20]
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Figure IV-14. Courbes (a) de traction et (b) de compressibilité isostatique de la silice amorphe
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Ces deux essais mécaniques permettent d'obtenir les valeurs des modules d'Young et
de compressibilité, et du coefficient de Poisson v (Tableau IV-10) et sont comparées a celles

obtenues théoriquement en DM sur une silice cristalline, et expérimentalement pour une silice

amorphe.

p (kg/m) E (GPa) K (GPa) v
Silice amorphe (DM) 2393 136 £1 71+1 0,18
Silice amorphe (expérimental) 2203 73 37 0,17

Tableau I'V-10. Caractéristiques de la silice amorphe a 300 K et 1 bar

On peut donc observer que les modules obtenus en DM sont supérieurs a ceux
mesurées expérimentalement par exemple pour une silice fumée. Cette différence provient du
changement de potentiel de van der Waals de Buckingham a Lennard-Jones 12-6. Pour la
suite de cette ¢tude, cet écart a une faible influence sur les résultats obtenus, le module de la
silice étant largement supérieur a celui du PBMA.

IV.2.2.c. L'eau

Les résultats expérimentaux ont montré que les nanoparticules de silice sont entourées
par une a deux couches d'eau. Pour prendre en compte cet effet, nous avons ajouté cette
troisiéme phase dans le modéle du nanocomposite. Pour ceci, nous avons employé le modéle
SPC/E de l'eau [216] (Tableau IV-11) qui est a la fois compatible avec le modéle du PBMA et
avec la représentation de la surface de la silice. La distance entre les atomes d'oxygene et
d'hydrogéne de la molécule d'eau a été fixée a 1 A et I'angle H-O-H a 109,47°. Les atomes
d'oxygene et d'hydrogéne portent des charges partielles respectivement de —0,8476e et
0,4238e.

Atome 1 Atome 2 c (A) e/kg (K)

o O 3,167 78

Tableau IV-11. Paramétres de Lennard-Jones utilisés pour l'interaction entre atomes d'oxygene des
molécules d'eau

IV.2.3. CONSTRUCTION DES NANOCOMPOSITES

Afin d'é¢tudier par dynamique moléculaire les propriétés de nanocomposites
PBMA/silice, nous avons construit deux types de nanocomposites, constitués d'une particule
sphérique de silice enrobée dans la matrice de PBMA préalablement relaxée, en présence ou
non d'eau a l'interface. Nous avons fixé un faible taux volumique de silice (~ 5%), les

¢échantillons réels étant percolants pour des fractions volumiques supérieures.
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Figure I'V-15. Méthodologie utilisée pour 1'¢laboration des deux types de nanocomposites
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Pour construire les nanocomposites, nous avons choisi, comme dans le cas du
nanocomposite modele, de créer dans la matrice PBMA une cavité de taille suffisante pour y
insérer la nanoparticule. Nous avons donc appliqué un potentiel répulsif au centre des boites
de PBMA et d'eau, afin ce créer une cavité destinée a contenir la particule de silice découpée
dans la silice brute. Cette méthodologie est présentée schématiquement sur la figure IV-15
pour la réalisation des nanocomposites PBMA+SiO, et PBMA+SiO;+eau.

Etant donnée la longueur de la chaine de PBMA, sa mobilité est faible et le systeme
"PBMA" est hors d'équilibre apres la création de la cavité destinée a recevoir la particule de
silice. Cependant, c'est sOrement également le cas dans les systémes étudiés
expérimentalement, ou la longueur des chaines de PBMA ralentit l'interdiffusion des
molécules entre les particules de latex et les empéche d'atteindre leur état d'équilibre. Nous
avons vu dans la bibliographie que les études par dynamique moléculaire de nanocomposites

sont limitées a des systémes contenant des chaines courtes car elles atteignent rapidement leur
équilibre [142-144, 146, 151],

IV.2.3.a. Particule de silice

La particule de silice a été créée a partir de 1'échantillon de silice amorphe relaxé a 300
K sous 1 bar. Etant donné la taille de la boite du PBMA, dont le volume est de I'ordre de 272
460 A®, il faut une particule de silice de 14,5 4 15 A de rayon pour obtenir une fraction
volumique de silice de I'ordre de 5%. Une sphére de silice de rayon 14,5 A a donc été obtenue
en retirant de la boite de silice amorphe tous les atomes situés a plus de 14,5 A du centre de la
boite.

Afin d'obtenir une surface de la silice la plus proche de celle de la LUDOX, nous
avons di utiliser un nouveau champ de force, le modele BKS utilisé pour le cceur ayant été
développé uniquement pour représenter la silice dans I'état solide ou fondu, et n'étant pas
adapté a notre systeme. D'autres modeles existent donc pour la surface de la silice et un
certain nombre d'entre eux ont été utilisés en combinaison avec I'eau [211-213]. Nous avons
donc développé un modele pour la nanoparticule ou le ceeur est modélisé avec le potentiel
BKS modifi¢ (Chap. IV.2.2.b) et 1'écorce avec un modele pour la surface de SiO, [211-213]
Grace a ce modele, il est possible de controler 1'épaisseur de la surface et en partie le taux de
groupes silanol. Le détail de la construction de cette nanoparticule fera l'objet d'une

publication en cours de rédaction.

Cependant, avec ce modele, il nous a été impossible de reproduire le taux de silanols
mesuré par RMN du *’Si sur la silice LUDOX (14,8 OH/nm?). En effet, cette valeur, comme
nous l'avons déja noté, est tres élevée et peut correspondre a la présence de silanols internes
dans les nanoparticules ou bien a un probléme de mesure de surface spécifique de la silice.

Nous avons donc choisi de placer a la surface de la silice le taux maximum d'hydroxyles
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possible. Cela correspond a la présence a la surface de la nanoparticule de 58 silanols simples,
50 silanols géminaux et 3 silanols triples, correspondant a 6,3 OH/nm?.

Si ce modéle ne correspond pas a la surface de la silice utilisée expérimentalement, il
permet néanmoins, grace a la présence des fonctions silanols a la surface de la nanoparticule,
d'étudier les interactions entre cette surface et les molécules d'eau et de PBMA présentes dans

les systémes analysés.

L'image de la nanoparticule obtenue est présentée sur la figure IV-16.

Figure IV-16. Nanoparticule de silice (rouge : oxygene, jaune : silicium, blanc : hydrogéne)

IV.2.3.b. Matrice et eau

Pour obtenir les nanocomposites, des cavités ont été créées au centre des boites d'eau
et de PBMA, destinées a contenir la particule de silice (Figure IV-15). Cette cavité a été

formée en appliquant au centre des deux boites un potentiel répulsif de la forme :

B —Ro|<re [IV-21]

— 2
I.i _RO‘ _rcav) pour

@, (0= k|

ou keav €st une constante de force (50 kg.s"z),

T, est la position de l'atome i

f{O est la position du centre de la cavité (ici, le centre de la boite)
Teav €St la rayon de la cavité

L'augmentation de re,, est limitée a 1 A par ps. Afin d'éviter une augmentation de la
densité de l'eau ou du PBMA, la taille de la boite est préalablement augmentée afin de
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compenser la diminution de volume due a la cavité. En utilisant cette technique, une cavité de
17 A est créée pour l'eau et de 19 A pour le PBMA.

A titre d'exemple, 1'image du systéme silice-eau obtenu est présentée sur la figure IV-
17.

Figure IV-17. Systéme eau-silice (rouge : oxygene de la silice, jaune : silicium, blanc : hydrogéne,
bleu : oxygene de I'eau)

IV.2.3.c. Les nanocomposites

Deux nanocomposites ont été créés en superposant ces boites : un systétme PBMA +

silice, et un syst¢tme PBMA + eau + silice.

Pour le systéme expérimental contenant 5%vol. de silice, nous avons estimé la fraction

d'eau a 0,5%, soit une épaisseur moyenne d'eau de 3 A autour de la nanoparticule.

Pour fixer la quantité d'eau présente dans les boites de simulation a l'interface silice-
PBMA, nous pouvons prendre en compte deux données déterminées expérimentalement :

- la fraction volumique ou massique d'eau dans les nanocomposites,

- 1'épaisseur d'eau a la surface des nanoparticules de silice,
ces deux parameétres étant liés entre eux par la valeur de la surface spécifique du renfort
(Equation III-1).

Nous avons choisi de fixer l'épaisseur d'eau a 3 A, ce qui correspond a une
monocouche d'eau autour de la silice, soit environ 400 molécules d'eau. En tenant compte du
rayon de la nanoparticule de silice, cela correspond a environ 3 %vol. d'eau dans la boite de

simulation.
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Une fois les boites de silice et d'eau superposées, nous avons donc sélectionné les 400
molécules d'eau les plus proches de la surface de la silice, et laissé relaxer I'ensemble pendant
20 ps, afin de vérifier leur bonne répartition autour de la charge. La boite obtenue a ensuite été
superposée avec le PBMA (Figure IV-15).

Les deux systémes ont ensuite relaxé pendant 2000 ps a 7200 bars et 300 K afin de
combler les vides laissés éventuellement entre la silice, I'eau et le PBMA et permettre a ces
différents constituants d'interagir. Apres cette étape, l'influence de la température et de la
pression a ¢ét¢ ¢tudiée en faisant relaxer les deux systémes a différentes pressions et
températures. L'image de ces systémes relaxés a 7200 bars et 300 K est présentée sur la figure
IV-18.

(@) ()

Figure IV-18. Image des boites de simulation des nanocomposites (@) sans eau (b) avec eau a
l'interface, le quart supérieur droit des boites de simulation a été supprimé pour révéler l'intérieur de la
boite

IV.2.4. PROPRIETES DES NANOCOMPOSITES

IV.2.4.a. Masse volumique

Tous les systémes ont été étudiés a 1 et 7200 bars, pression ou la masse volumique du

polymere correspond a celle du polymeére expérimental.

Les masses volumiques obtenues a ces deux pressions pour trois températures, 213,
300 et 383 K sont reportées dans le tableau IV-12.
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1 bar 7200 bars
kg/m’ 213K 300 K 383 K 213K 300 K 383 K
PBMA 981,4+0,2 953,8+04 924,0+0,2 1078,0+0,3 1069,4+0,8 1063,2+0,9
PBMA+SIO, 986,7+0,2 946,8+03 932,8+09 1119,2+04 1110,9+02 1105,9+0,2

PBMA+SiO,+eau  989,3+0,3 959,8+0,6 924,7+0,5 1134,2+0,5 1124,6+0,2 1122,2+0,3

Tableau IV-12. Valeur de la masse volumique des différents systémes en fonction de la température
et de la pression (Moyenne sur les 500 derniéres picosecondes)

On peut remarquer dans ce tableau, comme on pouvait s'y attendre, que la masse
volumique augmente quand la pression augmente, et diminue quand la température diminue.
En général, l'insertion de la nanoparticule dans la matrice conduit a une augmentation de la
masse volumique, mais on observe des exceptions a 1 bar et 300 K. Ce point sera discuté

ultérieurement.

On observe surtout a 7200 bars, que la masse volumique du nanocomposite contenant
de I'eau a l'interface silice/PBMA a une masse volumique plus élevée que celle du systéme

S€C.

Pour comparer ces valeurs a celles obtenues expérimentalement, on peut considérer le
systtme PBMA+SiO,+eau a 7200 bars et 300 K. Ce systéme contient 4,8 %vol. de silice et 3
%vol. d'eau. Le systeme expérimental équivalent contiendrait 4,8 %vol. de silice et environ
0,5 %vol. d'eau. En appliquant la loi des mélanges, on aboutit a une masse volumique de 1122
kg/m® pour le systtme modélisé en DM, en accord avec les valeurs expérimentales (1123
kg/m’)

IV.2.4.b. Energies intermoléculaires

Les moyennes des différents types d'énergies intermoléculaires ont été effectuées dans
les trois systémes a 300 K pour 1 et 7200 bars. Les résultats obtenus sont présentés dans le
tableau IV-13. L'énergie Si0,-SiO, reportée dans ce tableau ne correspond pas a I'énergie
entre nanoparticules de silice, celles ci n'étant pas constituées d'une molécule unique, mais

essentiellement a 1'énergie cceur-cceur et coeur-surface des nanoparticules.

On peut observer que les interactions entre molécules de PBMA (-22167 J/mole de
monomere) sont essentiellement de type van der Waals et que l'introduction de la
nanoparticule diminue leur valeur de 3199 J/mole de monomere. L'énergie récupérée lors de
l'insertion de la charge (interaction PBMA-silice : 1877 J/mole) ne compense pas cette
diminution. D'un point de vue thermodynamique, l'enthalpiec du mélange augmenterait

lorsqu'on ajoute la nanoparticule.
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Tableau IV-13. Energies intermoléculaires entre les différents constituants des nanocomposites a 300
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En revanche, l'addition d'eau a l'interface PBMA-silice permet de récupérer les
énergies PBMA-eau et SiO;-eau et de compenser largement les pertes d'énergies PBMA-
PBMA, Si0,-Si0; et PBMA-SiO,. Cela permettrait de comprendre la stabilité des molécules

d'eau autour de la silice en fonction du temps.

IV.2.4.c. Structure moléculaire

Dans ce paragraphe, les variations de structure de la matrice PBMA dues a la présence
de la nanoparticule de silice sont ¢tudié¢es. Du fait de la forme sphérique de cette particule, les
variations spatiales de structure et de mobilit¢ du PBMA ou de l'eau sont analysées en
fonction de la distance R de 1'atome considéré au centre de masse de la nanoparticule. A titre
d'exemple, on peut voir sur la figure IV-19 la représentation en coupe d'un nanocomposite

contenant de I'eau, montrant la répartition des molécules d'eau autour de la silice.

Figure I'V-19. Coupe de la boite de simulation PBMA+SiO,+eau

i. Distribution de la masse volumique

Les variations de masse volumique de PBMA et d'eau autour de la particule de silice
en fonction de R sont présentées sur la figure IV-20 pour les deux systémes a 1 et 7200 bars a
la température de 300 K avec une résolution de 0,5 A. Des évolutions similaires ont été
obtenues a 213 et 383 K.

Dans le cas des systémes secs, on peut voir que le polymeére est exclu de la sphere de
rayon 14,5 A, correspondant a la particule de silice. De plus, la premiére couche de PBMA
autour de la particule est visible vers 16 A, caractérisée par la présence d'un maximum de

masse volumique. Ce maximum est plus marqué a 7200 bars. La température n'a pas
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beaucoup d'influence sur les caractéristiques de ce maximum. On note que la masse
volumique du PBMA a grande distance de la silice (R > 25 A) est inférieure a celle du PBMA
pur, en particulier a 1 bar (Tableau IV-14). C'est un des principaux résultats de cette étude,
qui nous permettra ultérieurement de comprendre les variations de structure et de dynamique
du PBMA en présence de la charge.

Le méme type d'analyse a été réalisé dans le cas d'une étude précédente sur un
nanocomposite modele [153] et a montré la présence de ces maximums, qui apparaissaient de
fagon plus marquée avec une largeur d'environ 4 A. Les deux premiers maximums étaient
clairement visibles, et on a également pu distinguer les pics suivants, avec la méme
périodicité, jusqu'au cinquieme maximum. Aux plus grandes distances, on retrouvait la masse
volumique du polymeére pur, contrairement a notre cas.
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Figure 1V-20. Variations de la masse volumique de la silice, de 1'eau et du PBMA en fonction de la
distance par rapport au centre de la boite a 300 K

Dans le cas des nanocomposites contenant de I'eau, on observe que la présence d'eau a

l'interface silice-polymere décale la position de la premiere couche de polymére vers des
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valeurs de R supérieures. Le PBMA est détecté a la surface de la silice, mais de facon moins

marquée que dans le cas des systémes secs.

L'eau est localisée a l'interface polymére-silice, avec un maximum situé vers 15 A. On
observe qu'elle occupe les porosités de la silice et du volume libre dans le PBMA.

L'observation des systémes montre qu'elle n'est pas distribuée uniformément autour de la

nanoparticule.
1 bar 7200 bars
) PBMA+SiO, ) PBMA+SiO,
PBMA PBMA+Si10, PBMA PBMA+Si10,
+eau +eau

213 K 0,982 0,93 + 0,04 0,91 £ 0,05 1,078 1,05 +£0,05 1,05 +£0,05
300K 0,954 0,90 + 0,04 0,89 + 0,04 1,069 1,04 £ 0,05 1,04 + 0,05
383 K 0,924 0,88 £ 0,03 0,85+ 0,03 1,063 1,04 + 0,04 1,04 + 0,05

Tableau IV-14. Valeurs de la masse volumique du PBMA dans les nanocomposites entre 30 et 45 A
par rapport a celle du PBMA pur

On peut donc conclure de ces résultats que le comportement de la matrice PBMA
semble différent de celui du polymeére présent dans le nanocomposite modele. En effet, les
longues chaines de PBMA, peu mobiles, s'accommoderaient difficilement de la présence de la
nanoparticule. En conséquence, elles occupent un volume supplémentaire par rapport au
PBMA relaxé, ce qui peut expliquer la diminution de la masse volumique du polymeére dans le
nanocomposite (Tableau I1V-14). Dans le cas du nanocomposite modéle [133] les chaines,
plus flexibles, relaxeraient plus facilement aprés l'insertion de la nanoparticule, retrouvant

ainsi la masse volumique du polymeére non renforcé a une distance plus faible.

ii. Conformeéres

Les variations du pourcentage moyen de conforméres —C-C-C-C- trans avec la
présence de la nanoparticule ont ensuite été analysées. Contrairement au cas du
nanocomposite modele [153] ou le polymére était linéaire, des groupes pendants sont

présents dans la chaine PBMA.

Le pourcentage moyen de conformations trans du squelette de la chaine PBMA et de
la chaine pendante butyle a ét¢ donc calculé afin d'observer si une partie du polymere était
spécifiquement modifiée par la présence de la silice. Ce résultat a ensuite été comparé au
méme pourcentage dans le polymere pur (Tableau IV-15 et IV-16). Ce calcul a été effectué

sur les 500 dernieres picosecondes de chaque simulation.
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1 bar 7200 bars
PBMA  PBMA+Si0, PBMA*SIO:  ppyvia pRMA+sio, PBMATSIO;
teau +eau
213 K 58,0+0,1 59,0+0,1 58,7+0,1 57,7+0,1 58,8+0,1 58,1+0,1
300K 60,2+ 0,3 63,5+0,5 62,0+0,3 57,17+0,2 59,3+0,2 58,4+0,3
383K 69,3+ 04 69,904 71,304 59,4+03 62,7+0,4 60,7 £ 0,4

Tableau IV-15. Valeurs moyennes du pourcentage de conforméres frans pour la liaison pendante
butyle

On note que le pourcentage de conformeres frans de la chaine pendante augmente
avec la température et diminue avec la pression. Méme si cette variation avec la pression peut
étre attendue, l'augmentation du pourcentage avec la température peut sembler moins
évidente. Cela pourrait étre provenir d'un effet de confinement des chaines pendantes quand la
masse volumique augmente, c'est-a-dire quand la température diminue ou la pression
augmente. L'étude des systémes décamere en équilibre a confirmé cette hypothése : au-
dessous d'une certaine température, le pourcentage de conformeres frans de la chaine

pendante diminue. Cette explication peut également étre appliquée aux systémes chargés.

Dans le cas de la chaine principale de la molécule de PBMA, la température, la
pression et la présence de la nanoparticule et de I'eau n'ont aucun effet sur le pourcentage de

conformere trans (Tableau IV-16).

1 bar 7200 bars
PBMA  PBMA+sio, PBMASIO:  ppyia ppMmA+sio, PBMATSIO;
+eau +eau
213K 71,8 +0,1 71,9 +0,1 71,8+0,1 71,7£0,1 71,7+0,1 71,7+0,1
300K 71,8 £0,1 72,0£0,1 71,9+0,1 71,7£0,1 71,7+0,1 71,7+0,1
383K 71,9£0,1 72,2£0,2 72,0 £0,1 71,7+0,1 71,7+0,2 71,7+0,2

Tableau IV-16. Valeurs moyennes du pourcentage de conformeéres #rans pour la liaison principale

Ces résultats sont donc différents de ceux obtenus dans le cas du nanocomposite
modele. En effet, on avait observé dans ce cas une augmentation du pourcentage de

conformeres trans avec l'insertion de la particule de 83,9 a 85,2%.

Afin de comprendre ces différences de comportement entre les chaines principales et
pendantes, nous avons étudié les variations de ce pourcentage en fonction de la distance R par

rapport au centre de masse de la nanoparticule (Figure IV-21).
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Sur ces figures, on observe, dans le cas de la chaine butyle, une augmentation du
pourcentage de conformeres frans avec l'introduction de la nanoparticule a 1 bar, en accord
avec les résultats précédents. A 7200 bars, le pourcentage de conformeres frans reste voisin
de celui obtenu pour le PBMA pur. Dans le cas de la chaine principale, on observe des
variations de ce pourcentage avec la distance R, mais on ne peut pas en déduire une tendance

générale.

Dans le cas d'un nanocomposite modele [153] on a observé une augmentation
significative du pourcentage de conformeres trans autour de la nanoparticule. Ce pourcentage
diminuait ensuite progressivement jusqu'a la valeur obtenue pour le polymeére pur sur une
distance de 40 A de la charge. Dans ce systéme, la présence de la nanoparticule influengait

donc les propriétés du polymere sur une grande distance.
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Figure I'V-21. Pourcentage de conformeres frans en fonction de R a 300 K pour la chaine pendante et
la chaine principale

157



CHAPITRE IV. Outils prédictifs a différentes échelles

Cette analyse confirme donc le fait que la chaine de PBMA est tres rigide et s'adapte
difficilement a l'insertion de la nanoparticule, par rapport & une chaine flexible comme par

exemple celle utilisée dans le cas du nanocomposite mod¢le.

iii. Alignement des chaines a la surface de la silice

Afin de compléter notre analyse sur l'influence de la présence de la particule sur la

structure du PBMA, I'alignement des chaines a l'interface a été calculé en fonction de R.

Pour cela, on considére un triplet composé de trois atomes de carbone consécutifs de
la chaine {i, j, k}. Un angle 0, est alors défini entre le vecteur passant par le centre de masse
de la nanoparticule de silice a 1'atome j et le vecteur entre les atomes i et k (Figure IV-22). 6
correspond donc a l'angle entre le vecteur normal a l'interface passant par j et 1'axe local de la
chaine. Les deux premieres fonctions de Legendre P;(cos 0) et P,(cos 0) sont ensuite

calculées en fonction de R avec une résolution de 1 A.

P, (cos0)=(cos0) [1V-22]

P,(cos8)= %<cos2 9> - % [IV-23]

Figure IV-22. Définition de I'angle 0

La validité statistique de ces résultats est vérifiée en calculant la valeur de P;(cos 0)
qui, pour des raisons de symétrie, devra étre nulle pour toutes les valeurs de R. Les valeurs
limites de P»(cos 0) sont —1/2 lorsque la chaine est alignée a la surface de la particule (6 =
n/2), 1 lorsqu'elle est perpendiculaire a la surface (0 = 0) et 0 pour un alignement aléatoire des

deux vecteurs définissant 0.

Les fonctions de Legendre ont été¢ calculées pour différents types de triplets de
manicre a observer l'alignement de la chaine principale et de la chaine pendante du PBMA.
Dans le cas des nanocomposites contenant de I'eau, l'alignement des molécules d'eau autour

de la particule de silice a également été quantifié.
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a. Chaine principale

Les valeurs moyennes de P»(cos 0) pour la chaine principale du PBMA a 300 K en
fonction de la distance par rapport au centre de masse de la particule de silice sont

représentées sur la figure [V-23.

On peut observer dans tous les cas que la valeur moyenne de P,(cos 0) prés de la
particule est de l'ordre de —0,5, ce qui signifie que la chailne principale est paralle¢le a
l'interface jusqu'a environ 18 A. Ce résultat peut étre corrélé a la présence d'un maximum de
masse volumique du PBMA a la surface de la nanoparticule. La premicre couche de polymeére

serait donc alignée sur la surface de la charge.

En comparant les résultats obtenus pour les différents systémes, on peut observer que
les maxima sont plus marqués dans le cas des nanocomposites secs, I'orientation de la chaine
principale devient aléatoire (P2(cos 0) ~ 0) vers 30 A pour les systémes contenant de I'eau, et

vers 25 A pour les systémes secs.

0y4 T T T T T 014 T T T T T
— 1 bar —— 1 bar
************** 72 r:
021 7200 bars | 0.2 00 bars |
= 00 ~ N\ /\ = 00 AT
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PBMA+SiO, PBMA+SiO,+eau

Figure 1V-23. Valeurs moyennes de P,(cos 6) en fonction de R a 300 K obtenues pour la chaine
principale

Un résultat identique a ¢été obtenu pour le nanocomposite modele [153]) mais de
manicre beaucoup plus marquée. Dans ce cas, on a pu également observer des oscillations
dont I'amplitude diminuait progressivement quand R augmentait. Aux grandes distances, la
valeur de P,(cos 0) tendait vers 0, correspondant a une orientation aléatoire de la chaine par

rapport a la surface de la silice.

b. Chaine pendante

Dans le cas de la chaine pendante (Figure IV-24), I'alignement des chaines a proximité
de la surface de la silice est moins marqué que dans le cas de la chaine principale. De plus, il
devient aléatoire (P2(cos 0) = 0) vers 18 A pour les nanocomposites secs et vers 22 A pour les

nanocomposites contenant de I'eau.
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Figure 1V-24. Valeurs moyennes de P,(cos 0) en fonction de R a 300 K pour la chaine pendante

c. Eau
L'orientation des molécules d'eau autour de la particule de silice a également été
¢valuée en fonction de la température et de la pression a 'aide des polymoémes de Legendre.
Quelles que soient la température et la pression, aucun alignement des molécules d'eau a la

surface de la silice n'a pu étre observé.

iv. Conclusion

L'analyse statique des nanocomposites par dynamique moléculaire nous a permis de

montrer que :

- la présence de la nanoparticule n'entraine pas le méme niveau de structuration du
polymére que celui observé dans le cas du nanocomposite modéle [153].

- la masse volumique de la matrice est inférieure a celle obtenue dans le cas du
PBMA non renforcé,

- seules les chalnes de polymeére les plus proches de la surface du renfort seraient
alignées,

- le pourcentage de conformeéres trans pour la chaine principale est globalement peu

affecté, alors qu'il augmente pour la chaine pendante.

Ces résultats ont été attribués a la grande rigidité¢ de la chaine principale du PBMA :
du fait de leur longueur, les molécules de PBMA s'accomoderaient difficilement de la
présence de la nanoparticule. Pour induire une structuration autour du renfort, la chaine
principale devrait en effet changer de conformation. Cela ne pouvant se produire, compte tenu
de nos conditions d'essais, le systéme chargé ne peut relaxer les contraintes induites lors de la

construction du modéle qu'en augmentant son volume.
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IV.2.4.d. Mobilité moléculaire

i. Déplacements moyens

La moyenne des carrés des déplacements d'un atome particulier i, par rapport a une
origine de temps ty est calculée en suivant sa trajectoire pendant une simulation a pression et
température fixées :

Ar(t)= (fn (t+1to)=h(t+t,)h 7" (t,) T (¢, ))2 [1V-24]
ou h représente la matrice 3 x 3 des vecteurs de base, décrivant la forme et la taille de la boite.
Comme h varie en fonction du temps, cette méthode permet de ne pas inclure dans les

déplacements ceux induits par les variations de taille et de forme de la boite.

Ces déplacements moyens ont ¢été calculés d'une part pour les atomes constituant la
nanoparticule de silice, la matrice PBMA et l'eau a l'interface. Les résultats obtenus
concernant la mobilit¢ du PBMA dans les nanocomposites ont ét¢ comparés a ceux du PBMA
pur. Les calculs ont été réalisés pour les 500 dernicres picosecondes de chaque simulation, en

utilisant des origines de temps séparées de 5 ps.

a. Nanoparticule de silice

La mobilit¢ des atomes de la surface de la nanoparticule de silice a été étudiée en
fonction de la température et de la pression pour les nanocomposites "secs" ou contenant de
I'eau. Pour cela, nous avons calculé le déplacement moyen des atomes en surface de la
nanoparticule, (notés Si_surf, O b, O _nb sur la figure IV-26). Ce déplacement correspond a

la fois aux mouvements de translation et de rotation des atomes.

Un exemple de résultat pour le systéme contenant de 1'eau a 1 bar, est présenté sur la

figure IV-25. Des résultats similaires ont été obtenus pour le systéme sec aux deux pressions.
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Figure 1V-25. Carré du déplacement moyen de la nanoparticule de silice pour le systtme PBMA-
SiO,-eau a 1 bar
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Sur cette figure, on observe un accroissement de mobilit¢ en augmentant la

température, son influence étant plus faible que la pression.

b. Variations de mobilité dans la chaine PBMA

La méme analyse a été effectuée pour les différents types d'atomes du PBMA, dans le
cas du PBMA pur et des deux nanocomposites. Un exemple de résultat obtenu dans le cas du
PBMA pur a 1 bar et 300 K est présenté sur la figure [V-26.

1,0 T T T T T T T T

] ly H3\H|3/H3
0,9 W 4° T cus
0,8 . — C —C3rL—

0,7 4CF H C20=—=02

\

03

H—C—H

Ar’(t) (A%

H—C—H

N

H—C—H
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Figure IV-26. Carré des déplacements moyens des atomes du PBMA pur a 1 bar et 300 K

Ces courbes montrent une augmentation rapide de Ar? pendant les premiéres
picosecondes jusqu'a environ 0,2 a 0,7 A2 pour ensuite croitre linéairement a partir de 100 ps.
Néanmoins, les déplacements des atomes de la chaine de PBMA restent faibles, le polymere

étant dans 1'état vitreux.

De plus, comme pour la nanoparticule de silice, des différences de mobilité peuvent

étre observées en fonction du type d'atome :

- les atomes situés au voisinage du groupe carbonyle ("C3R" ou "C3L", carbone
asymétrique de la chaine principale, "C20", "O2" et "O3") sont les moins mobiles.
Leur déplacement moyen est de l'ordre de celui obtenu pour la nanoparticule de
silice. Ce résultat montre que la chaine principale du PBMA est trés rigide méme
en l'absence de la nanoparticule de silice, et lorsqu'on augmente la température
jusqu'a 383 K.

- les atomes de type "C" ont une mobilité plus élevée, mais ce type d'atome peut
correspondre soit a un atome de carbone de la chaine principale (probablement de
mobilité voisine a celle de "C3R" ou "C3L") soit a un des trois atomes de carbone

de la chaine pendante butyle, certainement plus mobile.
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- les atomes légers d'hydrogéne ("H" et "H3") sont plus mobiles, et notamment le

type "H3" situ¢ a l'extrémité des groupements méthyle.

- l'atome de type "CH3" est le plus mobile des atomes de carbone, mais il peut
correspondre au groupe méthyle placé a la fin de la chaine butyle, ou au groupe

méthyle placé sur la chaine principale.

Nous pouvons donc conclure que la molécule de PBMA est trés rigide méme en
I'absence de la nanoparticule. Cela peut étre dii a la longueur de la molécule et a la présence
des groupes pendants qui limitent les mouvements de la chaine principale, compte tenu des

conditions d'essai.

¢. Variations de mobilité du PBMA dans les nanocomposites

Les déplacements moyens au carré de chaque type d'atome dans les différents
nanocomposites ont ét¢ quantifiés en fonction de la température et de la pression pour les 500

derniéres picosecondes de chaque simulation.

Dans tous les cas, on peut observer que la mobilité des atomes de la chaine PBMA est
faible (inférieure a 3 A?). De plus, elle est encore plus réduite lorsque la pression est fixée a
7200 bars (toujours inférieure a 1,5 A?). Cette rigidité de la chaine de PBMA a également été
observée expérimentalement, par exemple par la faible valeur des temps de relaxation T, (de
l'ordre de 50 ps) relatifs au PBMA en RMN du solide.

A titre d'exemple, la figure IV-27 montre les variations en fonction du temps du carré
du déplacement des atomes les plus mobiles de la chaine, de type CH3, a 1 bar dans les trois
systemes a 300 et 383 K.

2,0 | " T " T " T " T J

PBMA, 300 K

PBMA, 383 K
PBMA+SIO,, 300 K
PBMA+SIO,, 383 K
PBMA+SiO, teau, 300 K
PBMA+SiO, teau, 383 K

¢® O > D m O

AP (t) (A?)

0,4- i
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Figure I'V-27. Carré¢ des déplacements moyens des atomes de type "CH3" du PBMA a 1 bar

Le méme type de courbe est obtenu pour les autres atomes de la chaine PBMA.
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On peut observer, pour un systeme donné, que la mobilité des atomes dépend de la
température, mais aussi de la présence de la silice et de 1'eau. Les valeurs de mobilité obtenues
sont croissantes quand on passe du PBMA pur au PBMA+SiO; puis au PBMA+SiO,+eau,
sauf a 300 K ou les atomes du systtme PBMA+SiO,+eau sont moins mobiles que ceux du
systtme PBMA+Si0,. Cette augmentation de la mobilité peut étre associée a la diminution de
masse volumique du PBMA observée loin de la nanoparticule dans les composites par rapport

a celle du polymére non renforcé.

A partir de la pente de la zone lin€aire sur la figure IV-27, 1'équation d'Einstein peut
étre utilisée pour estimer les coefficients de diffusion D :
1 d<AriZ (t)>

=lim—

[IV-25]
t>0 6O dt

En analysant les courbes entre 200 et 400 ps, on obtient des coefficients de diffusion
inférieurs 2 10" m*.s™.

Dans le cas des nanocomposites modeles [153] un comportement inverse a été révelé :
le déplacement moyen du polymere diminuerait avec l'insertion de la nanoparticule de silice.

De plus, la mobilité du polymeére était réduite prés de l'interface avec la silice et augmentait

progressivement quand R augmentait jusqu'a la mobilité moyenne du polymere non renforcé.

Pour compléter cette analyse, les déplacements moyens au carré pour un intervalle de
temps de 100 ps ont également été calculés en fonction de la distance R de 1'atome considéré
par rapport au centre de masse de la nanoparticule. Ces calculs ont été effectués pour les
atomes C3R et C3L de la chaine principale du PBMA, et pour I'atome C20 de la chaine
pendante, et comparés a ceux des mémes atomes dans le PBMA pur. Ils prennent en compte

les 500 dernieres picosecondes de chaque simulation, avec un intervalle de 5 ps.

Dans le cas de la chaine principale, les déplacements moyens au carré¢ des atomes
"C3R" et "C3L" sont représentés sur la figure IV-28 en fonction de R a 300 K

0,15 | | I I I
A PB'\/|A+Sio2
. —&— PBMA+SIO,+eau |
0,13
< 012 =
N - N ;
vV 0,11 | . R
L
- _ /
é//
0,09 | | I I I

Figure I'V-28. Déplacements moyens au carré pour les atomes "C3L" et "C3R" de la chaine principale
a 300 K et 7200 bars
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On observe que les déplacements des atomes de la chaine principale sont légerement
plus faibles a proximité de la surface de la nanoparticule, avant d'atteindre un plateau ou un
maximum. De plus, on remarque que les déplacements sont plus importants avec une
augmentation de la température ou une diminution de la pression. En comparant ces résultats
avec ceux obtenus dans les mémes conditions pour le PBMA pur, on constate que lorsqu'on
s'¢loigne de la nanoparticule, les déplacements moyens des atomes de la chaine principale
sont plus €levés dans les nanocomposites que dans le PBMA pur. Ce résultat est en désaccord
avec celui obtenu dans le cas des nanocomposites mod¢les [153] o on retrouvait la mobilité
du polymere pur pour les chaines situées a grande distance de la nanoparticule. Ce résultat
peut étre associ¢ a la diminution de la masse volumique du PBMA observée dans les
nanocomposites, qui permettrait aux chaines d'avoir des mouvements de plus grandes

amplitudes.

Pour étudier la mobilité de la chaine pendante, les déplacements moyens au carré des

atomes de types "C20" ont été reportés sur la figure IV-29 a 300 K.
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Figure 1V-29. Déplacements moyens au carré pour les atomes "C20" de la chaine pendante a 300 K
et 7200 bars

Les résultats obtenus pour la chaine pendante sont similaires a ceux décrits
précédemment pour la chaine principale, seule l'amplitude des déplacements augmente

légerement.

Des différences importantes existent donc entre nos systemes et I'étude précédente :

- dans le nanocomposite modele, on a observé une diminution significative de
mobilité des chaines au voisinage de la charge, jusqu'a une distance de 40 A par
rapport a la surface de la nanoparticule.

- dans notre cas, les variations de mobilité des atomes, qu'ils appartiennent aux
chaines principale ou pendante, sont de plus faible amplitude. A proximité des
charges, on peut noter une légere diminution du déplacement moyen des atomes,

alors qu'a partir de 25 A, les mouvements de chaines seraient de plus grande
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amplitude, comparativement au PBMA non renforcé. La présence d'eau a tendance

a accentuer ces effets.

Afin de quantifier ces variations de mobilité, nous avons évalué le parametre M défini
comme le rapport du déplacement moyen des atomes de type "CH3" du PBMA dans le
nanocomposite sur celui obtenu dans le cas du polymeére non renforcé : si on considere que la
mobilit¢ moyenne du PBMA augmente de 35% avec l'insertion de la nanoparticule, sur une
certaine épaisseur autour du renfort, la mobilit¢ globale du polymeére est augmentée d'un

certain pourcentage obtenu grace a une loi des mélanges :

M 3 3
M= Moo _ 1 Mo v [ BEC) ey, 1-v [ RES)
MPBMA MPBMA R R
[IV-26]

ou M est la mobilité relative du PBMA dans le nanocomposite par rapport a celle du
PBMA pur,
Miano, Mpema €t Mpoa sont les mobilités du PBMA respectivement globale dans le

nanocomposite, du PBMA pur, et du PBMA dans la couche modifiée,
R et e sont respectivement le rayon de la nanoparticule et I'épaisseur de PBMA

modifiée autour de cette nanoparticule.

Sur la figure IV-30, la modification globale de mobilité M est reportée en fonction de
'épaisseur modifiée dans le cas de la nanoparticule modélisée en DM (R = 1,45 nm) et de la

nanoparticule expérimentale (R = 9 nm).
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Figure IV-30. Modification relative de mobilit¢ du PBMA dans les nanocomposites en fonction de
I'épaisseur de polymeére modifiée autour de la silice

On observe que dans le cas de la nanoparticule de 1,45 nm, une faible épaisseur de

polymére modifi¢ autour de la silice induit une forte augmentation de la mobilité globale du
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polymere. Pour la nanoparticule de silice utilisée expérimentalement, de 9 nm de rayon,
I'augmentation globale de mobilit¢ du PBMA avec I'épaisseur modifi¢e est tres faible. Pour
obtenir 10% d'augmentation globale de mobilité, il faut respectivement 1,5 et 8,5 nm de
PBMA modifié¢ a la surface de la silice lorsque son rayon est de 1,45 et 9 nm. S'il existe
effectivement du PBMA plus mobile a la surface de la silice dans les systémes
expérimentaux, son ¢épaisseur est peut étre trop faible pour étre détectée a l'aide des

différentes techniques expérimentales utilisées (DSC ou RMN du solide).

d. Mobilité de I'eau

Une étude similaire a été effectuée sur les atomes d'oxygene et d'hydrogene de l'eau.
Les courbes obtenues dans les deux cas sont similaires, un exemple est donné sur la figure V-
31 pour les atomes d'oxygene.

On peut observer que I'eau est trés peu mobile a 213 K quelle que soit la pression. Sa

mobilité augmente ensuite avec la température, et reste plus faible a 7200 bars qu'a 1 bar.
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Figure I'V-31. Carr¢ des déplacements moyens des atomes d'oxygeéne de I'eau

Les coefficients de diffusion D de I'eau ont été calculés a partir de la zone linéaire de
Ar?(t) entre 200 et 400 ps a l'aide de la relation IV-25. Les résultats obtenus sont reportés dans
le tableau IV-17.

D (10 m¥s) 213K 300 K 383 K
1 bar 32,5+0,8 420+ 10 2780 + 10
7200 bars 6,7+0,3 166 + 1 650 + 10

Tableau IV-17. Valeurs de coefficient de diffusion de I'eau dans les nanocomposites
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Dans le cas de I'eau pure a 300 K, la valeur du coefficient de diffusion est de 2,9 10°
m?¥s a 1 bar et 2.10” m?/s & 7200 bars, en accord avec les résultats expérimentaux rapportés
par Heyes [217]. La mobilité de I'eau dans les nanocomposites est donc réduite de 85 et 92%
respectivement a 1 et 7200 bars. Ce résultat est cohérent avec celui obtenu expérimentalement
sur le temps de relaxation T, de I'eau qui est plus faible dans le PBMA et les nanocomposites,

par rapport au temps T, de 1'eau libre.

Comme dans les cas des chaines de PBMA, nous avons également calculé les
variations du déplacement moyen des molécules d'eau en fonction de la distance R. Les

résultats obtenus sont présentés sur la figure [V-32.
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Figure 1V-32. Déplacements moyens au carré pour les atomes d'oxygéne des molécules d'eau a (a) 1
bar et (b) 7200 bars (intervalle de temps : 100 ps)

On observe que ces déplacements sont bien plus élevés que dans le cas des atomes du
PBMA et qu'ils augmentent quand les molécules sont ¢loignées de la surface de la
nanoparticule, surtout a 383 K. Ces déplacements moyens sont inférieurs a ceux obtenus dans
le cas de l'eau pure (164 A2 pour un intervalle de temps de 100 ps a 1 bar et 300 K). Les
déplacements des molécules d'eau dans les nanocomposites sont donc limités par rapport a
l'eau pure. Les variations de mobilité des molécules d'eau en fonction de R pourraient étre
associées a la présence de molécules en interaction avec la surface de la nanoparticule de

silice et d'autres molécules plus libres loin de cette surface.

Afin de compléter cette analyse, nous avons calculé les distributions des déplacements
des molécules d'eau sur un intervalle de temps donné (5 ps) moyennés sur l'ensemble des
origines de temps p(o(t+to)-a(t)) avec o = x, y, z [208]. De plus, pour accroitre les
statistiques, la valeur absolue des déplacements est prise en compte, moyennée selon les axes
cartésiens x, y, z et sur l'ensemble des molécules d'eau. Les distributions obtenues sont

reportées sur la figure IV-33. On peut observer que la largeur de ces distributions augmente
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avec l'augmentation de la température ou la diminution de la pression. Cela montre donc,

comme on pouvait s'y attendre, que les molécules d'eau sont plus mobiles quand la
température augmente ou la pression diminue.
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Figure IV-33. Distributions p(ou(t+ty)-au(ty)) pour les coordonnées de 1'atome d'oxygeéne des molécules
d'eau a 1 et 7200 bars pour les trois températures étudiées

Ces distributions ne peuvent pas étre modélisées par une gaussienne simple, comme
on l'attendrait dans le cas de la diffusion fickienne :

plalt+t,)-alt,))= 2n<3r2> exp| — 2<r2> o [IV-27]

2\ /.2 2 2
avec (') = (x*)+(y*)+(z*)
Afin de rendre compte de ces évolutions, nous avons di prendre en compte une

combinaison de deux gaussiennes pondérées par un facteur m(t), caratéristique de la fraction
d'eau ayant une mobilité de type "1" :

plaft+ty)-aft,)) = eXp| —

S0 |+ (1—0) |——exp| ———a”
TR N P b BTy

3
271;<r12> I, I, 2(r,
[TV-28]
Cela montre que les molécules d'eau ont deux types de mouvements selon l'intervalle
de temps considéré:
- le premier, désigné sur la figure IV-34 par type "1" correspond a des mouvements
de faible amplitude, les molécules d'eau restant proches de leur position initiale,

- le second est associé a des mouvements a plus grande distance.

Ces mouvements sont indépendants de la position de la molécule d'eau par rapport a la

nanoparticule. Ce résultat a déja été observé par Neyertz et al. [208] dans le cas de
polyimides.
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Les valeurs de o, (1) et (r;) obtenues a 1 et 7200 bars pour des températures de
213, 300 et 383 K sont reportées dans le tableau IV-18.
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Figure 1V-34. Distributions de p(au(t+ty)-c(ty)) et modélisation par deux gaussiennes a 300 K

1 bar 7200 bars
® ()dy ()4 o ()dy ()4
213K 0,63 0,24 0,91 0,64 0,16 0,53
300 K 0,49 0,52 3,17 0,62 0,30 1,43
383 K 0,32 1,14 10,08 0,53 0,53 3,63

Tableau IV-18. Valeurs de o, <r12> et <r22 > a 1 et 7200 bars pour des températures de 213, 300 et 383
K

A 1 bar, on peut observer que la valeur de ® diminue quand la température augmente,

ce qui signifie que la fraction de molécules de type "1" diminue au profit du type "2".

A 7200 bars, on observe une tendance similaire, mais de maniére beaucoup moins

prononcée. La proportion de molécules de type "1" reste élevée quelle que soit la température.

ii. Corrélations conformationnelles

Pour évaluer les effets éventuels de la présence de la nanoparticule sur les inversions

trans-gauche des angles de torsions les fonctions de relaxation ont été calculées :

R (0) = (Hy (1,(0) Hy (7, (1)) [1V-29]

Dans cette équation, Ti(t) est la valeur de l'angle de torsion i a l'instant t et HT(ri(t))

est la fonction caractéristique de I'état trans. H, (’Ci (t)) prend seulement deux valeurs :
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H,(t,(t) =1 si —60° < 1i(t) < 60°
H,(t,(t)) =0 dans les autres cas.

Cette méthode est présentée en détail dans une publication de D. Brown et al. [218] et
permet de connaitre le degré d'équilibre conformationnel dans un systeme et la vitesse a
laquelle il est atteint.

Pour comparer les différents systémes, nous avons calculé la fonction de corrélation
normalisée Crp(t), définie par :

RTT (t)_<XT>2
<XT>_<XT>2

ou (X;) =Rrr(0) est la fraction moyenne de conformations rrans.

CTT ()=

[TV-30]

Nous avons calculé cette fonction de relaxation pour les enchainements —C-C-C-C- de
la chaine principale. A titre d'exemple, les résultats obtenus pour les trois systémes a 1 bar et
300 K sont présentés sur la figure IV-35.
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Figure 1V-35. Fonctions de relaxation normalisées Crr en fonction du temps pour les torsions des
atomes -C-C-C-C- de la chaine principale a 1 bar et 300 K

Des résultats similaires sont obtenus a 7200 bars et a 383 K. On peut observer que les
torsions ne relaxent pratiquement pas, car Crr reste pratiquement égal a 1. Cela confirme bien
le fait que les chaines de PBMA changent difficilement de conformation. On note cependant
que la décorrélation augmente légérement lors de l'addition de la nanoparticule et des

molécules d'eau.

Dans le cas des nanocomposites modeles [153], une relaxation de la chaine principale
a pu étre observée. Il a pu étre montré que cette relaxation était relativement plus lente pour

les chaines proches de la surface de la silice.
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Les mémes calculs ont été effectués pour la torsion —C-C-C-C- de la chaine pendante.

Un exemple de résultat pour les trois systémes a 1 bar et 300 K est présenté sur la figure IV-

36. On peut observer que la chaine pendante relaxe plus rapidement que la chaine principale,

notamment a 383 K. Le parametre ayant la plus grande influence sur la décorrélation pour la

chaine pendante est la température. L'influence de la silice et de 1'eau varie selon la pression et

la température. Aucune tendance générale n'a pu étre mise en évidence.

1,00 T T T
0,99 .
0,98 1 7
=
o 0,97 .
—a— PBMA
0,961] —a— PBMA+SIO, 7 084{| ® 213K .
—e— PBMA+SIO_+eau g 4 300K
2 o) + 383K
0,95 T T T 0,80 . . - T
0 100 200 300 400 "o 100 200 300 400
temps (ps) Temps (ps)
(a) (b)

Figure 1V-36. Fonctions de relaxation normalisées Crr en fonction du temps pour les torsions des
atomes -C-C-C-C- de la chaine pendante (@) a 1 bar et 300 K et (b) pour le systtme PBMA+SiO, a 1
bar en fonction de la température

iii. Conclusion

L'analyse de la mobilité moléculaire du PBMA a permis de mettre en évidence :

la grande rigidité¢ de la chaine principale, déja révélée expérimentalement par un
faible temps de relaxation T, en RMN du solide.

deux types de mobilité pour les chaines pendante et principale, I'amplitude du
déplacement moyen des atomes et la vitesse de décorrélation étant nettement
supérieures dans le cas de la chaine pendante,

une variation de la mobilité des atomes du PBMA a proximité de la nanoparticule.
Au voisinage de sa surface, les chaines semblent moins mobiles, a une distance
plus importante, leur mobilité¢ est supérieure a celle du PBMA non renforcé.
Globalement, la mobilité de la matrice est supérieure a celle du polymere non
renforcé.

un faible coefficient de diffusion pour I'eau présente dans les nanocomposites par
rapport a l'eau pure. Ce résultat est cohérent avec les faibles valeurs de T, de 1'eau
observées expérimentalement par rapport a 1'eau pure.

un gradient de mobilité de I'eau avec la distance de la surface de la charge,
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- deux types de mouvement des molécules d'eau associés a des déplacements de

faible et grande amplitude.
IV.2.5. PROPRIETES MECANIQUES DES NANOCOMPOSITES

IV.2.5.a. Module de compressibilité

Une estimation du module de compressibilité a été effectuée pour tous les systeémes a
partir de la valeur de la masse volumique déterminée 1 et 7200 bars et en utilisant la relation
IV-20. Les valeurs obtenues correspondent donc a la moyenne du module K entre 1 et 7200
bars (Tableau IV-19).

K (GPa) 213K 300 K 383K
PBMA 7,7£0,1 6,3+0,1 51+0,1
PBMA+SiO, 5,7+0,1 45+0,1 42+0,1
PBMA+SiO+eau 53+0,1 4,5+0,1 3,740,

Tableau 1V-19. Valeurs du module de compressibilité K pour les différents systémes a 213, 300 et
383K

On peut observer que la valeur de K diminue avec la température et avec la présence
de la nanoparticule dans le polymére. Un résultat similaire a été observé dans le cas du
nanocomposite modéle [133] attribué 4 la chute de la masse volumique du polymére dans le

composite.

La présence d'eau dans les nanocomposites a tendance a faire diminuer le module de
compressibilit¢é moyen du composite, en accord avec les valeurs de masse volumique

rapportées dans le tableau [V-14.

IV.2.5.b. Essais de traction

i. Courbes de traction

Pour étudier l'influence de la présence de la nanoparticule sur les propriétés
mécaniques des nanocomposites, des modélisations de traction uniaxiale ont été effectuées sur

chacun des systémes en imposant une augmentation de contrainte de 10 bar/ps.

La figure IV-37 montre les courbes de traction obtenues pour les trois systémes a 7200
bars et 300 K.
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Figure IV-37. Courbes de traction a 7200 bars et 300 K pour les trois systémes analysés

On peut observer que l'allure générale des courbes est similaire a celle obtenue
expérimentalement [219] : la contrainte augmente linéairement avec la déformation jusqu'a
des valeurs de 5%. Une différence de comportement peut étre notée par rapport aux mesures
expérimentales aux grandes déformations, ou le polymeére a température ambiante est a 1'état
vitreux et présente un comportement fragile, alors qu'on peut distinguer un comportement
plastique pour des contraintes supérieures au seuil d'écoulement dans le cas de la
modélisation. Cette différence est due au fait qu'aucun critére de rupture des chaines n'a été

impos¢ en DM et la déformation est appliquée de fagon homogene dans tout le systéme.

Comparativement au comportement modélis¢ du PBMA, on n'observe pas d'effet de
renforcement di a la présence de la nanoparticule de silice. A partir de ces courbes, le module
d'Young du composite semble similaire a celui obtenu dans le cas du polymeére non renforcé.
Cette caractéristique sera évaluée précisement ultérieurement. On note toutefois une
diminution de la contrainte au seuil d'écoulement o, avec l'insertion de la nanoparticule. Ce
résultat est en accord avec des mesures expérimentales effectuées par Vollenberg et Heinkens
[220] qui ont reli¢ la diminution de oy avec des concentrations de contraintes engendrées par

une particule sphérique.

L'influence de l'eau sur le comportement mécanique global n'est pas significative,
excepté pour des contraintes supérieures a Cy.

ii. Influence de la pression et de la température

Nous avons ensuite analysé l'influence de la pression et de la température sur les
différents systemes (Figures [V-38 et [V-39).
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Figure IV-38. Courbes de traction du systéme PBMA+SiO, a 300 K pour 1 et 7200 bars

Des augmentations du module d'Young et de la contrainte au seuil d'écoulement
peuvent étre observées sur la figure 1V-38, en accord avec les résultats expérimentaux

rapportés par Ward [219],

On peut observer que l'influence de la température sur le comportement en traction du
systtme PBMA+Si0, est inférieure a celle de la pression dans la gamme ¢tudiée. Ce résultat
est dii au fait que le polymere reste a I'état vitreux quelle que soit la température considérée en

raison des grandes vitesses de sollicitation imposées (de l'ordre de 10% 5.

6000

o (bar)

0,20

Figure 1V-39. Courbes de traction pour le systtme PBMA-+SiO, a 7200 bars en fonction de la
température
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iii. Module d'Young

A partir de ces courbes, le module d'Young a 5% de déformation a été calculé. Les

valeurs obtenues sont reportées dans le tableau IV-20.

1 bar 7200 bars
GPa 213K 300 K 383K 213K 300 K 383 K
PBMA 3,5+0,2 32+0,1 2,5+0,1 9,1+0,1 9,0+0,1 85+0,1
PBMA+SiO, 2,3+0,1 2,4+0,1 2,3+0,1 10,1 £0,2 89+0,2 8,1+0,1

PBMA+SiOyteau  2,6+0,1  24+01  21+0,1 92+02 82+0,1  74+0,1

Tableau I'V-20. Valeurs du module d'"Young pour les différents nanocomposites étudiés

Pour une pression de 1 bar, on peut observer une valeur du module d"Young supérieure
a celle obtenue expérimentalement. En effet, on a obtenu expérimentalement des valeurs a
1'état vitreux de 1,4 GPa pour le polymeére pur et 1,9 GPa pour le nanocomposite renforcé par
5 % de silice. Malgré les grandes différences de vitesse de déformation ou de fréquences
utilisées pour ces deux approches, on s'attendrait a des valeurs similaires quand la température
tend vers 0 K. Expérimentalement, cette invariance du module avec la fréquence a été
largement confirmée [221]] et des observations similaires ont été effectuées par dynamique

moléculaire pour le méme mode de sollicitation que celui des simulations [222].

Les différences existant entre les résultats obtenus expérimentalement et par DM
peuvent provenir :
- des hypotheses utilisées pour la modélisation des nanocomposites, comme par
exemple le choix du champ de forces,
- de I'hétérogénéité¢ de déformation apparaissant lors d'un essai réel induits par les
défauts présents dans les matériaux (résidus de polymérisation, distribution de

longueurs de chaines, conservation de la structure initiale des latex...).

L'insertion de la nanoparticule dans le PBMA n'entraine pas l'effet de renforcement
observé expérimentalement. On peut supposer que cet effet peut étre compensé par la
diminution des propriétés de la matrice. De plus, contrairement au systéme modélisé ou les
renforts sont parfaitement dispersés, il a ét¢ montré dans le systéme réel que les particules

avaient tendance & s'agréger, ce qui conduit & une augmentation du module d'Young [97, 98],

En ce qui concerne les variations de E avec la pression et la température, on peut
observer que l'augmentation de la température entraine une faible diminution du module. Les

effets dus a la pression sont relativement importants : E augmente d'un facteur 3 quand la
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pression passe de 1 a 7200 bars. Une augmentation de E d'un facteur 2 a été observée

expérimentalement dans le cas du PMMA [219] pour une méme différence de pression.
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IV.2.6. CONCLUSION

Un mode¢le atomistique de nanocomposite, développé pour étre le plus proche possible
des nanocomposites analysés expérimentalement, nous a permis d'étudier l'influence d'une

nanoparticule sur la mobilité et et la structure des chaines de PBMA.

Comme dans le cas des nanocomposites réels, nous avons pu observer la grande
rigidité de la chaine principale du PBMA, qui limite la relaxation du polymére. Une mobilité

plus importante pour la chaine pendante a ét€¢ mise en évidence a partir de ce mod¢le.

L'insertion du renfort entraine une augmentation globale de volume libre du polymere.
La structuration des chaines a la surface de la silice s'étend sur une trés faible distance par
rapport & d'autres modeles de nanocomposites. La diminution de mobilité des chaines de
PBMA observée a proximité des charges est compensée par son augmentation a plus grande
distance.

L'analyse des propriétés mécaniques des matériaux a révélé un comportement de type
¢lasto-plastique, contrairement aux systémes réels qui présentent un comportement fragile.
Cela pourrait étre dii au fait qu'aucun critére de rupture des chaines n'a ét¢ imposé en DM. Par
rapport au comportement du PBMA non renforcé, l'introduction de la nanoparticule entraine
une diminution de la contrainte au seuil d'écoulement, associée a des concentrations de
contraintes a proximité de la charge. La valeur du module d'Young calculée par DM est
supérieure a celle obtenue expérimentalement. Cette différence pourrait provenir du modé¢le
utilis€ en DM, mais aussi de la présence de défauts dans les systeémes réels, qui ne sont pas
pris en compte lors de la modélisation. Enfin, l'effet de renforcement dii a l'insertion du
renfort, qui n'est pas observé lors des simulations, pourrait étre compens¢ par la diminution

des propriétés de la matrice.
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L'objectif de ce travail était d'étudier les mécanismes a l'origine des effets de
renforcement observés dans le cas des matériaux nanocomposites. Pour cela, des systémes
modeles, & matrice polymére amorphe renforcée par des nanoparticules de silice, ont été
¢laborés. Les propriétés morphologiques, physico-chimiques et mécaniques de ces matériaux
ont été analysées. Les résultats obtenus ont ensuite été confrontés a une étude théorique
entreprise a deux échelles : la modélisation micromécanique a 1'échelle mésoscopique, et la

dynamique moléculaire a 1'échelle atomique.

Les nanocomposites polymeére — silice ont été obtenus a partir du mélange de deux
suspensions colloidales : un latex de poly(méthacrylate de butyle) et la silice colloidale. Cette
méthode nous a permis d'obtenir des matériaux transparents et homogenes jusqu'a 32 %vol.
de silice (au-dela de ce taux, les échantillons deviennent cassants et présentent de nombreuses
fissures). La caractérisation physico-chimique de ces matériaux a révélé la présence d'une a
deux couches de molécules d'eau a la surface des nanoparticules de silice. De plus, nous
avons pu observer leur agrégation deés les plus faibles taux, et montrer par diffusion des
rayons X aux petits angles le caractere fractal de ces agrégats. Enfin, I'apparition d'un chemin

percolant de charges a été mise une évidence pour une fraction de silice supérieure a 5 % vol.

L'influence du taux de charges sur la mobilité moléculaire du polymeére a ensuite été
¢tudiée a l'aide de différentes techniques expérimentales : la calorimétrie différentielle et la
RMN du solide. Nous avons pu constater que la présence des nanoparticules de silice

n'induisait aucune variation de mobilité locale ou globale du PBMA.

De plus, I'analyse du comportement viscoélastique des nanocomposites a permis de
montrer, a taux de charges croissant :

- une augmentation de la partie réelle du module (E' ou G') sur toute la gamme de
température analysée, notamment a I'état caoutchoutique,

- une forte diminution de 1'amplitude de la relaxation principale associée a T, ainsi
que son décalage vers les basses températures,

- 1'écoulement des échantillons faiblement renforcés pour des températures
supérieures a 70°C, la formation du réseau percolant de charges empéchant ce

phénomene a partir d'une fraction critique de charges V.

Ces résultats ont ensuite été confrontés aux résultats théoriques issus de différentes
approches. A [1'échelle mésoscopique, nous avons montré au moyen dun modele
micromécanique adapté que la présence du réseau percolant de charges pouvait étre a 1'origine

du fort effet de renforcement (couplage mécanique entre phases) observé a 1'état
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caoutchoutique. Cette approche a également permis de prédire le décalage de la relaxation
associée a T, vers les basses températures pour les composites renforcés par Vi > V.

A T'échelle atomique, nous avons analysé un systétme PBMA — silice par dynamique
moléculaire, en tenant compte de la présence d'eau dans les nanocomposites. Grace a ce
modele, nous avons pu confirmer la rigidité¢ de la chaine principale du PBMA, déja mise en
évidence expérimentalement en RMN du solide. De plus, l'insertion de la nanoparticule
provoque une augmentation globale du volume du polymeére. Les chaines sont structurées sur
une faible distance autour de la nanoparticule, leur diminution de mobilité étant compensée
par une augmentation a plus grande distance. En ce qui concerne les propriétés mécaniques
des nanocomposites, du fait qu'aucun critére de rupture n'est imposé, un comportement ¢lasto-
plastique a été mis en évidence, alors qu'expérimentalement, le matériau est fragile. La
présence de la nanoparticule conduit a une diminution de la contrainte au seuil d'écoulement.
Celle-ci peut provenir de l'apparition de concentrations de contraintes autour du renfort. Les
valeurs du module d'Young déterminées en DM sont supérieures a celles obtenues
expérimentalement. Différentes hypotheses pourraient expliquer ces écarts :

- d'une part, le mod¢le utilisé en DM lui-méme de par ses simplifications et le choix

du champ de forces,

- d'autre part, la présence de défauts dans les systemes réels, qui ne sont pas pris en

compte lors de la modélisation.

- enfin, l'effet de renforcement de la silice, qui n'est pas observé lors des

simulations, pourrait étre compensé par la diminution des propriétés de la matrice.

Afin de poursuivre et de confirmer les résultats de ce travail, il serait intéressant, au
niveau expérimental, de modifier la morphologie des nanocomposites. Cela serait possible de
différentes manieres, comme, par exemple, l'utilisation de renforts de tailles différentes, la
modification de la chimie de surface de la silice, par un traitement silane ou I'ajout de tensio-
actifs. Cette dernicre solution pourrait, de plus, supprimer la présence de molécules d'eau a

l'interface silice polymere.

Au niveau de la modélisation par dynamique moléculaire, 1'é¢tude d'un systéme
nanocomposite avec des chaines plus mobiles permettrait de compléter la présente étude, en
diminuant par exemple la longueur des chaines. Les simulations pourraient ¢galement étre
effectuées a plus haute température afin d'augmenter la mobilité du polymeére selon le principe
de superposition temps-température. Un systéme plus proche des systémes expérimentaux
pourrait €tre obtenu en augmentant la taille du mod¢le pour simuler plusieurs nanoparticules

distribuées de maniére aléatoire.
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