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Résumé :

L'impact du confinement sur la température de ttansvitreuse () de polymeres
demeure le centre de beaucoup de recherches gepsid'une décennie. En particulier, Ig T
et la dynamique de divers polymeéres se trouventifided par le nanoconfinement en films
minces et sur la surface libre en bloc. Cependamtynamique du polymére confiné dans les
nanoparticules n'a pas été étudiée profondément qle cette géométrie de particules est
généralement employée dans beaucoup d'applicagties que les revétements sans produits
organiques volatils, les hanocomposites, I'indastii nanomoulages, etc. La géométrie des
nanoparticules donne une structure nanoconfinéaeid&ne attention particuliere doit étre
apportée pour demontrer I'effet du nanoconfinendkams cette géomeétrie.

Dans cette thése, on s’est penché a détermined'ahord un systeme de mélange de
polyméres dans lequel on sera capable de conteilecaractériser la structure et la
morphologie de confinement d’inclusions disperséass une autre matrice réticulée. Des
nanoparticules de polystyrene deutérées de ditisenailles sont injectées a faible
concentration massique (2%) dans une matrice PBBtkulée a 10%. On fabrique nos
mélanges & une température >4 et < & T§> Dans ces conditions, les nanoparticules
dures de PS gardent leurs formes sphériques tapdisles particules de la matrice se
déforment pendant le séchage du mélange. Quancbauit le systétme a T>T§, les
contraintes stockées dans la matrice PBMA vonilsgdr et nous servir comme étant une
contrainte appliquée autour des nanoparticules DRScaractérisation par diffusion des
neutrons aux petits angles de la structure de rcdasions nous a montré une dispersion
parfaite dans la matrice et par conséquent un regstde nanomélange idéal. Pour étudier
I'effet de la proximité sur la dynamique des nartipales dans ces nanoblends, on suit dans
le temps et a différentes températures I'évolutienla déformation induite par la matrice
réticulée sur les inclusions DPS. On constate gueomportement de la dynamique des
nanoparticules est affecté par la dynamique de d#&rice PBMA. La conséquence de ce
changement dans la dynamique des nanoparticuleslesmanoblends est interprété soit par
une réduction de Tg (~8°C pour D=80nm) ou bien yarchangement de la fragilité des
nanoparticules.

Par las suite nous avons étudier le transitiorw#ie Tg dans le cas des nanoparticules
déposées sur divers types de substrats a I'aide siehnique de fluorescence. On compare
les résultats de variation de Tg(D) dans les naticpies avec les variations de Tg(h) dans
les films minces. L’effet de la surface libre agj¢ un parametre prédominant responsable de
la réduction de la transition vitreux fluide daes hanoparticules. La variation de la surface
libre est effectuée en jouant sur la taille degigpaes. On a réussi a découpler | ‘effet de la
corrélation de l'effet de la surface libre sur fansition vitreuse des nanoparticules en
changeant le nombre de contact entre nanoparticlass ce cas on a constaté que la surface
libre et le contact entre particules affectent desx la transition Tg. Cette réduction de Tg
est totalement inhibé quand le nombre de contaot @articules dépasse une valeur critique
de 6.

Mots clés : Confinement, dynamique de polymére, transitiotreuvise, viscoélasticite,
suspensions colloidales



Abstract:

The impact of confinement on the dynamic and tlesgltransition (Tg) of polymers
remains the focus of a lot of research since oveleeade. Particularly, the Tg and the
dynamic of various polymers were found to be attdsg nanoconfinement in thin films and
on the bulk free-surface. However, the dynamicafmer confined in nanoparticles has not
been thoroughly investigated, even though the ggargeometry is commonly used in many
applications such as film formation in waterborrmatangs. The structure of nanoparticles
give a ideal confined geometry. This needs an tteno probe the affect of confinement on
this geometry.

Furthermore tremendous effort has been dedicatetkveloping methods for quantifying
the large-scale dynamic of nanoconfined polymere Ndve proposed a new method to
measure the dynamic of polystyrene nanoparticlesimoblends. Nanoblends of dPS/PBMA
were prepared from a mixture of colloiddal suspemsiof crosslinked PBMA and traces of
dPS nanopatrticles via water evaporation. The palymlends were prepared at temperatures
well below the glass transition of Psgﬁ and above the4lof crosslinked PBMA particles
(TMA). In these conditions we expect the PBMA particlesdeform under capillary
pressure to fill the interstices between them amel glassy PS nanoparticles to remain
spherical. During the preparation of the nanobletids elastic energy is stored within the
deformed crosslinked PBMA nanoparticles. Upon alingahe films above §° the PBMA
nanoparticles regain their spherical shape anaseléhe stored elastic energy, which induces
the deformation of the PS nanoparticles. Small ermgtutron scattering is then used to
monitor the shape evolution of the PS nanopartiated to quantify the relaxation dynamics
of the polystyrene nanoparticles. The dynamic ofygigrene nanoconfined in 80 nm
nanoparticles was investigated at various tempersitabove the bulk glass transition from
105°C upto 140 °C and the results were analyzadrims of time temperature superposition
using Vogel-Fulman-Tamman law. These results shmat the Vogel temperature, Tvas
found to be lower than the bulk value, which infénat the dynamics of polystyrene in
nanoparticles is effectively affected by its enaimzent.

After, we have studied the confined polymers inyptyirene nanoparticles on substarte with
spectroscopie of steady state fluorescence. We axaqur results of reduction of Tg(D) in
nanoparticles with the results of the reductiod @fh) in thin polystyrene films. We observe
that the free surface is the strong parameter rssiple in this reduction of Tg in both
nanoparticles and thin films. We have studied fifects of correlation between nanopatrticles
by changing the number of contact between themefildethat when the contact between
particles increase, the reduction of Tg decreaseuber between particles of 6 is the limit
of the effect of correlation in the reduction of ilgnanopatrticles.

Key Words: Confinement, Polymer dynamic, Glass Transitionlyfer Viscoelasticity,
Colloidal Suspensions.
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I. Introduction

Le phénomeéne de nanoconfinement a fait I'objet dermieres années de nombreux
travaux de recherche et a intéressé massivememnaunauté scientifique et industrielle.
On parle effectivement de polymeres nanoconfinéenduleurs dimensions sont réduites
jusqu’a atteindre les tailles caractéristiques lg@si composent. Des polyméres en couche
mince sont utilisés en particulier dans beaucougaseaines industriels [1-4] et se retrouvent
aussi bien dans les objets de la vie courante gue k&s technologies de pointes. Ce succes
s'explique a la fois par la facilité avec laqueiepeut leur donner la forme de films minces,
et par leurs propriétés physiques. Suivant lesiegimns, on se sert par exemple de leurs
propriétés mécaniques modifiables a souhait posoréler des chocs [5], de leurs propriétés
électriques pour réaliser des isolants a I'écluke composants de la microélectronique [7] ,
de leur imperméabilité vis a vis de l'oxygene poratéger les aliments [6] ou bien des objets
chimiqguement sensibles (écrans plats, écrans feib..). Si l'utilisation de couches
polymeres micrométriques est d'utilisation couranes couches ne sont toutefois pas assez
minces pour permettre la miniaturisation de cestasystémes. Or, quand on cherche a
diminuer I'épaisseur de ces films de polymerespiepriétés anormales sont observées. Par
exemple, alors que la stabilité des films mincasususubstrat est essentielle pour toutes les
applications, ils se rompent spontanément de fagmmmalement rapide lorsqu'ils sont plus
fins qu’'une certaine épaisseur critique [8,9]. Poes raisons, la géométrie de confinement
des polymeres en films minces est la plus inveéggpar rapport a d’autres géometries de
confinement (nanoparticules, nanotubes, etc). Emticpher, la transition vitreuse
nanoconfinée (Tg) des films minces de polymeresadie principalement étudiée et elle a été
estimée indirectement via diverses méthodes etniggbs expérimentales, Diffusion
Brillouin de lumiére [10,11,12], éllipsometrie [§,9relaxation diélectrique [13,14] et la
fluorescence [15,16,17] . La transition vitreusewrsparametre caractéristique qui est encore
en discussion et elle est connue comme étant enogueobléme a résoudre dans la théorie de
la physique des solides [18]. Généralement, |lasitian vitreuse des polymeéres est considérée
comme étant une température moyenne (Tg) de padiage zone dans laquelle les chaines
polymeéres sont figées (T<Tg) a une zone dans laxled chaines polymeres sont mobiles
(T>TQ).
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L’élipsométreie a été initialement utilisée ponesurer I'expansion thermique des
polyméres en masse via la variation de I'indiceéfeaction avec la température. Au passage
de la transition vitreuse, I'expansion du polymerassique change. Cette technique a été
utilisée pour la premiere fois par Keddie et etgdirr les flms minces de polymeéres. Dans le
cas du polystyrene, ils constatent un décalage dut pdinflexion vers les basses
températures quand I'épaisseur du film (h) dimiauedessous de 50 nm. Ce décalage a été
interprété comme une diminution de la températ@drdnsition vitreuse Tg des films. En
revanche, Jones et al [19] ont interprété cettéatiém comme étant due a un élargissement
de la courbe d’expansion et donc un élargissenhemd zone de transition vitreuse vers les
basses températures. La majorité des chercheukergamt vers une réduction de Tg des
films minces de polystyrene au dessous d’'une épaids <50nm. En revanche, comment le
nanoconfinement affecte la dynamique de ces polysnatest pas encore bien assimilée.
Plusieurs expériences sur les films minces sugyépeils présentent une dynamique plus
rapide que le polymére en masse. Cependant, paonteguix films minces, les nanoparticules
possedent un confinement isotrope et une surfaceadume (S/V) trois fois plus que les
films minces autosupportés, ce qui leur confere geemétrie de confinement idéale.
Toutefois, dans cette géométrie, moins d’effortr lauété accordé pour étudier I'impact du
confinement des polymeéres dans les nanoparticuleslesirs dynamiques et transitons
vitreuses. Dans le cas des polymeéres confinés lgéansanoparticules qui représentent une
autre geomeétrie de confinement des chaines n’'aé@sou trop peu étudiée par la
communauté scientifique.

Les nanoparticules de polyméres sont un bon cangiolar cette étude et pour les
raisons suivants : Les polymeéres confinés danmd@esparticules peuvent étre préparés par
polymérisation en émulsion et donc ils ne cont&rirpas de contraintes résiduelles comme
c’est le cas dans les films préparés par spin mgpatPar rapport aux films minces, les
nanoparticules possedent un confinement en 3Dop®tvu leurs formes sphériques. Alors
gue les polyméres dans les films minces sont césfam 2D. En effet, une des motivations a
la base de I'étude de la transition vitreux flutins les films minces est d’élucider le réle de
la corrélation dynamique via la détermination ddolagueur de réarrangement coopérative
(CRR). En réduisant I'épaisseur (h) du film au dessdefcrr, On espere trouver une
dépendance deyEk avec (h). Cependant, en réduisant I'épaisseurethyu que le
confinement dans les films minces est un confingn2h Donc, on ne peut modifier les
corrélations que dans la direction de I'épaisseufilch, alors que celles dans le plan du film

seront maintenues. 2) Les nanoparticules posseaensurface sur volume S/V = 6/D plus
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importante que celle des films minces supportés=SMh. Donc on s’attend a un effet plus
important du nanoconfinement dans les nanoparsayle sur les films minces.

On peut contréler le dépbt et I'organisation desoparticules sur divers types de substrats et
par conséquent on peut facilement découpler lessedfie la corrélation, la surface libre et la
taille du domaine de confinement.

La premiere grande partie de la thése sera corsactétude de la structure, de la
dynamique et de la transition vitreuse des nanimpdes de polystyrene dans les nanoblends.
La deuxieme partie de la thése sera consacrétdd’ée la transition vitreuse du polystyrene
confiné dans les films minces et dans les nanapde8 sur substrat. Apres une étude
détaillée de I'état de l'art sur la Tg et la dyngo@ dans les films minces et dans les
nanoparticules, on commence le deuxiéme chapit daanuscrit par une description de la
partie expérimentale. On montre les appareils,cteglitions de mesure et les résultats de
caractérisation des polymeres utilisés. Dans Ipitiealll, on étudie la stabilité et la structure
des systemes de mélanges de polyméres. On comraenu@mier lieu par caractériser les
nanoparticules et chaque matrice polymere. Leuasges, leur potentiels électriques et leur
stabilités colloidales en présence de force ionidee la suite on prépare des nanoblends
contenant de faibles concentrations massiques idieygas dPS de 30nm de diametre a 2 et
6% en masse dans ces différentes matrices polynfe&&A, PBA, PMMA et hPS). La
structure finale des petites particules de polgstgrdans ces nanomélanges est vérifiée a
l'aide de la diffusion des neutrons aux petits aagOn constate que I'état de dispersion de
ces nanoparticules dans ces matrices dépend et deture du polymere et dautres
parametres physico-chimiques tels que la chargdrigjee, le potentiel Zéta, le potentiel de
répulsion, etc. En revanche, les grosses partidDRS (D>80nm) ne s’agregent pas quelle
que soit la matrice polymére. Dans |8 4chapitre de ce manuscrit, on s'est penché a
déterminer tout d’abord un systéme de mélange Hengoes dans lequel on sera capable de
contrOler et caractériser la structure et la molgdie de confinement d’inclusions dispersées
dans une autre matrice réticulée. Des nanoparsialgepolystyréene deutérées de différentes
tailles sont injectées a faible concentration ntpes(2%) dans une matrice PBMA réticulée a
10%. On fabrique nos mélanges & une températu® 2" et < & T§> Dans ces conditions,
les nanoparticules dures de PS gardent leurs fospteariques tandis que les particules de la
matrice se déforment pendant le séchage du méla@gand on recuit le systéme a TS%g
les contraintes stockées dans la matrice PBMA seriberer et nous servir comme étant une
contrainte appliquée autour des nanoparticules DRScaractérisation par diffusion des

neutrons aux petits angles de la structure de rcdasions nous a montré une dispersion
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parfaite dans la matrice et par conséquent un regstde nanomeélange idéal. Pour étudier
I'effet de la proximité sur la dynamique des namtipales dans ces nanoblends, on suit dans
le temps et a différentes températures I'évolutienla déformation induite par la matrice
réticulée sur les inclusions DPS. On constate wmgmantation de la déformation des
nanoparticules avec la température et le taux titmutdtion de la matrice. On constate que le
comportement de la dynamique des nanoparticulesffesté par la dynamique de la matrice
PBMA. La conséquence de ce changement dans la dymardes nanoparticules dans les
nanoblends est interprété soit par une réductiomgdé~8°C pour D=80nm) ou bien par un
changement de la fragilité des nanoparticules.

Dans le ﬁmechapitre,Le but de notre étude est de mesurer la Tg degpaaitules PS
fluorescentes dispersées dans une matrice PBMéuléd a 2.5% a I'aide de la technique de
fluorescence. Pour cela, on utilise une le pyréoyyl méthacrylate (PyBMA) greffer sur les
chaines de polystyrene (1/3000 en moles) lors deofalymérisation en émulsion des
nanoparticules PS. On commence tout d’abord pahdidge d’ions par les résines Dowex
pour éliminer le tensioactif des suspensions atdilgis de PBMA et PS. Ensuite, on mélange
a 2% en masse sous agitation les suspensions tieulesr PS fluorescentes de différentes
tailles (38nm, 85nm et 430nm) dans la matrice PBM#culée 2.5%. Les résultats des
mesures de fluorescence montrent aucune réductenTgl pour ces trois tailles de
nanoparticules mais plutdt un élargissement deolabe de I'intensité de fluorescence I(T)
dans le cas des nanoparticules PS confinés dansiedlends comparées au polystyréne en
masse ce qui conforte I'idée que I'effet de proxémans les nanoblends DPS/PBMA affecte
I'énergie d’activation que la transition vitreuseschanopatrticules.

Dans le 8™ chapitre de cette thése, nous allons étudiffet’du confinement du PS
dans les nanoparticules sur leurs transitions witituides. Vue le nombre de controverses
cités auparavant sur la réduction de Tg et la dyqaendans les films minces, on préfére
utiliser par la suite a la place de Tg le termangition vitreux fluide (V&) pour qualifier la
transition observée dans le cas des polymeresng&mdi Nous avons choisi la technique de
fluorescence pour sonder cette transition puistjaeaeété largement utilisée auparavant pour
sonder d’'une part la transition vitreux fluide daagpolymere en masse en se basant sur la
dépendance de l'intensité de fluorescence avecalestions du volume libre autour de cette
transition [30 ] et en méme temps, cette technaya& utilisée par Torkelson et al [12 ], pour
sonder T.r(h) dans les films minces. Parce que cette teclenpiotonique est une mesure
locale, elle ne dépend pas de la géométrie du dapaime le cas de l'ellipsométrie qui a

besoin d'un film uniforme sans défauts. On comeeenotre travail par une étude de la
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transition T dans les films minces de PS supportés. On commiented’abord par la
reproduction de l'effet de I'épaisseur des filmmoes PS recuits sur leurgeIPar la suite on
s'intéresse a l'effet du recuit sur leurs propséten particulier on va étudier la contraction de
ces films lors de leur recuit. On démontre quduaréscence peut sonder la contraction des
films mince PS a I'échelle locale. On démontre agae la transition ou le film passe d’'un
état vitreux a un état fluide est indépendante ewit. Par las suite nous allons étudier le
transition T dans le cas des nanoparticules déposées sur diymrs de substrats. On
compare les résultats de variation de(D) dans les nanoparticules préalablement recuites
avec les variations yE(h) dans les films minces. L'effet de la surfaderdi est jugé un
parametre prédominant responsable de la réductola dransition vitreux fluide dans les
nanoparticules. La variation de la surface libré effectuée en jouant sur la taille des
particules. Dans la derniére partie de ce chapitneya essayer de découpler | ‘effet de la
corrélation de l'effet de la surface libre sur fansition T des nanoparticules. Pour cela,
nous avons gardé la taille constante mais on agéhda nombre de contact entre
nanoparticules. Dans ce cas on a constaté quefkcs libre et le contact entre particules
affectent les deux la transitionA. Cette réduction deyf est totalement inhibé quand le
nombre de contact entre particules dépasse unervaique de 6. Le dernier chapitre sera

consacré a la conclusion générale et les perspsctiv

[I. La transition vitreuse des polymeres nanoconfinés

McKenna et al en 1991 ont initié pour la premiéris 1e débat sur une éventuelle déviation
de la dynamique de confinement de liquides vitoies [20]. lls mesurent la transition
vitreuse de O-terphenyl et benzyl alcohol confidéss des petits pores en verre en utilisant la
DSC et ils constatent une réduction de Tg quartdilie des pores diminuent (réduction de
18K pour les petits tailles de pores investiguéBXutres études [21,22] montrent que en
comparaison avec le polymére en masse, la Tg peugéssi plus élevée, moins élevée ou
reste inchangée selon les détails de chaque erpéride mesure ou les conditions de
simulation. Néanmoins, l'importance du premier &bvde McKenna et al est la
reconnaissance qu’un changement dans la dynamique ales polymeres nanoconfinés ne
peut pas étre expliquée par les théories convarglen
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1 La transition vitreuse dans les films minces

1.1 Changement de Tq dans les films supportés sur unlsstrat

Keddie et al [9] sont les premiers qui ont invastigs la dynamique de films
ultraminces de polystyréne fabriqgués par spin nga@ différentes épaisseurs et masses
moléculaires et ils utilisent I'ellipsometrie pomesurer leurs Tg. lls constatent que la Tg des
films ayant une épaisseur (h) inférieure a 50nmirdikn par rapport a sa valeur massique. Les
résultats sont indépendants de la masse moléculasepolymeéres utilisés et peuvent étre

écrites selon I'équation empirique suivante :

T,(h) =T, (oo){l— [%j } Eq.2

avec Ty(w) = 373.8 K est la Tg du polystyrene en masse.3a2=t 0.6nm et = 1.8 + 0.2.
d’autres groupes de recherche (Forrest et al [26kelson et al [36,42], DeMaggio et al [27],
Fryer et al [28] se sont focalisés sur I'effet danfinement sur la transition vitreuse des
polyméres en utilisant différentes techniques commespectroscopie d’annihilation des
positrons (PALS) [27,29], spectroscopie de fluceese [36,42] et ellipsometrie [24,25,26] et
ils trouvent aussi une réduction de Tg qui estpedélante de la masse molaire. La figure 1-a
montre les valeurs de réduction de Tg des filmscesnde polystyréene obtenues par
différentes méthodes [26]. Ces études montrent gussles substrats utilisés ne jouent pas
un réle majeur dans cette réduction. Par exemple o film de 20 nm d’épaisseur, la Tg est
20K moins que la Tg massique. L'importance desrauions polymere — substrat sur
I'évolution de Tg(h) est mise en évidence par dedes de Keddie sur les films minces de
PMMA [30]. Quand il s’agit d’un substrat wafer décsum, les films PMMA présentent une
augmentation de Tg(h) mais cette évolution s'ineeggand on recouvre le silicium par une

fine couche d’Or (figure 1-b).
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Figure 1 (a) Compilation des mesures de Tg des films de polgsg/isupportés sur substrat en utilisant
différentes techniques [8,9,31,32]. (b) Tg en farcde (h) pour le PMMA. &) substart silicium ete«) substrat
Au.

Il est important de noter que toutes ces étudegtEnbbtenues sur les films minces
fabriqués par spin coating. Les contraintes rédielsienduites sur les films par ce processus,
la température de I'étalement, la présence ou riorygene peut avoir un effet non
négligeable sur leurs dynamiqu&s®. Pour surmonter ces complications, dans la plugest
expériences de mesure de Tg, les échantillong@ond’abord recuits suffisamment dans une
étuve dans un environnement sans oxygene au ddssles Tg massique pour un certain
temps et puis les mesures se déroulent mais eaidisBement. Cependant, des études
[15,26,33] ont montré que l'effet du confinement $a réduction de Tg des polymeéres

supportés est indépendant de la technique de prtépar

1.2 Changement de Tqg dans les films auto-supportés

Le doute d’avoir un effet du substrat sur la Tg filess supportés a conduit a I'étude
de la réduction de Tg dans les films autosuppoties films auto-supportés sont obtenus par
flottement des films minces sur une surface d’eaypuwas les transférer dans la cellule
échantillon qui contient une ouverture [33,34,3%,86 Tg de ces films peut étre mesurée via
ellipsometrie ou Diffusion Brillouin de lumiére (B). Parmi les études sur les films
autosupportés, on peut citer les études de Madétah [37] et Dalnoki-Verres et al.[38] pour
des films PS de différentes masses molaires (116KR28K). Dans tous les cas, Tg(h)

diminue et ce, a partir d'une épaisseur de filrmhiéfinie. Cependant, on observe une forte
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dépendance entre la maniere dont Tg(h) diminua atdsse molaire. Dans le cas ou’ Mw >
514K, Tg(h) diminue de facon linéaire a partir doment ou’ une épaisseur limite est
atteinte. Cette épaisseur limite (55 & ¥ 80 nm) augmente avec la masse molaire du
polymere. Ce type d’évolution peut étre représegmaiele modele introduit par Forrest et al
[12] :

Tg(h):Tgb“'k[l—(hOZ_hﬂ pourh <hy ou Th) = T pour h>hy avec( qui

correspond a la pente dg(fi). Dans cette gamme de masse molaire, le rappbtée est
proche de l'unité. Ainsi, la dimension qui gouveteeeomportement dynamique de la chaine
de PS serait sa propre longueur et I'on peut paideis ce cas de confinement. Par contre,
lorsque Mw< 347K, on a plus de dépendance entggh)Tet Mw et le comportement est
identique a celui que I'on obtient pour des filnesRIS supportés. Il est possible de décrire les

evolutions de Tg(h) pour ces Mw par le modéle psépoar Keddie et al. [9] :

To(n)=To"" [1—(%)1

Dans le cas des films de PS supportés, les évotutie Tg(h) [9] ont permis d’estimer
la longueur caractéristique(32 + GA) et 'exposand (1,8 £ 0,2). Le méme travail réalisé sur
les films de PS autosupportés [56] ont donné epnsaq identique mais une longueu78 +
1 A). Ces valeurs sont indépendantes de Mw tant gieaieest inférieure & 347K : ainsi, il
semble que dans cette gamme de masse molairenf@odement de Tg(h) soit gouverné par
d’autres types de dimensions d’origines intramdefices telles qué (dimension de la CRR)
ou &ret (dimension des hétérogénéités dynamiques). Ceragsa été choisi par Forrest et al.
[36] pour developper un modele a 3 couches terampte de la dépendance erigg,, et la

température :

<Tg>=-|-gbulk + Zf(élTQ» (Tgsurf _Tgbulk)
Les valeurs de Tg de surface (305K) ouéglgy (26 A) trouvées sont en accord avec
les données fournies par la littérature. Grace amoeéle, il est possible de suivre les
évolutions de Tg(h) pour des films autosupportgmuir des simples variations dg,op en
fonction de la température. Ainsi, lorsque la massaaire des polymeres étudiés est
inférieure a une certaine valeur critique, le cortgraent dynamique du film dépend
essentiellement de caractéristigues intramoléadaiet intrinséques au phénoméne de

transition vitreuse. Il existe cependant, un aspe&gatif dans le modele de Forrest:
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I'ensemble des valeurs telles g&gop . Tgsurf... sont obtenues a partir d’'un fit sur quartes

parametres ajustables. Ceci conduit a une prudascéevis des valeurs obtenues.

380 f T T T T — T //an 160
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g . 100 |
340 | "o 110’ 15
[_f’“ E E I v 197x10° :u 8oy
- J_ I O 347x10° 80 F
120 3 A 514x10°
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Figure 2. (a) Tracé de Tg versus épiasseur des filra différentes masses molaires (b) tracé deefsus (h)
pour des masses molaires 575K<Mw<9100K. les traizbntaux dans les deux figures représentent leuva
massique de Tg des films autosupportés.

1.3 Tq des surfaces libres et dans les films multicoueb

Keddie et al a inspiré d’autres groupes de reclesrahtrouver le moyen de mesurer la
Tg de surface des films minces. La plus célebrd’@gpérience de Torkelson et al par la
technique de fluorescence [15]. Cette mesure dendian marquage d’une fine couche de PS
d’épaisseur h variable déposée au dessus d’'une eotiche PS non marquée d'épaisseur
270nm (comportement bulk). lls observent une rédonade Tg de la couche en surface de —
30°C par rapport a la Tg du PS massique quand Arm1(figure 3). Plus tard, une autre
expeérience réalisée par Forrest et al [39] a matdsérésultats totalement contradictoires avec
'expérience de Torkelson et al [15]. Cette disaussera abordée en détails dans la partie

dynamique de cette bibliographie.

10
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Figure 3. Variation de Tg d’'une couche fine de PB8qué d'épaisseur ‘h’ déposée au dessus d’une eaiche
PS non marquée d’épaisseur 270nm.

Forrest et al [30] réalisent des mesures diélamsgsur la surface libre de films
minces de i-PMMA avec une épaisseur variant de jusgqu’a 6 um. lls ont utilisé aussi des
substrats d’aluminium et de Silicium pour mesueetrénsition vitreuse de la surface de ces
films. Les mesures de Tg effectuées sur les substtaluminium montrent une réduction de
Tg mais les mesures sur les substrats de Si montme® augmentation de Tg quand
I'épaisseur du film diminue. Pour un film de 7nfaugmentation atteint ~ 15K. La figure 4

illustre tous les résultats trouvés.
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Figure 4. La dépendance de Tg avec I'épaisseur des filmgeanide i-PMMA (Mw=212K) supportés sur des
substrats d’aluminiumc) et des substrats de silicium)( Le trait continu correspond aux résultats depag
diélectrique des films sur des substrats d’alunmminais avec une masse molaire de 164K.

En utilisant la PALS (Positron Annihilation LifetenSpectroscopy) et en faisant varier
I'énergie des positrons incidents, on peut jouer lauprofondeur de pénétration dans le

polymére et donc analyser une faible épaisseur. duat al [29], trouvent quand la

11
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profondeur de pénétration des positrons est ddrkade 5nm, on détermine une Tg de surface
inférieure de 57K a celle de la masse dans le esdilcths minces PS.

La distribution de la Tg en fonction de la profondelu film contenant plusieurs
couches a été realisée par Torkelson et al [15§juetconsiste a étudier lintensité de
fluorescence de plusieurs couches de polystyremgu@as ou non par le pyrene (figure 5). lls
constatent que la Tg de la couche supérieure (réajquesurée au dessus d’une autre couche
massique (non marquée) est similaire a la réduc@®g des mémes films ayant le méme
épaisseur. Tg ~ -40K est constaté pour une cougbérisure de 12 nm d’épaisseur, la plus
mince utilisée dans cette étude. Quand maintedargardent constante I'épaisseur de la
couche supérieure et ils font diminuer I'épaissdarla couche basse en contact avec le
substrat, la Tg de la couche supérieure marquéeentg tout d’abord pour une zone
d’épaisseur < 20nm, puis elle diminue donnantdiaine Tg totale qui correspond la Tg d’un
film monocouche. Une épaisseur de 14nm en coucteeldonne une Tg totale du bulk. Cette
fois, la réduction de Tg a partir de films a tro@iches d’épaisseurs 14nm chacune, donne —
4K, -5K et —14K a partir de la couche basse justm@uche supérieure respectivement. Ces
résultas montrent qu’il y’a un gradient de la Tgrdfilm mince a partir de la surface jusqu’a
le substrat. Il a été constaté aussi que plusiggpar du film diminue jusqu’a ~ 20nm, plus

I'écart de Tg des différentes couches diminue.

14-nm-thick
labelled free-surface layer

h I — Underlayer

=10 —

_20 — Substrate

Ty Tfbulk) {K)

_30 —]

é i\
-40 I |

Total thickness, h (nm)

Figure 5.Tg mesurée par fluorescence pour une couche mi8aePL4nm d'épaisseur (Trangle) en fonction de
I'épaisseur totale du film ou’ I'épaisseur de laucbe intermédiaire est variable. Le trait contist le fit par
'équation 5 de la dépendance de Tg des films nsimnenocouches dopées par le pyréne. Le trait heko
représente la valeur pour laquelle Tg — Tg(mas&g)edcouche de surface libre de 14nm est indépaadim
I'épaisseur de la couche intermédiaire.
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1.4 Les simulations et les modéles relatant les variatns de la Tg des films
minces

En plus des multitudes d’expériences sur la dynaenigt la transition des films
minces, des efforts considérables ont été miseew@rre pour développer des théories et des
simulations pour de petites molécules dans les paes [40,41] et films minces de
polymeres [42,43]. Les travaux de modélisationéatdéveloppés pour étudier et la structure
et la dynamique des liquides vitrifiables en liee@les résultas trouvés expérimentalement.
Généralement les simulations sur les films minaa# effectuées par deux méthodes : la
dynamique moléculaire (MD) et la technique Montel&€4MC). Ces études, par contre,
avaient quelques limitations : par exemple, lardiéfin exacte de la géométrie dans les
nanopores et des surfaces et l'effet de leurs enn@ments. Pour ces raisons, il est difficile
d’avoir une comparaison directe entre les résukafEerimentaux et ceux obtenus par les
simulations numériques. En plus de ces simulatmmsériques, un nombre substantiel de
modeles théoriques est développé par la commusaigatifique pour I'étude les variations
dans la Tg des polyméres confinés.

1.4.1 Modeéle de P.G. de Gennes

Le modéle proposé par de Gennes [44] peut expliueéduction de Tg dans les
films minces autosupportés ayant une grande masdécuofaire et montre que l'effet du
confinement sur ces films est seulement la conségude confinent des chaines. Il suggére
gue la relaxation des chaines prend place selonage de relaxation dit (« sliding motion »)
dont l'efficacité est trés faible dans la massesnmut étre non négligeable pour un film

mince. Il est possible de décrire ce type de mowvera partir du schéma ci-dessous :

ST

Schémal. Type de mouvement des chaines selon &lerael reptation de de Gennes.

Le « sliding motion » consiste au déplacement d'cimaine sur son propre chemin et

ne demande que lactivité des groupements latér&dans un systeme massique, ce

13
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mouvement est impossible car les groupements toasts les extrémités de chaine
demandent un volume libre important lors de leuplacements. Par contre, & proximité
d’'une surface, la situation est tres différentefaiti de la ségrégation de ces groupements
encombrants. D’autre part, lorsque I'épaisseurildu dtteint la dimension de la chaine, A, B
et B’ ont une certaine probabilité de se trouvesweriace, et par conséquent, la boucle AB ou
le pont AB’ peuvent se déplacer plus facilement sju&, B et B’ avaient été dans la masse.
Ce modele peut expliquer la raison d’une forte dédpace entre Tg(h) et Mw pour les films
autosupportés mais aussi I'absence de relatioe ees deux parametres pour les films sur
substrat. Il calcule le temps de relaxatiodes chaines en surface ayant N monomeres de
longueurs I’. Dans le cas des chaines dans les films minces,langueurs peuvent étre
reliées au rayon de giratio@* et I'épaisseur i’ par: g = (h/a). Il propose I'équation

suivante pour décrire la réduction de Tg dansilesfminces :

%
T, =T, 1+ L[Igj avec fest la température de Vogel,est la viscosité.

aT,

1.4.2 Modele des couches multiples

Pour interpréter la variation de Tg dans les film@usieurs couches, un modéle a trois
couches est proposé [37]. Ce modeéle repose sustbece d’'une longueur de réarrangement
coopératif (CRR) et une couche ave la méme épaigses de la surface libre qui est plus
mobile. Ellison et al ont essayé de mesurer exmdrialement la taille de cette couche en
surface {crr @ T=TQ) en se basant sur les hypotheses de cdermulér différents polymeres
PS, PTBS et P4AMS et ils essayent de relier cettguleur CRR avec la réduction de Tg. La
valeur de&fcrr dans le PTBS(2,6nm) et PAMS (3,3nm) sont pluddaiue celle trouvée pour
PS (3,5 nm), alors que la réduction de Tg est aimilpour ces trois polymeres, ce qui laisse a
penser qu’il existe évidemment d’autres paramédfésctant la réduction de la transition

vitreuse des films minces.

1.4.3 Modéle de percolation

Long et al. [45] proposent que la transition vigewen milieu confiné soit controlée
par I'apparition d’'un réseau rigide constitué détpeclusters d’environ 10 nanometres et de

densité supérieure. Ce réseau s’étend lorsquenigétature diminue et atteint la Tg. Dans le

14
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cas d’'un systeme massique, ce réseau n’'a pas lwB&om majoritaire pour que la percolation
ait lieu. Ces auteurs ont également étudié le eassgistemes en 2 dimensions comme les
films minces autosupportés ou déposés sur un stibstutre (aucune interaction entre le
polymeére et le substrat). lIs ont montré que daette cgéomeétrie, la percolation du réseau
rigide se produit lorsqu’il constitue la phase miggire du systeme (fraction volumique
supérieure a 0,5). Ceci n’est atteint que pourtdegpératures inférieures a la Tg massique.
Ceci justifierait les diminutions de Tg observéemd la littérature pour les films de PS

autosupportés.

1.4.4 Modéle de la réponse mécanigue

Un autre modéle intéressant concerne la reduceohgddans les films est un modele
meécanique introduit par Herminghaus et al [25,46,8¢ modele est basé sur les propriétés
viscoélastiques des polymeres. En utilisant la éog@nérale de la fonction de relaxation des
chaines polymeéres et en adoptant une analogielesemntraintes viscoélastiques 2-D dans
les films minces autossupportées, il a été déemaniecla dynamique a la surface libre est régie
par la tension de surface’ ‘qui affecte par la suite la dynamique de reladatiles chaines

individuelles. Ce modéle prévoit une variation @d ¢ selon I'’équation :

-1
T,(n) = T¢ (1+—h é-ffj%)j

Avec, wg est la vitesse de relaxation des chaines indivieiselon le modele de Rouse [48],
E est le module de Young,est la tension de surfacergest la viscosité du polymére. Pour
PS, o = 31mN/m et h= 0.82 nm, donnant une valeur decB4 MPa. Ce modelé est parmi
les meilleures modeéles qui arrive a expliqueglduction de Tg dans les films minces, mais il
ne donne pas les détails de la dynamique du systkraeppose aussi que les propriétés
viscoélastiques du polymeére restent constantesvars le film. Il suppose aussi que la densité
du film ne change pas mais la viscosité prés dauttace peut étre différente comparée au

polymére massique.

1.4.5 Modéle de couplage

Un important modéle peut étre déduit de la théalee transition vitreuse des

polyméres en masse instauré par Ngai et al [49CI}le théorie peut étre aussi utilisée pour
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expliquer la réduction de Tg dans les films mindespolymeres. Le modéle de couplage
représente le comportement de la distribution desps de relaxation du systéme par une
fonction exponentielle étirée. Dans le cas desmetgs, la fonction de relaxation s’écrit sous

la forme: qo(t)zexd— (t/ra)l‘”J , avec n est un paramétre de couplage qui décrit la

description des temps de relaxationN = 0 correspond au processus de relaxation d’'une
seule chainer, est le temps de relaxationdu systeme qui est une combinaison des temps de
relaxation des chaines individuelles. Pour chagamicple et a t <. la relaxation est
monoexponentiel exp(— ttf).. Aux temps lents, les temps de relaxatiaiu systéeme peuvent
étre décrits par 7, =[tc‘” roj’/(l‘”’. Quand la température du systéme diminue jusca’a |
température de transition vitreuse, le paramétrealmlage ‘n’ change de 0 a une valeur
différente de 0 qui cause le ralentissement deylmamhique. 4 est estimé a 2 ps et il est
constant. La valeut, peut étre mesurée expérimentalement. La rédudgofng dans les films

et aussi la distribution de Tgs a partir des mesdeeEllison et al [15] peut étre expliqué par
I'introduction d’une constante de couplage n(z) egsii fonction de la profondeur, et elle est

plus petite prés de la surface libréz) = [tc‘“(z) ro] }ﬁ‘”(z)]. Le passage du comportement en

masse au comportement confiné prend lieu quahd, devient de I'ordre de 'unité. Dans les
films minces, n< npuk pour chaque couche du film. Ainsi, la relaxatiotate est moins
dépendante de la température, ce qui peut explitgiaergissement de la transition et la
réduction de Tg. A part les models déja citésxigte d’autres modéles basés sur la théorie du
volume libre [51,52] ou I'entropie configurationte[53] et qui attribuent la réduction de Tg
a des inhomogénéités dans le profil des densitésvars I'épaisseur du film. Cependant, les
résultats de ces modéles ne sont supportés paautess données expérimentales qui

suggerent que la densité est invariable.

1.5 Les controverses liées a la réduction de Tg danslélms minces

1.5.1 Les controverses liées a la complaisance caoutcling des films minces

McKenna et al [54] utilisent la méthode de soufflate membranes pour mesurer la
complaisance caoutchoutique des films minces dgspoEne autosupportés. L'expérience
consiste a appliquer une pression controlée sumaasbranes circulaires de rayon variant

entre 1 et um. Sous l'effet de la pression, ces membranesfeentnt suite au gonflement
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et leurs rayons de courbures sont mesuré par AFd.fdnction de complaisance est
directement déduite de la relation contrainte/dé#&iron mesurée.

Ces auteurs prétendent trouver une fonction de zisapmce fortement réduite pour
les films ultraminces dans le régime caoutchoutig@equi est par conséquent en tres forte
contradiction avec les résultats de réduction deitgg dans la littérature et en contradiction
avec les modéles sur le désenchevétrement dafigrisailtraminces. Bodiguel et [55] al par
des mesures de démouillage sur des films minceaU®&upportés ne constatent aucune
variation de la complaisance au plateau caoutatpoeiti Ces auteurs interprétent cette
différence par le fait que McKenna et al n'ont pasu dans leurs mesures de la tension de
surface du polymere. En effet, I'énergie mécanigpportée par la pression extérieure
appliguée se répartit entre I'énergie de surfage & l'augmentation de la surface de la

membrane et I'énergie élastique liée a la défoonatssociée.
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Figure 6. Complaisance au plateau caoutchoutiqueration de I'épaisseur des films minces de PB\éAc.
(b) Complaisance apparente des films minces P8 &R7

Ainsi, le nombre de controverses liées a I'étude \ariations de Tg en fonction de
I'épaisseur d'un film mince ne permet pas de donoee explication générale a ce
phénomene. Dans tous les cas, peu de résultats@dirnés par toutes les techniques et tous
les groupes d’étude. Il existe probablement d'autaeteurs susceptibles d’étre a l'origine des

variations de Tg(h) méme si l'effet de la surfadarel reste I'un des facteurs les plus
importants qui contréle ce phénomeéne.
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1.5.2 Les controverses liées a la densité des chaines dasfilms minces

Historiquement, la premiére approche, énoncée pieiR[56] a partir des résultats
obtenus par démouillage dynamique de films suppa#ePS, se basait sur des différences de
densité : les films minces auraient une densitéri@fire a celle du PS massique ayant subit le
méme traitement thermique. En effet, selon le coihde volume libre, une variation de
densité de I'ordre de 1% peut provoquer un changemie Tg d’environ 40K. Cependant,
une étude par réflectivité des neutrons [57] sgrfdms minces de PS supportés a permis de
mesurer la densité du film avec une précision de Q%elle que soit I'épaisseur (de 6,5 a 79
nm), la densité du film est égale a celle du PSsimas. Il faut signaler que les variations de
Tg(h) pour de tels systémes sont de I'ordre de @0Hue la précision de la mesure de densité
ne permet pas de statuer sur la validité de I'nyg®d de Reiter. Par contre, si I'on utilise les
films minces autosupportés ou’ Tg(h) varie de 65fCest possible de s’affranchir de
l'incertitude de I'appareillage. Forrest et al. [t réalisé ces mesures de densité sur des
films minces autosupportés de 29 a 200 nm par Bldhtetrouvé une valeur égale a celle du
polymére massique. Par conséquent, il semble iteffccattribuer les variations de Tg(h) a
des différences de densité entre le polymere em filince et en masse. Cependant, il est
possible de poser le probleme de la densité soesapproche différente : est ce qu’un film
mince de polymere présente des gradients ou detsidions de densité tout en conservant
une densité moyenne identiqgue au polymeéere massieite approche est en étroite liaison
avec celle énoncée par de nombreux chercheura qarésence de possibles hétérogénéités
dynamigues dans un systéeme amorphe massique [58,59]

1.5.3 Les controverses liées a I'équilibre thermodynamégdes chaines

Les travaux de Baschnagel et al. [60] ont montrérguchaine de polymeére tend a
s’aligner parallélement a une surface proche. Gepcotement, mis également en évidence
par Theodrou [61] est la résultante d’'un équilierdre les contraintes d’empaquetage et
I'entropie conformationnelle. D’autre part, si lesaines sont confinées entre des surfaces
attractives, il faut rajouter a cet équilibre umghalpie d’interaction [62]. Cependant, Bitsanis
et Ten Brinke [63] affirment, a partir des travage simulation moléculaire sur la

conformation de longues chaines, qu’une surfaceroduit que de faibles variations de
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densité et sur de tres courtes distances. Deifdusont pas observeé d’effet sur la distribution
de l'orientation des liaisons. Expérimentalemeanpthénomeéne d’aplanissement des chaines a
l'interface n’est pas toujours mis en évidence.effet, des études par diffusion des neutrons
aux petits angles (SANS) sur des mélanges de P®d8nks et deutérés en films minces (15
— 170 nm) donnent des résultats contradictoirestdSét al. [64] observent une augmentation
de la dimension des chaines dans le plan parallédesurface sur des films minces préparés
par la méthode « water - casting » et d’épaissfigsieures a 2Rg. Par contre, Jones et al.
[65] concluent en une invariabilité du Rg méme poes épaisseurs inférieures a Rg/2. Afin
de trancher cette controverse, de nombreux chersloed étudié la conformation interne des
chaines a linterface polymere — substrat. Frankle{66] ont étudié par FTIR des films
minces de Poly(di-n-hexyl silane) et ils indiqueme modification de la conformation des
chaines latérales dés que I'épaisseur est inféri@@00 nm. Pour observer des changements
de conformation de la chaine principale, il fausadre a des épaisseurs plus faibles (30
nm). Brdlet et al. [67] étudient la conformation B8 en film mince par SANS. llIs utilisent
comme parametre, la longueur de persistanceuL caractérise la rigidité d’une chaine a
courte distance. lIs trouvent que la longueur Lpevan passant d’un polymere en masse a un
film mince. Russel par contre [68], indiquent quene varient quasiment pas dans les films

minces par rapport au bulk.

1.5.4 Les controverses liées a la préparation des filmaaeas

Le mode de préparation du film mince (spin-coatilgmande ['utilisation d’un
solvant : d’abord lors de la mise en solution diymére puis au moment du dépbt sur la
tournette d’étalement. Selon la nature du systeolgmere — solvant choisi, les chaines
adopteront en solution, une conformation particaliecette étape est particulierement bien
développée dans la littérature [69,70]. Lorsquedlution entre en contact avec une surface
(wafer de silicium par exemple), on assiste a wsoition du polymere et du solvant sur
cette surface. La encore, ce phénomene est largeloetnimenté. Maintenant, lorsqu’on lance
le processus de spin-coating, il se produit une@nadion parfois extrémement rapide du
solvant (selon sa tension de surface et sa vigjogsfisociée a une vitesse de rotation tres
élevée : a notre connaissance, il n’existe quepgetsde travaux concernant ce phénomeéne
notamment, au travers l'effet plastifiant du solvah sa vitesse d’évaporation. Pourtant, il
semblerait que cette étape joue un rdle importans da structure du film mince. Au cours du

processus de spin-coating, qui est généralemermtudoa température ambiante, le solvant
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s’évapore tres rapidement. Cependant, on peut stiggmla solution de polymére comme un
systeme polymeére / plastifiant. Par conséquentdaeat I'évaporation du solvant, la Tg du
mélange augmente jusqu’a atteindre la températoreiamte pour une composition qui
dépend du systéme polymere / solvant choisi [71].d&la de cette composition, le systéme
est vitreux a température ambiante. Chow [72] atndoque l'effet plastifiant du solvant
diminue quand sa masse molaire augmente. Ainsk, pouméme polymeére, il est possible
d’avoir des films dont la teneur en solvant estsptw moins importante a la fin du spin
coating selon la nature du solvant choisi. Il exideux théories permettant de décrire le
comportement de la fraction de solvant piégée dempolymere vitreux. Dans la premiére
théorie [73] « dual mode », la fraction de solvpigigée se partage en deux catégories : une
partie est dissoute dans la matrice tandis qué&r€anccupe les sites libres de la matrice. Dans
cette approche, le solvant n’interagit pas avepdigmere et n’en modifie pas la structure.
Cette théorie est mise en doute par Ventras ¢74]l. La deuxieme approche [75] considére
gu'’il n'existe qu'une seule population de moléculessolvant et que les interactions entre le
solvant et la matrice sont présentes. Par conségedan I'importance de ces interactions, le
film pourrait présenter des différences dans sacttre, surtout une fois le traitement
thermique réalisé. Saly-Dubreuil et al. [76] ontr gxemple mis en évidence une forte
augmentation de densité du film suite a I'évaporatbtale du solvant. La nature du solvant
joue également un réle dans la morphologie de cairfles films minces [77]. La nature de
surface dépend évidemment de la rugosité du stuilmstia aussi de la pression de vapeur du
solvant. En effet, les films de PS présentent ugesité de surface inférieure éf\4orsque le
solvant a une tension de vapeur faible (toluenghldiométhane) ou particulierement élevée
(THF, Chloroforme). Maintenant l'effet sur Tg(h) des variations de morphologies de

surface n’est pas évident a estimer.

2 La Tg des polymeres confinés dans les nanoparticgle

On rappelle que les films minces polystyréne sabtifués par spin coating et donc ils
emmagasinent sirement des contraintes résidu€llesie peut pas se limiter a recuire les
échantillons sur substrat pour effacer totalemeataontraintes. Il faut donc trouver une autre
alternative de préparation des polymeéres confingss spasser par spin coating. Les
nanoparticules de polymeres sont un bon candidat pette étude et pour les raisons

suivants :
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1)

2)

Les polyméres confinés dans les nanoparticules gueu\étre préparés par

polymérisation en émulsion et donc ils ne contirrpas de contraintes résiduelles
comme c’est le cas dans les films préparés parcggiting.

Par rapport aux films minces, les nanoparticulesspdent un confinement en 3D
isotrope vu leurs formes sphériques. Alors quepldgmeres dans les films minces
sont confinés en 2D. En effet, une des motivatitesbase de I'étude de la transition
vitreux fluide dans les films minces est d’éluciderrdle de la corrélation dynamique
via la détermination de la longueur de réarrangeroagopérative (CRR). En réduisant
I'épaisseur (h) du film au dessous &gr, On espére trouver une dépendance de T

avec (h). Cependant, en réduisant I'épaisseuet(lvu que le confinement dans les
films minces est un confinement 2D. Donc, on net peodifier les corrélations que

dans la direction de I'épaisseur du film, alors ge#es dans le plan du film seront

maintenues (Schéma 2).

Mouvement des segments Relaxation des chaines

2<£<10nm 10 <& <200 nm

Schéma 2. (a) Schématisation &alans le cas des films minces (b) la taille deselon le type des
mouvements [ 25].

3) Les nanoparticules possédent une surface sur vol8five= 6/D plus importante que

celle des films minces supportés S/V = 1/h. Dong’attend a un effet plus important

du nanoconfinement dans les nanoparticules quiesfifms minces.

4) On peut contréler le dépbt et I'organisation desoparticules sur divers types de

substrats et par conséquent on peut facilemenugémrdes effets de la corrélation, la

surface libre et la taille du domaine de confieeat.

Méme si il y'a un nombre important d’applicatiomslustrielles (revétements sans VOC,

recyclage des polyméres, nanocomposites, etc)marge un besoin croissant d’étudier les

propriétés des nanoparticules et en particulierslétansitions vitreuses. Cependant, peu

d’intérét a été accordé par la communauté scigogfia I'étude de I'effet du confinement des

polyméres dans cette géométrie. Gaur et al [78} &8 premiers qui ont investigué la

transition vitreuse de nanospheéres de polystyremdiftErentes tailles par DSC. lls constatent
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un décalage de I'Onset de Tg accompagné en ménps tean une réduction de la capacité

calorifique apparenteACp) a T=Tg du polystyrene en masse (figure 7).

[ ]
Polysiyrene spheres |

Endotherm

I | W -|¢nrir-q|

" apating i
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Figure 7. Courbes DSC de nanospheres de PS deediff§ tailles. Les trais continus correspondergramier
cycle de cycle de chauffage et les traits discomstireprésentent le second cycle de chauffage desdons
aprés un premier chauffage et refroidissement ameaampe de 20K/min.

Un travail similaire a celui de Gaur et al, Edigérl [22] ont effectué des expériences
sur des nanospheéeres de polystyrene en phase agaeesedes diamétres allant de 42nm
jusqu’a 548nm. lIs ne trouvent aucune reductiomgenais plutdt une réduction darsQ)
guand la taille de la particule diminue (figure &n analogie avec les films minces, les
auteurs proposent un modele basé sur I'existenamuaehe fine a la surface de la particule
plus mobile que le cceur pour expliquer cette rédnatle AC,. Par contre, lls interprétent
linvariabilité¢ de Tg(D) par le fait que la relai@n de la couche fluide en surface des
particules est trop rapide par rapport au tempsieleure et donc elle ne peut pas contribuer a
la réduction de Tg(D). Ci-dessous I'équation donpéar représenter la variation d&Qp)

avec la taille des particules ‘D’ et I'épaisseud#® la couche aux interfaces.

ACp,(spherg =(l— 2 )3
ACp,buik D
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Figure 8. Variation deAC, en fonction du diameétre des particules. Les domrilestrent I'existence d’une
surface plus mobile de 2.5 nm a 5nm d’épaisse@s cburbes sont calculées a partir de I'équatialessus.

Herminghaus et al. [79] utilisent la technique RMpbur modéliser la dépendance
avec la température de I'épaisseur ‘d’ de la coumbbile en surface pour des nanospheres de

100nm dispersées dans I'eau. lls proposent le racil@Vvant :

Pour T <Tg, d(T)DTJ_T augmentation de ‘d’ de fagon progressive

Pour T ~ Tg, d(T)O(Tg-T)* augmentation de ‘d’ plus prononcée prés de Tg

T<Tg |

diR

01 -

[1A1) 01
Tg-T

Figure 9. L'épaisseur ‘d’ de la couche mobile (nalisée par le rayon des sphéres R) tracée en dondti
terme [(T,— T) / T] en log-log représentation.

Rharbi [80] utilise des nanoblends pour investigler variation de la Tg du
polystyrene confinée dans des nanoparticules spleside (PS) de tailles allant de 27-
130nm, individuellement dispersées dans une matPB&A réticulée. Les films sont
compressées rapidement (t<20s) a différentes terysés allant de 50-140°C. La

déformation des particules est observée par diffusles neutrons aux petits angles. Un
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changement clair est observé dans le comporteneelat deformation (déduite de la variation
des rayons de girations Rg) quand la taille degrgsh<40nm. Ce décalage de la courbe des
déformations versus températures est utilisé pauike pour estimer la réduction de Tg des
nanosphéres. La tendance générale de cette rauwedtoparue similaire aux résultats de

réduction de Tg pour les films minces équivalefitgife 10).

Tgﬂe‘d’ (':' K)

0 0 80 120
D (nm)

Figure 10. Variation de Tg en fonction du diamétes particules dPS. Le trait continue est le fitlpaelation
de Forrest et al. Le trait discontinu représentegamassique.

[1l. La dynamique des polymeéeres nanoconfinés

Les mesures de Tg dans les films minces et leasflibres n’est pas une mesure
thermodynamique, mais reflete un changement dgrardique des polymeéres confinés. La
Tg des polymeres est dans la plupart des casral&é a la relaxation et la dynamique des
segments du polymére. Pour comprendre mieux le ocdempent dynamique des polymeéres
nanoconfinés, il a fallu développer des moyens aaux capables de sonder de trés faibles
masses de matiere et des techniques de mesuresepisibles et plus fiables. Parmi ces
méthodes, on peut citer les expériences sur laati@mi des densités des polymeres
nanoconfinés [81], diffusion [82], variation de cdsité [83], fermeture des trous en surface
[39] etc. La dynamique des polyméres peut étre ceratant une dynamique de diffusion,

une dynamique segmentale ou de reptation des chaine
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1 La dynamigue dans les films minces

1.1 La dynamique de diffusion des chaines

Dans un premier temps, les techniques de simulat@#@culaire sur la dynamique ont
montré une anisotropie dans la mobilité des clsginésentes dans les films minces : il existe
une asymétrie entre les mouvements dans le pldindet les mouvements perpendiculaires
a ce plan [60]. D’autre part, ces études suggenmneatmobilité plus importante des segments a
proximité de la surface libre que celle des segmenproximité du substrat. La technique
FRAP (Fluorescence Recovery After Photobleaching)amtrée sur des films minces (h <
150nm) que le coefficient de diffusion des chait&ss le plan du film était inférieur a celui
gue I'on détermine dans du PS massique [84]. Mérgette diminution est faible, elle va a
'encontre de ce que I'on pouvait attendre d’apesscalculs de simulation moléculaire [60].
]. Néanmoins, une autre étude utilisant la mémdnigae montre que le coefficient de
diffusion augmente quand I'épaisseur diminue eil @st supérieur a la valeur massique [85].
La diffusion des chaines perpendiculairement awn ma film a été étudié par SIMS
(Secondary lon Mass Spectroscopy) [86]. Il s’agisda mesurer la diffusion des chaines de
PS deutéré au travers des films de PS sous forft®B&S. Ces expériences indiquent une
diminution du coefficient de diffusion pour degrig éloignés de plus de 100 nm du substrat.
Cependant, il ne faut pas oublier que ces meswaesabilité se rapportent a 'ensemble de la
chaine et non aux seuls segments, le rapport Esrdeux n’étant pas forcement aisé. Afin
d’approfondir la possible relation entre les vaoias de Tg(h) et la mobilité des segments, il
est apparu important de mesurer directement lardigpee de relaxation structurale. Celle-ci
ne peut étre observée qu'a des températures praxhesipérieures a la température de

transition vitreuse du matériau étudiée.

1.2 La dynamique de relaxation segmentale

Les polymeres peuvent avoir de multiples modesel@xations, ceci est due a la
complexité du mouvement des chaines. Ainsi, lesuressdes relaxations segmentales
devient trés utile et surtout dans le cas des filmrsces. La spectroscopie diélectrique a été
largement utilisée pour sonder la relaxation delyrperes en masse. Cette technique est
capable de mesurer des temps de relaxation etetepératures associées sur un grand

intervalle au dessus de la Tg massique. La premiemire de la dynamique segmentale dans
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les films minces de polymeéres a été réalisée pedelson et al [58] sur isobutyl methacrylate
fonctionnalisé par un chromophore dont la dynamigeeréorientation est couplée a la
relaxation des segments. Quelle que soit I'épaisgdedilm (de 7 a 1000 nm), le temps de
relaxation moyen &> reste identique. Par contre, I'exposfinde la fonction de relaxation
diminue indiquant un élargissement de la distridnutiles temps de relaxation quand h < 90
nm, ceci montre une hétérogénéité croissante deitnement dynamique des segments.
La relaxation des segments dans un film tres miece donc étre perturbée. Dans une étude
récente, Rotella et al [87] utilisent la spectrgaeadiélectrique pour mesurer la dynamique
segmentale des films ultra minces autosupportgmobestyréne de hauts poids moléculaires.
Une diminution de Tg est constatée quand I'éparssdes films diminue avec une

augmentation de I'énergie d’activation calculée bagses températures.
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Figure 11.La dépendance de Tg des films minces de polystyaatasupportés ayant des masses moléculaires

élevées. Les trais colorés sont une re-adaptatanta de la littérature. (b) les temps de relmratocales des
chaines de PS (923K) de 40nm d’épaisseur en fandédl/T. la courbe discontinue est le fit paoiaMFT. La
courbe continue est celle du polymére en masse.

1.3 La dynamique de relaxation des chaines

Grace a de nombreux travaux de simulation molé®ylan estime que la mobilité des
chaines a proximité d’'une surface libre est supégi@ celle des chaines présentes dans la
masse. De ce fait, la Tg de cette couche est éufggia celle de la masse, ce qui pourrait
expliquer les fortes diminutions de Tg(h) observéass le cas des systemes autosupportés.
D’autre part, tant pour des raisons enthalpiquéangoropiques, on s’attend a ce que les
especes de faibles énergies de surface comme tesmérs de chaines migrent vers la

surface libre [88] ce qui entraine une Tg difféeedé celle déterminée dans la masse. Mayes
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[89] a montré que pour un PS (Mw = 20K) qui présembe forte ségrégation des fins de
chaines vers la surface libre, la Tg de surface §tee diminuée d’environ 80K.

Par spectroscopie de corrélation de photon (PGB)est et al observent une forte diminution
de Tg confirmant ainsi les résultats obtenus paf Bhais on obtient un exposant de la
fonction de relaxatiorg tres proche de celle obtenue pour le PS massmpieui laisse
supposer un environnement dynamique relativemeentigue [90]. Par contre, I'étude
précédente s’est également attachée a montrer épendance entre la température et la
dynamique de relaxation pour des films minces deufportés en utilisant une microbalnace
a cristal de quartz (QCM). Dans cette expériernceglaxation est étudiée indirectement par
I'enregistrement de I'adhésion de microparticulesSiC a la surface du film en fonction de la
température. Si la Tg diminue, alors la températome I'adhésion se produit diminue
d’autant : c’est ce que I'on observe lorsque e fltudié est plus fin. D’autre part, du fait de
la relation entre le temps de relaxation des clsafleepolymere et la fréquence d’oscillation
du substrat de quartz, il apparait que le tempeldaation est atteint pour des températures
plus basses quand I'épaisseur du film diminue, imkcation de l'augmentation de la
mobilité. Ces observations sont en accord aveéntendtion de Tg(h) obtenue au cours des
études précedentes. Torkelson et al [17] ont irpese la relaxation structurale du PMMA en
masse proche de la surface et aux interfaces del'du marquage multicouches par
fluorescence. lls constatent que la vitesse deastm structurale du PMMA est réduite par
un facteur de 2 a la surface libre et par un faateul5 a l'interface du substrat de Silicium.
lls constatent aussi que la distribution des vieste relaxation se propage sur plus de 100
manometres a l'intérieur du film. Cette épaissairptus grande que la valeur pour laquelle
les surfaces et les interfaces affectent la tenypérale transition vitreuse. Ils les expliquent
par le fait que la Tg est associée a de grands emoents coopératifs des chaines (processus
de relaxationy), alors que les relaxations structurales dan®meaine vitreux sont liées a des

échelles de mouvements plus petits (processuslaationf).

1.4 Les autres technigues de mesures de la dynamiguesddms minces

Il existe d’autres techniques capables de mesndaeictement la dynamique des films
minces. G.Reiter [91] réalisent les premieres d@gpées sur la dynamique des films minces
de polystyrene via ce qu’on appelle ‘Démouillagé’est une méthode indirecte aussi de
mesure de la température de transition vitreusefibhes [92]. Le démouillage se fait a une

température supérieure a la Tg massique pour ferotine mobilité suffisamment élevée.
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Ces auteurs utilisent cette méthode pour investigas films minces de PS sur des substrats
de Si en faisant varier leurs épaisseurs jusquéavateur quasiment égale a la distance entre
fin de chaines (REE) des molécules. lls constateatréduction de Tg quand I'épaisseur du
film diminue. Reiter interprete ce décalage de Tgnme étant une conséquence de la
diminution de la densité. Pour confirmer cette higpee, des mesures directes de la densité
en fonction de I'épaisseur des films doit étre iséals. Wallace et al [57] par réflectivité
arrivent a mesurer la densité de films minces desl®Sdes substrats Si. L'épaisseur de ces
films varie entre 6.5 et 79nm. lls ne constatetuauchangement de la densité avec la
variation de I'épaisseur des films. Pour tous dessf la densité est équivalente a la densité
massique. Fretigny et al [55,81] ont étudié alssiémouillage des films ultraminces de
polystyréne (20-500nm) sur des substrats liquidexche de la transition vitreuse. lls
analysent la dépendance de la viscosité de ces éimrelation avec le rayon de giration (RQ).
lls constatent que la viscosité diminue quand fegeur h < ~5Rg. lls ont calculé aussi la
complaisance a différentes températures et ilsséimuaucun changement de la complaisance
dans le plateau caoutchoutigue méme pour des fithépaisseur h ~20nm. La figure 12-a
montre la réduction de la viscosité et la figurebltontre la complaisance au plateau

invariable des films minces de PS.
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Figure 12. Viscosité des films minces de polystgreth) normalisée par la viscosité du PS massigen
fonction de I'épaisseur des films normalisés paralon de giration Rg. (b) Complaisance appareatefitins
minces PS a 378.5K.
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1.5 Les controverses liées a la dynamique des polymémsnfinés dans les films
minces

Une grande controverse a relancé ces 3 dernigrgs le débat autour de la fiabilité
des résultats de la réduction de Tg trouvés aupatapar la communauté scientifique.
Kremer et al [93,94,95] ont effectué des mesueemdlynamique de Tg sur des films minces
supportés de PS recuits dans différentes atmosp(tEneve sous vide, vapeury, M. ) pour
observer I'effet des conditions de préparationfdes minces sur leurs Tg. lls constatent que
la dynamique est accélérée quand il s'agit des rasssous oxygene manifestée par un
décalage du pic de relaxatiarvers les basses températures (figure 13), al@degumesures
effectuées sous Nitrogéne pure, ne donnent auédluetion de Tg et aucun changement de la
dynamique pour h < 10nm (figure 14). lIs interpnéteette différence de comportement a une
scission des chaines sous l'effet de I'oxydatioovpquant un shift de la distribution de la
masse molaire vers les bas poids moléculaires retc@aséquent une accélération de la

dynamique des temps de relaxation.

3- 1.0
as prepared —o—
a pure nitrogen —%— 24 h
E“ 0.8 ar—e— 1h
nomn, 2 — —a— 2h
8 —<— 5h
—«—10h
1

390 400
TIK]

Figure 13. Relaxation a 1200 Hz ire” vs température pour film PS 63 nm non recuitésp24 h de recuit a
180 °C dans un atmosphére de Nitrogéne pure, esdpr2, 5, et 10 h de recuit a la méme tempérdans
I'air.

29



Chapitre | : Introduction et bibliographie

P3
271nm
111nm
40nm
12nm

Al lalilal

|
o}
'y
v

T 1.0 ]

PRPYINTY I I PUREIY PYPY 1Y I AU B B 1 MOS0 M T

10g(17%)

S =2 NN W ke OO~

P2VP
172nm
44nm
29nm
15nm

&nm

340 360 380 400 420 04 26
TIK] 1000/T [1/K1

¢ pON

1
—

Figure 14. (a) Perte diélectrique versus tempéeai880 Hz pour des films minces PS de 12nm, 260mm et
111nm. (b) temps de relaxation moyens de la dynaenitg Tg en fonction de l'inverse de températung s
mémes films PS.

En contrepartie, Forrest et al ont démontré queétuction de Tg mesurée par
éllipsométrie dépend de la frequence de mesurentisefait leurs mesures d’élipsométrie a
différentes vitesse de refroidissement. lls ontamé que pour une fréquence trop élevé,
aucune réduction de Tg n’est constaté [97]. Il rprete ces résultats par le fait que la
relaxation des polymeres confinés est moins rapue la fréquence de mesure. Il faut
remarquer que dans le cas des mesures diélectsguessair faites par Kremer et al sur les
films PS sont effectuées a des fréquences troppése(l200Hz) largement supérieures a la
limite de fréquence suggérée par Forrest et abet ¢ga peut expliquer pourquoi Kremer et al
n'ont pas observé de changement de la dynamique.ofgervations ont été vérifiees plus
tard par Forrest et al [96] par éllipsométrie autun influence de I'atmosphere de mesures
de Tg n’est constaté (figure 15). Toutefois il eegh doute présent sur I'effet de la contrainte

sur la réduction de Tg et I'activation de la dynqoa.
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Figure 15. La Tg de films minces de polystyréne en fonctior'@gaisseur pour une vitesse de refroidissement

de 1 ou 3K/min4), 50 K/min @) and 130 K/min ¢). La Tg du film 90nm est utilisée comme représiinda la

Tg du polymére en masse. Les traits continus sajputés juste pour améliorer la vision. La petiteirbe

montre Tg en fonction de la vitesse de refroidissgnpour les films 90 nme{, 24 nm 6), 11 nm @), 6 nm Q),
and 5.5 nmA).

Toutefois, il existe encore une autre controverseue vient surtout des dernieres
manipes de Forrest et al [39] sur la mesure deytarique de grands mouvements des
chaines de PS a la surface du polymere en masee apoir préalablement déposer a la
surface des films des nanosphéres d’or (D ~5nrahstite suivre la dynamique de fermeture
des trous a différentes températures par AFM.distatent que la dynamique prés de Tg est
la méme que la dynamique du polymere en massee¥anche, la dynamique en surface
divers quand on s’éloigne au dessous de Tg (figu@)). Ceci est contradictoire aux
résultats de mesure de Tg par fluorescence effestp@r Torkleson et al [15 ] sur la surface
libre des films minces PS supportés (figure 16é)aux derniers résultats de Kanaya et al
[98] par réflectivité des neutrons des films min&S en forme dPS/ HPS. Par ces deux
techniques, les deux groupes montrent un décakadge Ty du polymére en surface. Pour une
couche de 14 nm de PS a la surface, la Tg dimirue- @0 °C. Ceci doit induire une
activation de la dynamique de quelques ordres dedgurs si la loi de superposition temps
température est respectée. La différence des aésw@htre Forrest et les autres chercheurs,
montre que la réduction de Tg affecte probablerneiguement la dynamique des segments

mais pas la dynamique aux grands mouvements.
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Figure 16. (a)- Relaxation de la surface du polgstg massique (b) Variation de Tg de la surface lies films
minces PS. [39,15].

2 La dynamigue des polymeres confinés dans les nanagpaules

Nawaz et al [99], ont étudié la dynamique de reiarades nanopatrticules de PS cote
a cote (schéma 3) de différentes tailles allarB@em jusqu’a 115nm. lIs suivent la cinétique
de fermeture des interstices entre nanoparticulderection du temps et de la température a
'aide de la DNPA. Aucune déviation de la dynamigigerelaxation dans ces nanoparticules
n'est constatée et quelle que soit leurs taillssinterprétent ce résultat par le fait que le
contact entre particules qui a inhiber I'effet desurface libre sur la réduction de Tg dans

cette géométrie de confinement.

O —

T < Tg(PS) T > Tg(PS)

Schéma 3. Fermeture des cavités durant la défammdés nanoparticules.
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Figure 17. Tracé det= vs. 1000/T pour différentes tailles de nanopaltis compares avec le comportement du
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|. Polymérisation en émulsion des latex [1]
Les latex sont des dispersions colloidales dequées de polymeére dans I'eau. Ces particules,

sont stabilisées par une molécule tensio-activerbds a leur surface, qui les empéche de
s’agréger (figurel)Les latex synthétiques sont utilisés aujourd’hunsdale nombreuses

applications (peinture, vernis, couchage de papierre, textile, adhésifs..). La recherche sur
les latex s’est considérablement intensifiée cewmieles temps, poussée par la nécessité
écologique de trouver une alternative aux prodaitbase de solvants utilisés dans les

applications de revétements [2].
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Figl.Suspension de particules de polyméres daas,|®abilisées par un tensioactif

La polymérisation en émulsion est sans nul douteel’des voies les plus usitées pour la
réalisation des latex [1]. C’est un processus palgde polymeérisation radicalaire en chaine
qui consiste a polymériser les monomeéres sous fdrémulsion.

Il existe trois types de procédés communémensésiipour la polymérisation en émulsion :

v' le procédé batch, ou procédé en réacteur fermés diequel tous les
constituants de la synthése sont ajoutés dansaeterd au début de la
réaction,

v le procédé semi-batch (semi-continu) ou aprésduirtion d’'une partie de la
charge pour former un pied de cuve, I'essentieindumomere est introduit de
maniére continue,

v' le procédé continu dans lequel la charge est aoete continu dans le
réacteur.

Dans chacun de ces trois procédés deux conditmuert étre impérativement respectées :

v' un dégazage de la charge doit étre effectué caydéne est un inhibiteur

puissant. En effet, il réagit avec les radicauxmissance ROM pour donner
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des radicaux ROMOO, inactifs vis-a-vis de la propagation. Il faut don
purger le réacteur et travailler sous atmosphémédrd’azote ou d’argon ,
v/ une vive agitation doit étre maintenue dans letedai@au cours de la synthese.

Les principaux constituants sont les monomeresiilieu dispersant, I'émulsifiant (ou savon)
et l'initiateur soluble dans I'eau. Le milieu dispant est constitué par I'eau dans laquelle les
divers constituants sont dispersés grace a I'éfransi Celui-ci joue un réle essentiel car il
sert a stabiliser I'émulsion de gouttelettes ettiéda la taille des particules de polymeéres
obtenus (comprise entre 20 nm et plusieurs dizalegs).
Le principe de la polymérisation en émulsion [1lipétre schématisé de la maniéere suivante

(figure 2 :

moncmére

2317 3%7

u monomeére polymére Q\
/ I
v " monomere /
4

” n
I
1 monomere

r %70,
1 2 lg_\ﬂ ,p \ b

i )= 10%m

O~

O = “

OJJ’/ e
i}

Figure2. (a) Etat du milieu réactionnel avant padyisation. (b) Polymérisation dans la micelle pansfert
(diffusion) des monomeres depuis les gouttelettes les micelles. [ 1]

Dans notre cas, lorsque on ajoute un monomere plgdb®e a un mélange << eau/savon >>
en vue de sa polymérisation, les étapes suivantesudieu :
e Les molécules de savon se rassemblent en micell®suin) ; on obtient une
suspension de micelles dans 'eau.
e Lorsque l'on ajoute le monomére hydrophobe au ng&aprécédent, il se répartit
d’'une part dans les micelles qui gonflent et dauyiart dans I'eau ou’ il forme de
grosses gouttelettes de monomeres {#h) qui s’entourent de moles de savon.

e L’initiateur de la réaction de polymérisatidnsoluble dans I'eau, se décompose et

produit des radicaux libres dans la phase aqueuse.

capturés par les micelles

I — nf{

{Initiateur) {Radicaux libres)
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En raison de leur plus grand nombre, les miceliésgntent une surface spécifique beaucoup
plus grande que celle des gouttelettes. Les raxlidanes générés par l'initiateur ont donc une
chance infiniment plus grande d’étre capturés p& micelle plutét que par les gouttelettes.
Celles-ci servent en fait de << réservoir >> de amere et on constate, effectivement, que

leur taille diminue jusqu’a leur disparition, au ft & mesure de 'avancement de la réaction.

+ La réaction de polymérisation démarre sur les esrictifsr et se poursuit dans les
micelles. Les monomeres sont transférés par diffuaitravers I'eau du réservoir que
forme les gouttelettes, vers les micelles : lieu.
« La vitesse de réaction s’annule lorsque les monesnétes gouttelettes sont
consommes.
La majorité des particules colloidales ont une ®rsphérique due a la minimisation de
I'énergie de surface intervenant (énergie intedi@centre les particules et les milieux) lors du
processus de nucléation et de croissance dessentit®rs de la polymérisation.

Les polymeres principaux qu’on a utilisé dans nétrtele sont : polystyréne, poly

méthacrylate de butyle, poly méthacrylate de métkylpoly acrylate de butyle.

PBMA PMMA oBA
chy CH,

lemy-Cl-
(E:O
¢
©n,),
CH;

-[CH,-C]- —I(?Hz—(éiil—
(I::O i

9
(,) ((ItH,_)3

CH,

CH,

PS

-[CH,-CH]-
/I\\
1’@1

s

Figure 3. Unité répétitive des polymeéres utilisés

Il. Dispositif expérimental de synthése
Le dispositif de polymérisation en émulsion (figddese compose :

e D’un ballon a trois couts de 500 ml équipé d'uitaagur magnétique.

» D’un condenseur a reflux pour le refroidissemest dffluents et ainsi empécher leurs
évaporations.

e D’une admission en nitrogéne.

e D’un bain d’huile a température contrblée
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La sortie d’'azote se fait par le réfrigérant powitet les pertes de monomeres par
entrainement gazeux. Le mélange des constituahigaedé sous agitation continue durant

toute la période de la réaction.

Admission Nz Condenseur

Injection monomeére
Thermo Couple

Agitateur magnéetigque

Bain d’huile

1 plague chauffante

Figure 4. Dispositif utilisé pour la synthése destnoes

1. Synthése des matrices polymeres non réticulées
La plupart des produits utilisés dans la prépanaties particules de latex sont fournis

par la société Aldrich et ils sont utilisés comnsesont recus : les monomeres méthacrylates
de butyle (BMA, 99% Aldrich), méthacrylates de ny@h(MMA, 99% Aldrich), acrylates de
butyle (BA, 99% Aldrich), le surfactant dodécylaid de sodium (SDS, 99%, Aldrich),
I'initiateur peroxydisulfate de potassium (KPS, 9%4drich), et I'eau distillée.

Les particules de latex ont été synthétisées plgimgmisation en émulsion en utilisant
un réacteur batch de 500 mL. Toutes les réactieffestuent a une température de 80°C. Au
début, I'eau, et le surfactant, pré-chargés damédcteur, sont dégazés durant 20~30 min par
le nitrogéne afin d’éliminer I'oxygéne présent démsilieu agueux.

Une fois on ajoute le monomere et l'initiateur padement bien dissous dans I'eau, on garde
la pression du nitrogene maintenue a une faiblewagbositive (goutte a goutte). Une autre
partie (10% de la quantité initiale de l'initiat¢lest injectée a la fin de la synthese pour
compléter la conversion du monomere résiduel. taaigin est fixée a 300rpm. La durée de la
synthése est de quatre heures. Les matrices sathiésgées a 10% en poids par rapport a la
masse d’eau. Un exemple de recette de préparaiqurésenté dans le tableau 1. Le produit
résultant de la polymérisation en émulsion estauspension de particules stables de couleur

blanche. La taille moyenne des particules de Is¢esitue habituellement autour de 45-50 nm.
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Eau(g) BMA(g) SDS(g) KPS(mg) T(°C) Temps(h)
250 25 3 35 80 4

Tableau 1. Recette typique de préparation desceatrion réticulées.

2. Préparation des particules de polystyrene hydrogéné
On utilise le monomeére de styréne (St, 99%, Aldritdn surfactant dodécylsulfate de

sodium (SDS, 99%, Aldrich), linitiateur peroxydifate de potassium (KPS, 99%, Aldrich),

et I'eau distillée. Les particules de polystyrenatssynthétisées a 2% en poids par rapport a

la masse d’eau.

A l'échelle du laboratoire, nous avons développé dispositif qui permet de
synthétiser quatre solutions de PS simultanémees. quatre réacteurs sont en fait des
bouteilles d’'une contenance de 25 ml dont les booghont été percés pour permettre
I'arrivée du di-azote dans le milieu réactionneleestiégazage de la solution. Par ailleurs, il a
fallu fabriquer des joints adaptés pour que l'oxy@@ée pénétre pas dans les réacteurs, pour
cela nous avons employé des films élastiques idersd percés a la taille du bouchon.

La masse de la solution du polystyréne qu’on aypthgtiser est trés faible (~ 20 ml
par recette). L’emploi des réacteurs traditionngvere trés difficle a manipuler. En
revanche, I'avantage de notre dispositif c’est tuges les réactions se sont déroulées dans
les mémes conditions opératoires température, déb@az N, Agitation). En effet, la mise
en route de la réaction débute au méme instantlpswuatre mini-réacteurs. La quantité des
composants dans le mélange réactionnel est la m&uoé,la concentration en surfactant

change dans chaque mini-réacteur.

e AT w25 de diazote

Thermométr e

Bain d huile

Flaque chauffante

Thermocouple

C onitréile de I agitation
magnétique

Figure5. Dispositif utilisé pour la synthése desaparticules hPS
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Le premier phénomene observable a I'ceil nu esétaatiation de la couleur blanche. Cette
couleur est fonction de la concentration en suafsct

» Translucide pour une concentration élevée.

* Opague pour une concentration faible.
Nous pouvons en tirer une premicre conclusion a propos de la taille des particules, en effet une
couleur translucide correspond a des particules de tres petite taille (25~40 nm) et une couleur
opaque correspond 2a des particules plus grandes. A noter que lorsque en augmente la
concentration du surfactant, en obtient des paescde latex de taille moyenne plus faible

mais avec une polydispersité plus élevée.

3. Préparation des particules de polystyréne deutérés
On utilise le monomere Styréne deutére : styremdgéné 50:50 en masse (d-St: St ; 99%,

Aldrich), le  surfactant dodécylsulfate  de  sodium D&  99%,  Aldrich),

I'initiateur peroxydisulfate de potassium (KPS, 99%ldrich), et I'eau distillée. Les
particules de polystyréne deutérés sont synthétiaé2% en poids par rapport a la masse
d’eau. Le dispositif composé des quatre mini-réastelécrit dans la section précédente sera
utilisé pour la production des particules de latexi-PS : PS. Le mode opératoire est presque
le méme que dans la manipulation précédente, le skffiérence réside dans le fait que le
monomere deutéré a une température d’eébullitios passe que le monomere hydrogéné et
donc nous devons suivre avec plus d’attentiondesliions de la manipulation: température,
agitation, admission de nitrogéne, et fuites éwvetdgs. Le mélange 50:50 % massique des
monomeres styréne deutéré et styréene hydrogérféiteati’aide d’'une balance électronique

de précision.
Eau dSt:hst SDS KPS Température| Temps
(@ | 50:50 (ml) (9) (mg) (°C) (h)
18 0,33 En fonction de la taille désirée 14 80 4

Tableau 2. Recette typique de préparation des matioges dPS.

4. Préparation des matrices réticulées
On utilise les monomeéres méthacrylates de butyBMA, 99% Aldrich),

méthacrylates de méthyle (MMA, 99% Aldrich), actglade butyle (BA, 99% Aldrich), le
surfactant dodécylsulfate de sodium (SDS, 99%, &y I'initiateur peroxydisulfate de
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potassium (KPS, 99%, Aldrich), Diméthacrylate diéhe glycol (EGDMA) et I'eau distillée

sont utilisés comme ils sont regus.

CH; 0
0 CH
ch%ﬁ( \/\O)K[// ?
0 CH;

Figure 6. Formule chimique du diméthacrylate d'&hg glycol

La concentration du polymere dans l'eau est 10%r pmutes les matrices
synthétisées, on change uniquement la concentrdtioréticulant EGDMA par rapport a la
masse du monomere. Le procédé employé lors desyeitieese est le procédé batch. En effet,
nous utilisons un réacteur fermé dans lequel lalitétde la charge (Eau, monomeére,
surfactant, réticulant) est introduite dans le t@ac Les particules sont préparées dans un
réacteur standard a trois couts (500 ml) avec nd@useur et une admission de nitrogene.

La réticulation est réalisée par copolymérisatianéeulsion du monomere avec le
réticulant selon la procédure suivante. Une mix{a80 ml) constituée du réticulant EGDMA
et la totalité du monomeére est bien agitée séparempendant 30 minutes et ensuite est
ajoutée a la solution pré-dégazée SDS/eau préaiahtechauffée a 80°C. Puis, l'initiateur
soluble dans quelques millilitres d’eau distillés mjectée dans le milieu réactionnel. Cette
maniére avec laquelle on introduit les différentestituants de la réaction nous a permis
d’avoir un bon contrdle de la copolymérisation ené réticulant et le monomeére au moment
de linjection de linitiateur. Pour la matrice pdipale qui est le PBMA, le taux de
réticulation en poids par rapport a la masse duameme était égal a 0 %, 1 %, 5 %, 10%,
15% et finalement 20%.

5. Fabrication des films de polyméres traités avec lggsines
échangeuses d’ions
Au cours de la polymérisation en émulsion des la@xecette de synthése contient

des ingrédients comme le surfactant SDS, linitiat€PS, le réticulant EGDMA et parfois
des carbonates. Dans ces conditions, les partidales la solution sont stabilisées par les ions
[SO4] accrochées sur leurs surfaces externes.

Maintenant, si on veut procéder a un titrage cotichétrique, on doit se débarrasser

de tous les ions qui coexistent dans la solutionatiex, dans le but de pouvoir mesurer
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uniquement la densité de charge des particulegolit cela, on mélange a une proportion de
5 a 10% par rapport a la masse du latex, des gdites échangeuses d’ions.

C’est un mélange 50 :50 % de résines cationiquesiehiques {HCR-S[H et SBR[OH]:
1:1}( Dowex® Marathon® MR-3, Aldrich).

L’'une de ses caractéristiques est de rendre Ig &afgH neutre. Cette résine peut capter des
cations comme le sodium et le potassiuh [K&'] et des anions comme les sulfonates{SO

] et en méme temps elle les transforme e [PH] donnant lieu a la formation d’eau. Une
fois les solutions de latex sont bien lavées (2ZB0aminutes d’agitation), on les filtre en
utilisant des petites seringues dont le diamétréralw est inférieur & la taille des billes de la
résine.

Le séchage des dispersions filtrées s’effectue japtes la filtration, car les solutions
de latex lavées sont instables et ont tendancecalfr avec le temps. La température de
séchage ne doit pas étre trop élevée, car sinofavarise la formation d’'une croute qui
empéche le dégagement des molécules d’eau présarttaeur de la matrice. Cela a pour
conséquence, la formation des bulles de vapeurikeundes couches de particules de latex
formées a l'intérieur de la masse polymere. Pooridaer des films de bonne surface, il faut

sécher le latex a humidité controlée.

[1l. Caractérisation des polymeres synthétisés
1. Taille des particules synthétisées

La taille des particules a été caractérisée pdiffiasion quasi-élastique de la lumiéere.
Elle est concue pour mesurer des objets dont lie tearie de quelques nanometres a un
micrometre. L'appareil est un Malvern Zétasizer @@0mposé d’'un goniometre multi-angle
(8°-150°) thermostaté (15°C-50°C), d'un laser 5Mwe-Ne travaillant a 633 nm, et d’'un
corrélateur multi-bit7132 (permettant I'analyse degtuations d’intensité dont le temps
caractéristique est compris entre : 0,2 us et 3E)OL’'intensité totale diffusée est mesurée a
I'aide d’'un sténopé (pinhole) de 40fn a 90°.

Le principe de fonctionnement de cette manipulagsh assez compliqué ; nous en
donnons un apercu. La diffusion de la lumiere esték sur les mesures des temps de
relaxation des objets qui apparaissent dans latdiredu faisceau laser prise par un détecteur
installé a un angle de 90° par rapport a la dioectiu faisceau laser. Ces temps de relaxation
permettent de calculer les coefficients de diffogies objets permettant de donner une valeur

moyenne du rayon hydrodynamique des objets. Leéledeur d’analyse contient deux
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programmes d’'analyse. Le premier donne une digioibule taille moyenne qui se présente
sous forme d’'une Gaussienne ; elle permet de renseigner sur la taille des particules et la
polydispersité de la suspension étudiée. Le secdmmhe une moyenne exponentielle des
rayons des particules. Les résultats obtenus padéeix programmes d’analyse sont tres

comparables. Le dispositif est représenté pagladi 7.

Détecteur

Faisceaux Laser

@
—

Acquisition des résultats

Echantillon

Figure 7. Spectromeétre de diffusion quasi-élastique de ldadten

Deux types de mesures sont possibles :
v' la diffusion quasi élastique de la lumiére,
v la diffusion statique de la lumiere.

La diffusion quasi élastique (ou dynamique) de Uaniere permet de mesurer
indirectement les tailles des particules en suspendans un liquide pour des rayons
hydrodynamiques allant de la dizaine de nanomatgselques micrometres. Ces expériences
ont lieu la plupart du temps dans des milieux thi&sés. Le détecteur, le plus souvent placé
perpendiculairement a la direction du faisceaurlasgdent, mesure l'intensité diffusée en
fonction du temps. Cette intensité varie au coursethps car a chaque instant les particules
bougent, entrant et disparaissant de la fenétietkrtion. La détection se fait par pulse. De
cette courbe d'intensité en fonction du temps sduiéune fonction de corrélation dont
I'allure est celle d’'une exponentielle décroissaiie ce qui concerne la diffusion de lumiére
statique, le détecteur mesure l'intensité diffug@ela courbe intensité en fonction du vecteur

de diffusion q est alors déduit le rayon des pales a I'aide de modeles bien déterminés.
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Distribution de taille

B i Sl e
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Diamétre (nm)

Figure 8. Signal de la diffusion quasi-élastiquduteiére pour I'échantillon dPS Réf. 250508d3

Nous avons étudié la dépendance du diametre diésutes de polystyréne de chaque
synthese en fonction de la concentration du swafdctans la recette de polymérisation en
emulsion. Nous avons fait varier la taille de latigale entre 27 nm et 230 nm. Nous avons

obtenu le résultat ci-dessous décrit par la figure

2501

200
—
E fecrofs=sance rapide
(=
- 150
e /
@
g 100 Paliar
o
2 |

50

0 2 4 6 8 10 12 14 186
-3
[SDS] X 10~ mol/l

Figure 9. mesure par diffusion dynamique de la &rmdu diamétre en nm des particules de PS en phase
aqueuse, en fonction de la concentration en SD8abfh.

v Nous constatons que le diamétre des particulesP8een fonction de la
concentration en surfactant a un profil d’hyperbdleapparait donc deux zones sur ce
graphique : la premiére se situe aux faibles canagons en surfactant ou la décroissance du
diamétre est rapide, la seconde pour des concensgblus importantes ou la décroissance
est faible. En effet, il est difficile d’obtenir slgoarticules dont le diametre est inférieur a 30
nm. A partir d’'une concentration en SDS égale a%,Mol/L les diamétres obtenus sont

équivalents.
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v" Au cours de la synthése nous avions observé ufé@atice d’opacité entre les
solutions en fonction de la concentration en stafatc En fait, plus celle-ci était importante
plus la solution était translucide. En effet, unduson de nanoparticules monodisperses en
solution constitue I'équivalent d’un filtre pour lamiére qui la traverse, et en fonction du
diamétre des particules la lumiére va diffuser danbleu, vert ou opaque dans le cas des
grosses particules.

En conclusion, nous pouvons dire que nous sommegmss a synthétiser des
particules de polystyrene de taille contrélée. Fdusoncentration en surfactant augmente plus
les diameétres obtenus sont faibles. Cependantisteexin diametre limite (& 27 nm) au-
dessous duquel il est trés difficile de descendre.

2. Tq des polymeres synthétisés

Nous avons effectué nos mesures sous atmosphée dreezote avec un debit de 80
ml/min sur un appareil TA Instruments Mettler Ta@e®P3 avec un systéeme de
refroidissement intracooler. Il est piloté par oateur avec le logiciel TA Thermal advantage.
La machine a été étalonnée a I'aide des caliblegidm et de Zinc ayant une valeur de point
de fusion tres précise. Des échantillons d'enviromg sous forme de poudre ont été pesés
précisément et placés dans des creusets en alumircés. La mesure en DSC dans le cas
du polystyréne a été faite selon le schéma ci desd@s valeurs de température de transition
vitreuse Tg ont été calculées d&llhauffage du cycle en utilisant le module d’évaaradu

logiciel TA Thermal advantage de TA Instrument.

14poc 10 min " . 3min

1.1 Figure 10. Rampes de températures appliquées aaxgtons de polystyréne

Contrairement au polystyrene, les courbes DSC desrices PBMA réticulées
présentent une inflexion beaucoup moins clairequierend difficile de tracer les tangentes
pour calculer Tg. Plus le taux de réticulation aegtae, plus la courbe DSC s'élargie et

s’aplatit. On augmente la vitesse du balayage jas§0°C/min pour les matrice PBMA
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réticulée au dela de 10%. Le tableau 3 donne wapitdatif des résultats des mesures DSC
effectuées sur les matrices PBMA et les échanslibm polystyrene deutéres.

10 S—
—_ 5 Rét. 5%
-E] =] I T
E 3 | > o
E = Rét. 10%
| L= 51
=3 T =
= 9 g > -10
= T Rét. 15%
o E L T
e ! v 0 4| e, oot
< -} S -20
> v o Rét. 20%
= ! 3 25| g
m PS = [PBMA
.11 L - - . . 30 . . . . . . .
a0 60 80 100 120 140 0 20 40 60 80 100 120 140
Température (°C) Température (°C)

Figure 11. Courbes DSC du polystyréne dPS Réf. @505 (a) et des matrices PBMA Réticulées 5%, 10%,
15% et 20% (b).

. . Vitesse de balayage
Echantillon ) Tg (°C) ACp (3.g* K™
(°C/min)

PBMA Réticulée 20% 50 65 0,374

Réf. 281207 -1
PBMA Réticulée 15% 50 61 0,278

Réf. 291207 -1
PBMA Réticulée 10%

Réf. 121207 -1 50 58 0.257
PBMA Réticulée 7,5% 40 52 0,352

Réf. 261207 -1
PBMA Réticulée 5% 40 47 0,072
Réf. 251207-1
PBMA Réticulée 1% 40 38 0,157
Réf. 060207-3
DPS Réf. 250508 d3 10 102 0,186
DPS Réf. 250508 d5 10 102 0,120
DPS Réf. 190509 cl 10 99 0,136
DPS Réf. 140509 c4 10 100 0,213
DPS Réf. 140509 c2 10 98 0,324
DPS Réf. 140509 c6 10 99 0,250

Tableau 3. Résultats des mesures DSC des échasitilS et PBMA

On note a partir de la figure 12, une augmentadmia température de transition vitreuse des

matrices PBMA avec le taux de réticulation. On pmaritribuer cette dépendance par le fait
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qgue la Tg est une fonction croissante de la demtééticulation, mais il n’existe pas un

accord total sur une relation entre ces deux guasdéa formule la plus générale est celle

déduite de la théorie de I’entropiqng - TOuwme  (relation de Di Marzio) avec
Rét
1-KI[FIn

Tg ret €st la Tg du polymére réticulé, Tghretest la Tg du polymére non réticulé, F est un
parametre de flexibilité (exprimé en Kg/mol) qui ésnction croissante de la rigidité des
chaines, n est le nombre de nceuds, K est une nngtseudo-universelle dépendant de la

fonctionnalité des nceuds. Aux faibles densitéstleuiation, cette relation rejoint la relation

de Fox-LoshaekTg  =Tg, .1+ NnIK[F)

60 |
£
o
lTe) I
20 ‘ ‘ - -
0 5 10 15 20 25
Taux de réticulation (%)

Figure 12. Dépendance de la Tg avec le taux deutétion des matrices PBMA.

3. La masse molaire des polymeéeres synthétisés

La température de transition vitreuse des polymééeend de la masse molaire des

chaines macromoléculaires. En effet, Reding ebhapmposé une formule qui refléte la

dépendance de la Tg avec la masse molaire daas ugpolystyréne : (

T,(K) =373- 10000(?

w

Cette relation montre que pour espérer avoir undeTj00°C il faut que le poids
moléculaire soit supérieur & 100000 Daltons, d'miérét de la mesure GPC.

La distribution de la masse molaire des échansllde polystyrene est mesurée a
température ambiante a l'aide de la (GPC) Water8 8&§uipé avec le refractometre

différentiel Waters 410 et le data module Waters. 14 solvant THF apres avoir été filtré
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par des filtres Millipore 0,4%m est utilisé avec un flux de 1 ml/min a travers delonnes
ulrastyragel de tailles d’exclusion 500, 1¢ A°. La calibration est effectuée en utilisant
des standards de polystyrene et la masse molaicaleslée en équivalent polystyréne.

On dissout ~ 3 mg de poudre de polymére dans lemsbtvant pur THF. On filtre la
solution a l'aide d’'un filtre de 0,4%m et on place nos échantillons numérotés dans le
tourniquet de la machine. Les volumes d’injectipoar les mesures est dgl5

Les mesures de la distribution de la masse matairedté calibrées par des étalons de
polystyréne ayant une distribution de poids molgicelbien déterminé fourni par la société

Waters. Le tableau 4 résume les propriétés degaaiules de polystyrene deutére.

6,5

55}

45|

Log Mol Wt

35}

18 20 22 74 76 78 30
Temps de rétention (min)

Figure 13. Courbe de calibration utilisée pour kEsare GPC

Echantillon Diametre Mn Mw ¥

—_ (nm)
dPs

250508-1 d3 82 107972 280233 2.59
dps 80 216143 373087 1.72

250508-2 d5 .
dPS

140509-1 c6 7 96779 142989 1.48
dPS

140509-4 c2 39 207578 347066 1.67
dPs 61 141051 235514 1.67

140509-2 c4 .
dPS

190509-2 c1 28 177389 296105 1.67
dpS 28 177237 305600 1.72

10069-2 F2 .

Tableau 4 Résultat GPC des différents échantilltits
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4. Caractérisation rhéologique des polymeres synthéts

4.1 Mesures des modules de cisaillement G’ des matricB8 MA

La caractérisation rhéometrique des matrices P'BMA est réalisée dans un rhéometre
AR-G2 a contrainte imposée doté d’un capteur de force normale. La mesure du module de
cisaillement G’ est effectuée dans une géométrie plan — plan entre un plateau supérieur de 10 mm
de diametre et un peltier chauffant a température controlée (figure 14). L’entrefer entre les deux
plateaux dépend de I’épaisseur initiale du film a mesurer. En général, les propriétés rhéologiques
d’'un matériau viscoélastique sont indépendantefaddéformation jusqu’a un niveau de
déformation critique. Au dela de ce niveau de dé#dion critique, le comportement du
matériau est non linéaire et les modules diminuétgst pourquoi avant toute mesure, il est
nécessaire de trouver le domaine de viscoélastiog@ire (VEL) du polymere tels que les
modules G’ et G” soient indépendants de la conteaappliquée.

Dans un premier temps, on commence par mesurenamel la dépendance des
modules de conservation et de perte (G’ et G”)cak@mplitude du couple de cisaillement
appligué a différentes fréquences. Notre gammerélguénce est variée entre 300 et 0.01
rad/s et la température entre 95°C et 'ambiante fEs matrices PBMA.

On séche les solutions de latex de PBMA une faiéda par les résines échangeuses
d’'ions a une température contrélée de 50°C. Ceslrpsude PBMA sont ensuite pressées a
120°C pour obtenir un film sous forme d’'un para&@ppede rectangulaire de 4 a 5mm de
largeur et de 1 a 2 mm d’épaisseur. Dans ces c¢onslitle pressage, des films compacts et
sans défaut de surface ont été obtenus pour ledpMAPticulées en dessous de 10 %,
cependant nous n'avons pas pu obtenir des filnferomes et stables pour les matrices de
PBMA réticulées au dela de 10%. Une couche fineOQutn) de Lactite Superglue-3
(Cyanoacrylate) est utilisée pour faire adhérerfiless de polyméres rectangulaires sur les

outils du rhéometre.

outil de cisaillement
/" peltier chauffant]
”
échantillon

Figure 14. Géométrie plan — plan utilisée sur torhetre

Nous avons procédé en premier lieu par des medasegropriétés rhéologiques de la

colle toute seule. On obtient une valeur moyenn@&’deour la colle de I'ordre de 1 GPa a
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80°C pour une fréguence d’'oscillation de 1 radfgugest largement supérieure aux valeurs
de G’ de nos échantillons de PBMA qui est de I'erde quelques MPa a cette méme
température.

Pour la matrice PBMA avec une réticulation < 10%savons réussi a fabriquer des
films uniformes rectangulaires de 4 mm de largéd mam de longueur et une épaisseur de
1,7 mm. Au dela de 10% de réticulation, nous n’avaas pu avoir des films compacts et
uniformes. Par conséquent, on s’est limité dansmesures de G’ a une réticulation < 10%.
En utilisant une force normale de 3N et a la termjpee de 95°C, le couple appliqué est de 15
KUN.m pour les fréquences allant de 1 a 0,01 radde dOuN.m pour les fréquences allant de
300 a 10 rad/s. Les conditions de viscoélasticiggire ont été vérifiees avant le lancement
de la procédure de mesure sur toutes les autrgg@tatares. Dans ces conditions, on obtient
les résultats illustrés par la figure 15.

10° —— . : i : i 3 —
PEMA-Réi-10%0 2 | PEMA-Rét-10%% . .
*
E0C Al .
o0=C -
25C L TP
0 *
103_:]“0 moc_ =
5 ior % 1F -
& :g: 9= O
o =4 Ll
. L
10°F 3
4t 8
-5
0001 001 0.1 1 10 100 0.85 09 0.95 1 1.05 1.1
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Figure 15. (a) Tracé de G’ versus fréquence dlasicin a différentes températures pour la matF&MA
réticulée référence 100508-1. (b) Le facteur dalkdge aversus Tg/T.(Tréf=Tg=50°C).

Les valeurs du module de cisaillement G’ pour l#&mkntes matrices PBMA sont
comparées entre elles a la fréquence de lrad/sEs9(Biz) et a la température de 95°C qui
correspond au plateau (figure 16). Pour les matriéticulées a 1%, 5 % et 10%, G’ au

plateau (notéG‘,i,) vaut 0,5 MPa, 1 MPa et 8 MPa respectivement. @loute ensuite le

décalage @ entre les courbes G'(T) par rapport a la courbéT&I00°C). la figure..
représente la courbe Logan fonction de Tg/T.
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Pour expliquer la relation entr@ﬁ, et le taux de réticulation, On peut faire une
analogie directe avec la théorie de I'élasticitéutahoutique, qui décrit le cas particulier des
systémes réticulés. Selon la loi de Flory, le medal plateaLGﬁ, est lié a la densité du

polymérep et a sa masse entre enchevétrement é\;/!) _ pRT. Plus le taux de réticulation
O =0
M

€

augmente, plus Me diminue et pi@s, augmente.

250

PBMA-Rét-10%

200F

150F

100f

G'(MPa) a 1rad/s

50

0 1 L 1 1 1 1 1
20 30 40 50 60 70 80 90 14o

Température (°C)

Figure 16. G’ versus température a 1lrad/s pourdaioe PBMA réticulée 10% référence 100508-1

4.2. Mesures de la complaisance du Polystyréne

Les mesures de complaisance du PS sont réaliseesriigomeétre ARG-2 muni d’'un four a
fermeture étanche. Les échantillons sont préparpartr de poudres, pré-séchés a 45°C
pendant 4 jours. Ces poudres sont obtenues ar mhetisuspensions colloidales de
nanosphéres de PS de 93nm de diamétre. Ces selattloidales ont subi un échange d’ions
avec les résines Dowex pour enlever le tensiogciif servi pendant la polymérisation en
eémulsion. Les poudres PS sont pressées et reeuitd8°C dans un moule cylindrique sous
une pression de 20MPa pendant 2h dans un enviremaontrélé d’Argon (pour empécher
I'oxydation en surface des échantillons). On olitidas échantillons de 5mm 0.05 de
diamétre et 2 cm de long. Une fine couche (~10 genactite Superglue-3 (Cyanoacrylate)

est utilisée pour faire adhérer les films sur lesil® du rhéometre. La figure 17. montre
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I'équipement ARG-2 utilisé dans I'expérience. Legsares de complaisance J(t,T) sont
effectuées dans le domaine viscoélastique linétes une contrainte de 20kPa (torgue

491uNm) dans un domaine de températures entre 80°130°C. Chaque échantillon est
stabilisé pour chaque température dans le fourgen2D minutes pour que I'’échantillon et
les outils atteignent la consigne de températurgpair que I'échantillon relaxe toute

contrainte résiduelle due au changement de tempérafprés la fin de chaque cycle de
mesure de la complaisance, on enléve I'échantidfbon nettoye proprement les outils du

rhéometre avant de remettre un nouveau échantillon.

Figure 17. Equipement utilisé pour la mesure deptaisance du PS.
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Figure 18. (a) La complaisance du PS 93nm massigliéérentes températures. (b) Le facteur de déeah
versus Tg/T.(Tréf=Tg=100°C).
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5. Spin Coating

Le spin coating est effectué a l'aide de la toum8uss Microtec DELTA 80 RC Spin coater
au CEA-LETI de Grenoblespin coating est une procédure utilisée pour déptese couches
minces uniformes sur des substrats plats (Wafesililgum). Une petite quantité d'une
solution contenant le polymeére soluble dans unasilest étalée sur le substrat, qui est alors
mise en rotation a haute vitesse dans le but dertréfe liquide par la force centrifuge.
La rotation est maintenue tandis que le fluidepesieté hors des bords du substrat, jusqu'a
I'épaisseur souhaitée du film est atteint. Générate le solvant appliquée est volatile, et
s'évapore simultanément. Donc, plus la vitesse lamgude rotation est importante, plus le
film est mince. L'épaisseur du film dépend ausdiatzélération, du temps de séjour et de la

concentration du polymére dans le solvant.

6. Ellipsometrie

L'éllipsométrie est une technique optique de céaraation et d'analyse de surface, fondée sur
le changement d'état de polarisation de la lumpaeréflexion de la lumiere sur la surface
plane d'un échantillon. Bien que son principe soitnu depuis plus d'un siécle, c'est surtout
ces vingt dernieres années, avec l'apparitionbélinétres spectroscopiques, que son
utilisation s'est généralisée, en particulier dardomaine de la micro-€électronique.
L'éllipsométrie est largement mise en ceuvre poaatactérisation des milieux isotropes. On
peut citer parmi ses nombreuses applications elsune de rugosité d'une surface, la
caractérisation des interfaces liquide-solide quitie-liquide et la mesure de I'épaisseur de
couches minces. On envoie une onde électromagedftigpe laser) sur un miroir plan, le
faisceau rebondit alors sur un miroir concave.&étape permet la non divergence du
faisceau. Il passe ensuite dans un polariseuraisedau rebondit sur la piece, passe dans un
analyseur avant d'arriver dans un miroir recondikafaisceau dans une fibre optique relié
au spectrométre. L'éllipsomeétre calctileet A, et c'est a partir de cela qu'il réalise ses

calcules (figure 19).
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i isé = Faisceau avec une
Fa|§ceau polarisé Echantillon eau ing
linéairement polarisation elliptique

Source Détecteur

Analyseur

Modulateur

Figure 19. Montage schématique d'une expériendgs@métrie

Pour mesurer I'épaisseur de nos films minces dgspokne, nous avons utilisé I'éllipsometre
a modulation de phase Jobin-Yvon UVISEL (figure 20¢c un angle d’incidence fixée a 70°

et constitué notamment de :

- Une source lumineuse au Xénan=190 a 925 nm) 150W,
- Un modulateur photoélastique (50KHZ) stabilisé nhiguement,
- Un photomultiplicateur permettant de mesurer enlfEe, respectivement 16 et 32

longueurs d’ondes jusqu’a 20 par seconde.

Le fit de I'épaisseur des films a partir des andﬂs’set A\ mesurés est effectué a l'aide du
model de Couchy intégré dans la base de donnéggstkme d’analyse de I'appareil. Les

résultats de I'éllipsométrie seront abordés dametaier chapitre de ce manuscrit.

Figure 20. L’éllipsométre a modulation de phasaridvon UVISEL du laboratoire LTM-Grenoble
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V. La diffusion de neutrons aux petits angles (DNPA)
Avant de commencer a décrire la technique de diffusle neutrons, nous allons

présenter quelques rappels sur les caractéristdgeseutrons et comment ils sont générés
[3,6].

1 Les caractéristigues des neutrons
Nous traiterons ici le neutron "libre", c’est aalinne particule isolée. C'est une particule

électriguement neutre de masse 1.008665 unité dseratomique, et de spin 1/2 (soit un
moment égal a 1.913 magnéton nucléaire). Sa dwésedest de 888 + 1 s. Le neutron a été
postulé au début du XXe siecle, mais il n'a étéodgert qu’en 1932 par James Chadwick
[3,6]. L'énergie d'un neutron est directement Béea vitesse. Pour décrire un neutron, on
utilisera souvent sa longueur d'onde de de-Braggociée a son vecteur d'onde. Les relations

correspondantes sont les suivantes [6]:

vecteur d'onde k
longueurd' onde A=2x/lk | =2rlk
— .
moment p=hk
— .
vitesse v="ki{m
. . Lo, 1.5
énergie E=—mv  =—=fi"k~/m
2 2

Les unités utilisées pour ces quantités dépendentrdditions liees au type d'étude réalisée.
Les longueurs d'onde sont souvent exprimées enldsatecteurs d'onde ernAméme si les

unités officielles devraient étre le nm et le"hrivlais c'est surtout pour les énergies que régne
le plus grand désordre. C'est pourquoi il est bamoit un rappel des conversions entre les

unités qu’on risque de rencontrer [6]:

E(meV )= %mv: =5.2267 v* vikm/ s)
I a =1

E(meV)=—h'k*/m=2.072 k" k(A )

E(meV )= ﬁ—Lﬂ = SI';{()() A(A)
2m A” A

avec 1 meV = 1.6021773 x B = 0.24185 x 16 Hz = 8.06554 cm = 11.6045 K

De la relation entre I'énergie du neutron et sgyuenr d'onde, on déduit que pour une
longueur d'onde de 2 A I'énergie est de 20.45 nseit, I'équivalent d'une température de
237.3 K. C'est la bonne adéquation entre ces &aistajues et les distances et énergies mises
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en jeu dans la physique de la matiere vivante atleasée qui font que la production de
neutrons dans cette gamme d'énergie a été engeépdiss fins scientifiques.

2 Les sources de neutrons

Pour obtenir des flux de neutrons importants pdanetl'instrumentation scientifique, |l
existe deux méthodes: la fission“d&J dans des réacteurs et la spallation par bombamiem

d'une cible par des protons de haute énergieiff]ré 21).

Fission Spallation
imtra-nuclear capsade
. O- ]
- - impinging fast  target 1ln€|=] Inter-nuclear caieade

Uranium 215 2
4 b a particlos ﬁ
=1 Gig. F h:
o % % elictn 'Jlm.ull ‘k‘
=

slow nautron fission of the chadn reaction
excited nucless triggered by
moderated nentrons

* proten highly excited

#& nentron maclens s ‘lw“"’”

Figure 21. (a) Réaction de fission d'un noyad*¥. Chaleur dissipée: 190MeV/n. (b) Spallation par
bombardement d’'une cible de protons de hautes i&sef@haleur dissipée: 30
MeV/n. [3]

2.1 Lafission [6]
La fission d'un noyau @2 fournit en moyenne 2.5 neutrons, dont 1.5 senéent
maintenir la réaction en chaine, le dernier contiti aux faisceaux sortis. La limite des

bY

installations de ce type est liée a la densité desspnce et donc a la capacité de
refroidissement du coeur. Le flux maximum actuelagitint a I'lLL avec 1.5 x &n cm?®s®
pour une puissance thermique de 57 MW. Les pringipaacteurs de recherche fonctionnant
actuellement en Europe sont:

En France: I'lLL (57 MW) a Grenoble, Lab. Léon Brilin & Saclay (14 MW) ; En

Allemagne: FRM-II (flux de 8 x 1§ cms* avec une puissance thermique de 20 MW) &

~

Q

Munich, BER-II (flux de 1.4 x 1Y cm®s® avec une puissance thermique de 10 MW)
Berlin ; Autres: Geesthacht (Allemagne), Budapksingrie), Kjeller (Norvege).
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Notons que la puissance thermigue indiquée n'est yma critere suffisant pour
connaitre le flux de neutrons utiles, qui dépend daractéristiques précises du coeur du
réacteur. Or, pour chaque neutron produit, uneecihale quelques MeV est dissipée. Dans
les réacteurs les plus performants utilisant deafium hautement enrichi, la dissipation de
chaleur dans le cceur approche les limites de lntdagie actuelle des matériaux. Les Etats-
Unis se sont engagés dans une étude d’'un « Super dlans les années 90 du siécle dernier,
le « Advanced Neutron Source project » a Oak Ridgees 10 ans de travall, ils ont élaboré
le design pour un réacteur de 350 MW, qui auraifodi@nir un flux 5 fois plus élevé que celui
de I'lLL, mais le projet a été abandonné pour @dgésons budgétaires. C'est pourquoi des
sources a spallation ont été proposées, qui prexdiudes pulses de neutrons d’'intensité bien

plus élevée (figure 22).
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Figure 22 : Le flux maximum de neutrons pour diéfétes sources a neutrons [3].

2.2 La spallation [6]

Lorsque des protons d'environ 1 GeV frappent ubke comportant des noyaux lourds
(Tungsténe ou Uranium par exemple), il en résule eascade de particules, dont environ 20
a 25 neutrons par proton. Ce type de source egtrgément pulsée (50 Hz). Cela permet
d'obtenir des bouffées de neutrons intenses pem@gntemps courts quelques par pulse).
Par contre, le flux moyen reste modeste. Il failiset une instrumentation particuliere pour
tirer le meilleur profit du flux au pic. ISIS esttaellement l'installation la plus puissante
(160kW de puissance thermique, 2 ¥16/s de flux, 50 Hz). Une autre source & spallation
existe en Suisse (SINQ), avec un fonctionnemergiegantinu, qui devrait correspondre a un

réacteur a flux constant de puissance environ 10 MW
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Des nouvelles sources a spallation sont actuelleem@rconstruction aux Etats-Unis
(Spallation Neutron Source, Oak Ridge: 1.4 MW, pegminstruments en 2007) et au Japon
(JPARC, Japan: 1 MW, opérationnel en 2009), cepgumettra a ces pays d’étre en vraie
concurrence avec I'Europe. En Europe, le projebpean Spallation Source, qui prévoit une
option a pulses courts (50 Hz) avec une puissanrc MW et une option a pulses longs
(10Hz) avec une puissance de 1 MW, est loin d'aswgimonté les problemes tant techniques
que budgétaires qui sont sur sa route. Plusieuys paropéens se proposent d’accueillir
I'installation chez eux (Lund en Suéde, YorkshineGrande Bretagne, Bilbao en Espagne, la
Hongrie), mais elle lui manque toujours un soutmiitique suffisant. En conséquence,
I'effort a porté sur l'optimisation des installat®existantes. Les appareils décrits ici resteront
donc encore pendant quelques années ceux quignde référence pour la diffusion

neutronique.

3 Les modérateurs [6]

Quelle que soit le type de source, les neutrons @mi des énergies de l'ordre de quelques
MeV. Il est donc nécessaire de ramener ces énedpes la gamme d'intérét, soit
typiqguement de 1 a 200 meV. Ceci est obtenu emposant sur le trajet des neutrons des
modérateurs. Il s'agit simplement de faire trawvepss le faisceau de neutrons un bidon
contenant un matériau contenant des atomes légereffet par collision avec des noyaux
|égers, les neutrons vont perdre de I'énergiepi@tsaun trajet minimum le faisceau sera bien
décrit par un spectre de Maxwell défini par unedérature caractéristique. C'est ce qu'on

appelle la thermalisation des neutrons. On utpesehabitude les appellations suivantes:

Neutrons froids E< 10 meV modérateur H; ou D; liquide
10 meV <E < 100
meV

100 meV <E < 500
meV modérateur = Graphite a T =
2000 K

Neutrons thermiques modérateur = D,O a T ambiante

Neutrons chauds

et épithermiques

E = 500 meV

Tableau 5. Différents types de neutrons selonéeergies [6].
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4 Parametres expérimentales lors d’'une mesure en DNPM]

L’expérience consiste a envoyer un faisceau deromsitpréalablement collimaté, et de

longueur d’onde donné sur I'échantillon a étud@n mesure alors sur un détecteur plan la
variation d'intensité 1(q) en fonction du vecteuwr diffusion. Ce vecteur de diffusion est reliée

a l'angle de diffusion€) et a la longueur d’ondepar :

q=(4n/A)sin(@), avec P I'angle de diffusion

.

Collimation Echanfillon
Multidétecteur

Figure 23. Schématisation d’'une expérience de DR un détecteur a deux dimensions

Ce parametre q permet de regrouper sur une ménmbecalintensité 1(q), les données
acquises avec différentes valeurs tl@u de . Dimensionnellement, g est homogene a
l'inverse d'une longueur. C'est a cette longueutogufait référence lorsque l'on parle
d’échelle d'observation. Le choix de la technique des parametres de réglage du
spectrometre doit se faire selon deux critéres :

» le domaine des valeurs du vecteur de diffusioniée du méme ordre de grandeur

que celui de l'inverse des distances mesuréqegzl , avec une fenétre neutron
D

pouvant couvrir 1,5.10a 0,7A* pour certains appareils.

» Le contraste de la particule dans son milieu do# 8uffisant pour avoir un bon
spectre de diffusion, en effet, une particule éautdnt mieux observée que son
contraste est important par rapport au milieu dagsel elle baigne. En termes de
diffusion, cela signifie que plus la différence densité de diffuseurp(r) entre la
particule étudiée et le milieu dans lequel elleggbaiest importante, plus la diffusion
sera importante. En diffusion de neutrons, on feate varier ce facteur en jouant sur

le rapport hydrogene/deutérium (H/D).
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4.1. Les instruments utilisés:

Nous avons realisé les expériences de diffusiomdaons aux petits angles « DNPA » avec
l'instrument PAXY a Orphé (LLB-CEA de Saclay) et Dkt D22 (ILL-Grenoble). Ces
spectromeétres se composent d'un guide de neutham,ndonochromateur, de collimateurs et
d'un détecteur bidimensionnel. Le guide de neufpenmet le transport des neutrons de
maniere d’avoir le moins de perte possible de larc® de neutron vers l'installation de
mesure, le monochromateur permet de sélectionendpieur d’'onde de neutron entre 1.1 et
12 A° avec une résolution an/» de 10%. Le collimateur permet de sélectionneailéetet

la forme du faisceau de neutron (1 a 20 mm). Leadétir est bidimensionnel avec 128*128
cellules de taille 5*5 mm. La distance échantilt@tecteur peut étre contrdler, elle est de 1 a
34m, par une translation du détecteur dans un mecgpus vide. Le point d’impact de chaque
neutron détecté est repéré par ses coordonnggy (pns un systeme d’axes orthogonaux lié
au détecteur. L'origine des axes étant le poimtaitience du faisceau incident non dévié sur

le détecteur. Les neutrons détecté au points dedeooées (gq,) ont subi un transfert de

2 2
, VOx *4 . . . , ,
moment :Q:ﬂ S|n0~ﬁ#(9 petits) ou D est la distance de I'échantillon au

Ao D

détecteur.

a LLB, nous avons utilisé une configuration damgiédle la plongeur d ‘onde=12 A et une
distance échantillons-détecteur D = 7m et un fais@® neutron circulaire de diamétre 7.6
mm. A L’ILL, nous avons utilisé une longueur d’onile 6 A et une distance échantillons-
détecteur D = 17m. Dans le cas ou le systemis@sbpe, on obtient une carte d’iso-
intensité X,Y isotrope (figure 24-a) et la caraig@tion d’échantillons anisotrope donne une

carte d’iso-intensité anisotrope (figure 24-b).
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Figure 24. Cartes d'iso-intensité isotrope (gautgnisotrope (droite).

Regroupement: Dans le cas de carte d’iso-intensité isotropspkctre peut étre moyenné

radicalement par ()= leiqx ay) avec q=.[q2+q2 - Dans lafigure 25 on montre un schema

; AqZI

de la méthode d’analyse. Ces calculs se fonidel'd'un programme d’analyse REGISO de
LLB-Saclay et un programme d’analyse GRASP (ILL-Gxigle) .

Irellzie de

Iy
N
Tl_2

Figure 25. Méthode de moyenne circulaire utiliséerpe regroupement.

4.2. Traitement des données des spectres DNPA [5,8]

42.1 Le bruit et la transmission

Dans une expérience de diffusion de neutrons atits @agles, on mesure le faisceau direct,
en général avec un atténuateur calibré, puis uanédbn de référence, le plus souvent une
cellule avec 1mL d'eau ou de solvant, et enfirhBétillon. Pour I'échantillon de référence et
pour I'échantillon, il faut mesurer la transmissittintérét de ces mesures est d'avoir une
calibration absolue de l'intensité aux petits amgledonc de pouvoir normaliser les courbes.
Le bruit de fond peut avoir différentes sourcesuiBélectronique, causé par I'imperfection

du détecteur. Faisceau vide dut a la diffusion éetnon par les composants de I'appareil,
vitres, air, collimateurs....Ce dernier est mesunésda méme configuration de I'expérience
en absence de I'échantillon. La deuxieme sourckéeblantillon lui-méme, principalement la

diffusion incohérente. Elle correspond a une diffusisotrope dans l'espace. Il s'ensuit un
bruit de fond plat pour I'échantillon protonné giéipendra fortement du nombre de protons
présents dans l'échantillon. Un trop grand signabhérent peut fortement perturber les
expériences. Cette diffusion peut se calculer exaent et étre soustraite du signal

moyennant la référence que représente une aulnéecdd matiere différente.
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4272 Soustraction du bruit de fond :

Généralement, dans une expérience de diffusionedaan, les parametres mesurés sont la
transmission du faisceau vide, la transmission 'dehantillon et [Iintensité cohérente

présentée ci-aprés. La formule donnée ci-dessausepéa soustraction du bruit fond :

I(q)coherem=I(q)eCha“ti“f%./—I(q)fv. l: Intensit¢ du faisceau incident (¢

Tr
1(q)conerent. INtensité nette diffusé par I'échantillon (&nTr : Transmission du faisceau vide
(cm™). ; 1(Q)aisceau vige Intensité du faisceau vide (€ Avant de commencer le traitement
des données des spectres de DNPA, il faut toubdidake préparer a I'avance et s’assurer de
respecter les manipulations suivantes avant detame mesure DNPA sur le spectrometre.

La transmission lecflo
0.3 et 0.95 (cellule vide), dépend Xle2-3 min aux grands angles. On enleve le beamettop

on atténue le faisceau (plexi 0-10mm) pour un &sscvide de 1-2 PGoups/mesure.

Centrage du faisceau

Xo, Yo. Origine du vecteur d’onde q.
cellule vide:
Cellules en quartz 1mm (H), 2 mm (D).

Standard secondaire

Eau légere 1mm, diffuseur “plat” pour mesurerfiieacité du détecteur.
Bruit de fond électronique

Cadmium, BC.

Traitements primaires

Transformation des spectres en “unitéH : PASIDUR Program (LLB).

( l éch _ I (o174 ) £
A To  danTey _dQ

1 o I - dx
2 _ CV —
d T T d d!.l H,0

H,0 “ H,0 CVY HLO

» Normalisation en temps, par la transmission etig€geur de I'échantillon
» Soustraction de la contribution de la cellule vide

» Correction des inhomogénéités du détecteur

Soustraction du bruit de fond échantillon

dE ) » dE fiits
—| =®Ap*V,, Flq)+—
dQ|, P Yoy T dQf,
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Soustraction de I'incohérent due a la diffusiorialmatrice hydrogénée.
Mise a I'échelle absolue

Les unités absolues par mesure directe :

Mesure directe de neutrons dans le faisceau inc{dans saturer le détecteur) I, [Ale

lo : flux de neutrons/unité de surface et de tempsséction du faisceay, : efficacité du
détecteur. En pratique, on doit atténuer le fais¢pkexi) :

I, [Ale = (I 0 [ALE)At - Tar @vec ha = | graphite (sans At | graphite (avec At).

{ A
IH:O Icv :

d_Z _ ‘\TH;O Tey )
L'intensité en crit de I'eau légére vau %o Mdyod, Ae

dH,O = 0.1 cm, AQ : angle solide d’une cellule de détection =%s/D

4.3 Traitement des spectres DNPA

Dans le cas général des particules disperséesuttanslieu homogéne, lintensité diffusée
I(q) contient des informations sur la forme (factade forme: P(Q)) et si possible
I'organisation de ces particules (facteur de stmect S(q)), ce qui s’écrit pour des objets a

symétrie sphérique, identiques : pour n partica@®idales de volume :

n o e s e
1(q) :\7@2 [Ap)? CP(q) [5(q) avec Q\p) = p1-p2 est la différence de longueur de diffusion

entre le solvant et la particule nommé facteuratdraste [4,6,7,9].

4.3.1 Limite de Guinier et domaine de Porod [4,6,,97]

En milieu suffisamment dilué, le facteur de stroetiest égal a 1, et lintensité est
proportionnelle au facteur de forme des objets @pntient I'information concernant les
corrélations entre les positions des diffuseursnél@aires d’'un méme objet dominant la
diffusion du systéme. Le facteur de forme dépemtdiu type d'objet. Cependant, aux trés

petits angles g~ 0, un développement limité au voisinage de 0 élguation de P(q) donne :

PGuinier(q) = P(q = O) eX[{— qug

J, pour g R << 1. Cette limite aux trés petits angles s’agpell
3
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limite de Guinier, et elle est trés utilisée poétatminer des tailles caractéristiques d'objets
isolés, d’autant plus que cette expression espemdante de la forme de I'objet. La limite de

l'intensité a g = 0 vaut j (q) = o (Ap)*ly, OU’ ® dénote la fraction volumique des objets. La

limite a g tendant vers zérgy_l o) est donc proportionnelle au volumedes objets (ou a la

concentration en utilisant la concentration massigla place dep). Il est plus commode

d’exprimer le rayon de giration en fonction dedatises au centre de gravité, pris pour

origine : R =i§r2 -<r2> . Cette formule peut étre reliée au rayon d’urfesp homogene
N 4 i T\
(pleine) de rayon R (cas souvent rencontré dans etide) par : R’ —§R2 .
5

Certains objets sont caractérisés par linterfacgeedeux milieux homogénes de
densité de longueur de diffusion différente. Clestas d’objets denses, homogénes et de
grande taille par rapport a I'échelle d’observatiom s’intéresse au domaine des valeurs de q
suffisamment grandes, ou’ I'on observera des distmrx petites. A ces échelles, on peut
montrer que la dépendance du signal est eh(4idnterface abrupte entre les deux milieux :
particule et matrice par exemple). La section affecpar unité de volume est alors donnée par
la loi de Porod (réf..) 1 do

2n
=== (q) == Ap?
V dQ (@ q oS

, 0U’ Sy, est l'aire spécifique (ou aire par unité de

volume) des interfaces entre les deux milieux. @uat@voir ainsi des informations sur la
nature de la surface ou bien son rayon de courlidaes le cas d'une sphére dure par

47R*[n avec 41R* est l'aire d'une particule, V est le volume
\%

exemple, on a:

S/:

d’échantillon contenant n particules. Dans ce leaaille de I'objet diffuseur peut étre reliée a
la période des oscillations qui apparaissent biEuxnen représentation de Porod, c'est-a-dire
q* 1(q) = f(q) (le facteur multiplicatif 4§ compense la décroissance du signal). Nous
utiliserons fréquemment par la suite, les reprégiemis de “"Porod” et de “Guinier”, qui
font apparaitre avec un traitement de signal simgeetaines dimensions caractéristiques des

colloides.

4.3.2 Facteur de forme des sphéres dures polydispersési{f]

L’interprétation des courbes de diffusion peutaeefpar comparaison, sur tout le domaine
angulaire de g, de la courbe de diffusion mesuvée ane courbe de diffusion simulée par un

modele choisi. Nous nous focalisons par la suitdesfacteur de forme : tous les modeéles
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sont développés dans le cadre d’objets sans ititamacvalables pour la diffusion des
échantillons dilués. Le facteur de forme d’une selite rayon R s’écrit :

p_..(0) :Qe[sin(qR) —(qR)cos@R))T . Mais, la plupart des systemes chimiques ne deadtl
spherd q =g
pas a des objets de taille et de forme parfaitebgale. |l est possible de tenir compte de la
distribution en taille de ces derniers, en intrgdaoi une fonction de distribution que I'on
notera p(R, R o), donnant la proportion d’espece de rayon R, dawesdistribution de
maximum R et un écart type s . L’expression générale duasiga diffusion pour un objet de

facteur de forme P(q,R), s ecrq ('q) _ g @o” [ P(q,R) (R p(R,R,, o) R’

La fonction de distribution utilisée pour tous rsystémes est une distribution log-normale,

donnée par : |n[RT
1 1 R,

RR,0)=—— 3 xexg ——= 24
P(RR..0) 2mr Rlo 20°

433 Particules en interaction : Facteur de structurelgi7.9]

Le signal de diffusion de particules en interadtiest donnée par I'équation suivante :

I(q) = @B p*P(q)x Yq) ou S(q) est le facteur de structure des parsicefeinteraction, P(q)

est le facteur de formép est le facteur de contrasig,est la fraction volumique &t est le

volume de la particule. Dans le cas de particydgisques en interaction, toutes identiques,

S(q) peut s’écrire Hq):[l—t:l}- f(l‘P(r)) exp(iqr) duj ou’ v représente le volume offert a une
\

particule, r est la distance entre deux particukesP(r) est la fonction de corrélation des

paires ; elle ne considere que des distances gaities de particules. La formule simplifiée du

facteur de structure s’écrit alors sous la fornggyj=1+ 4;NpTr2 (P(r)-1) Sgquf dr avec Ny est
0

le nombre de particules par unité de volume.
Il est possible de déterminer ce facteur de stractxpérimentalement, en divisant le signal
de diffusion expérimentale, par le facteur de fordeel'entité élémentaire constituant le

systeme. Dans la courbe I(q) qui correspond auxicp@s en interactions contenant la
contribution d'un facteur de structure, on obsameplateau quand {g 0) selon le modéle

de Percus Yevick.
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1.2
i Particules Individuelles
1 e particules En Intéraction
08 |
-
o 06 -
-
)
04
02 |
2]
o 1 2 3 4 5
g.R

Figure 26. I1(q) versus gR pour des sphéres isaléeayon R (-) et pour des sphéres en interactien an
facteur de structure selon le modéle de PercuseXela fraction volumique utilisée dans le calcsi @.3. [7]
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4.3.4 Fonction de corrélation des pairs [4,6,7,9]

Dans le cas d'un systeme monodisperse, le calcld étnction de corrélation des pairs
g(r) (distribution des distances) se fait directatmen utilisant la transformée de Fourier

inverse de lintensité diffusée I(q) a laide de éduation suivante:
2 [ ! (q)s'n(qr) dg.

Pour des sphéres monodisperses de rayon R, g(Rhesbaussienne qui s’écrit de maniere

g(r) = 2 -

analytique sous la forme :

g(r)=r? [1—3()+ 116( )} , avec g(r) est maximale pour r = R.

Dans le cas d’'un systeme polydisperse, le prograshensimulation Gnom est utilisé pour

résoudre I'équation de l'intégral ci dessous poétredminer la fonction de corrélation des

Rnax

pairs P(R) (distribution des tailles).l(Q) = I P(R) m*(R) is(qR) dR, avec : R est le rayon

Rmin
de la sphére, R, et Rnax sont le rayon minimum et maximum respectivemenpt, &8st choisi

égale a 0.

io(X)= [sir(x);;cos(x)] est le facteur de forme d’une sphém&R)= 4357) RSA,O avecAp est

le facteur de contraste.
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I. Introduction

Les nanomélanges de polyméres sont des matériangtitces d’au moins deux phases
élémentaires différentes, associées a I'échelleomatrique. lls sont généralement constitues d’'une
phase continue, la matrice, a l'intérieur de lalguebt dispersée la seconde phase (inclusions). Les
nanomélanges a base de polymeéres représentent jem éoconomique considérable pour de
nombreuses applications industrielles (nanocomggkjt peintures et revétemefy recyclages
des polymerd8],...). La dispersion de nano-objets organiques ougaruques au sein d'une autre
matrice, permet de controler les propriétés fomctedles du matériaux (mécaniqyds, thermiques
[6], rhéologiquels,8], effet barriere a I'oxygéng9]....). Ces propriétés sont controlées par la
structure de dispersion, la dynamique des polymétednterface avec les inclusiorf&0]. Les
verrous technologiques dans cette classe de mat2est de réduire les dimensions des nano-objets,
d’augmenter la surface spécifiqie] et de controler la stabilité des inclusions. Cesppétés
dépendant entre autres de la méthode mise en guwreéaliser de tels nanomélangEs :

1- En solution12]: un solvant est incorporé permettant de gonflesttacture et faciliter le
mélange des polyméres. L'inconvénient de cette augtlest la présence du solvant. C’est un produit
organique volatile qui est nuisant a I'environneimen

2- A I'état fondu[12]: Les deux polymeres en présence d’'un agent cohilgsint (copolymeres
blocs constituées des deux polymeres ) sont iniiodwus formes de granulés dans un outil de
mélange type malaxeur ou extrudeuse.

3- Polymérisation In sit{iL3,14} Les mélanges obtenus par polymérisation simuitales deux

polyméres. Les macromolécules croissent au fur reesure de la réaction pour atteindre une

structure & des dimensions de quelques nanométireguelques micrométres.

Dans ces méthodes il est difficile d’atteindre déwmictures de tailles manométriques et de
contrler leurs tailles, leur formes et leurs maipgie. Il existe une autre maniere de préparation
des nanomélanges de polymeres plus facile a redligd, il s’agit des meélanges particules
colloidales ou les deux constituants sont sousdatenanoparticules polymeéres dispersées dans un
milieu aqueux. Les matériaux solides sont fabriqueisévaporation de I'eau. La stabilité dans ces
systemes dans la phase aqueuse est régie paplésiags électrostatiques durant tout le processus
d’évaporation. A la fin du séchage on peut obtdes films polymeres ou les particules minoritaires
sont dispersées a I'échelle manométrique dans taomaCette méthode a été utilisée ces dernieres
années par différents groupes de recherche podrotamla structure a I'échelle manométrique et

étudier la relation structure — propriété mécanidas nanomeélanges. Le défi dans cette méthode
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c’est d’assurer la stabilité de la dispersion dulamprocessus de séchage. Par exemple Winnik et al
[16] ont utilisé cette méthode pour préparer des nalemgés de solutions colloidales constitués de
nanoparticules rigides de polyméthacrylate de métfMMA) et une matrice héte élastique de
poly-(butyl méthacrylate-co-butyl acrylate) [P(BM#&-BA)]. lls constatent que la dispersion des
particules rigides de PMMA dépend essentiellementaghport de diameétre des particules dures de
PMMA et les particules molles de [P(BMA-co-BA)]. @ud ce rapport des diamétres est supérieur
ou égale a l'unité, les particules dures sont dispersées autour des particules molles. A. Elakiss

et al[17] a récemment étudié 'effet de la taille et dedanposition de particules de polystyrene sur
la filmification des mélanges PS/PBA. Les tailless doarticules PS choisies est 320nm pour les
petites particules et 900nm pour les grosses p&siclLa taille des particules PBA est 97nm. La
fraction massique des particules PS varient de L@%u’'a 90%. lls constatent que pour la méme
fraction massique de PS, la température de filatiioen augmente quand on augmente la taille des
particules PS dans les mélanges. Cavaillé §tm®l8] avec la méme méthode et pour I'étude des
propriétés mécaniques, utilisent des nanomélangastitués d’une matrice polymere molle de
polyacrylate de butyle (PBA) dans laquelle desipalds rigides de polystyrene dPS sont dispersées
a des hautes concentrations massiques. Il se st#ressé a des systemes avec des taux de
concentrations massiques de polystyrene variané elet 15% et 45% pour des particules de PS de
tailles de 110nm et des particules de PBA de saill85nm. A l'aide du DMA (Spectrométrie
d’Analyse Mécanique Dynamiqu§)5], ils ont étudié I'effet de la concentration destipales PS

sur le variation du module de cisaillement G’ désad a partir du meélange. Par DNR28], ils ont
étudié aussi I'évolution de la morphologie du mésysteme de mélange au cours du recuit.
Toutefois il ne sont pas intéressé a I'état deatspn des particules PS induite par I'évaporation.
Cependant, d’autres auteurs se sont intéressé€gtude de la structure des nanomélanges dans
d’autres situations comme les nanomélanges hybrgldgmere nanoparticules inorganiques
silice/argile... . On peut citer le cas particulieesdsystémes de mélanges polymeres — silice
largement développé dans la littérature par Rhetrli[19,20] ou’ des nanoparticules de silice (30
nm) sont dispersées a différentes concentrationssiquees dans une matrice polymére molle
constituée de nanoparticules (34nm) ayant une notwgle coeur — couronne. Le cceur est un co-
polymére composé de poly(méthyle-méthacrylate-agitacrylate) (Tg = 33°C) et la couronne est
constituée de poly (acide méthacrylique) chargéesept a assurer la stabilité colloidale. Les austeu
constatent que la structure finale de dispersmiadsilice dans cette matrice polymeére dépend de
plusieurs parametres physico- chimiques a savoipHedu milieu (croissance des agrégats de
particules de silice lorsque le pH diminue), lextde sel (nombre d’agrégats qui augmente fortement

a partir d'un taux d’électrolyte critique) , la éteon volumique de la silice et la taille de latare
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de silice (pas d’effet prononcé). Dans la majadigé études qu’on vient de citer, soit que le system
de mélange est constitué d’'un taux massique élevpadicules soit il est constitué de particules
inorganiques. Ces chercheurs ont essayée de déeeldpp solutions spécifiques pour maitriser la
dispersion des particules dans leur systemes danges. [l n'y a pas par contre des solutions
globales qui permetent de prédire la stabilité ale type de mélanges colloidaux au cours du
séchage. Il faut trouver donc une solution glolpadar maitriser la stabilité dans divers systémes.
Dans le cas de notre étude, nous avons porté éréingarticulier a étudier l'influence de la méthod
de préparation des nanomélanges des polymeresissrdtabilités colloidales en tenant compte de
différents parameétres physico-chimiques. Nos mé&sargpnt réalisés a partir de nanoparticules de
polystyréne dans l'eau incluses dans une autreiceapolymére qui est sous forme aussi de
nanoparticules dans I'eau. Le produit final esteaht simplement via I'évaporation de lI'eau. Ce
systeme de meélange parait tres simple de pointugeplhysico-chmique et dont la stabilité des
inclusions de polystyréne est probablement assumégiement par les répulsions électrostatiques
entre particules. Maintenant la question qui deipeser : quels sont les facteurs clés qui comtrdle
la structure finale de dispersion des nanoparticd&epolystyrene dans ces matrices polymeéres ?

» Est-ce que c’est la différence de charge électrientee les inclusions et la matrice

polymere ?

« Est-ce que la longueur de répulsiot K

» Est-ce que leurs potentiels Zéta ?

» Est-ce que la nature du polymére de la matrice hote

» Est-ce que la géométrie ou le rapport des tailles &s particules de la matrice hote?

Nous avons porté un intérét particulier a I'étués thélanges constitués de nanoparticules dPS
comme inclusions et les polymeéres suivants comnteaes (PBMA, PBA, hPS et PMMA).

Pour comprendre la stabilité de tels systémes danges, on commence en premier lieu par
caractériser les nanoparticules et chaque matobengre. Leur charges, leur potentiels électriques
et leur stabilités colloidales en présence de fayo&ue. Par la suite on prépare des nanoblends
contenant de faibles concentrations massiques deyes dPS a 2 et 6% dans ces difféerentes
matrices polymeres. La structure finale des nanimpdes de polystyrene dans ces nanomélanges est
vérifiée a l'aide de la diffusion des neutrons getits angles.
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[I. Préparation et Caractérisation des particules colliales

Pour étudier la structure des nanomélanges, nausaynthétisé différentes matrices polymeres
(PBMA réticulée, PBMA non réticulée, PBA, PMMA &®8). Toutefois, avant d’étudier la structure
des particules dPS dans ces matrices polymeéras décrire dans cette section leur caractéristiques
initiales a savoir la taille, la masse molairexitait sec, la charge électrique et le potentieghZElne
description du mode opératoire du titrage conduatiique et des mesures électrocinétiques sera

abordé.

1. Préparation des particules

Les solutions de latex sont fabriquées par polysaéion en émulsion. Les produits utilisés sont
le styrene (St, 99%, Aldrich), le méthacrylate deyle (BMA, 99% Aldrich), méthacrylate de
meéthyle (MMA, 99% Aldrich), l'acrylate de butyle 8B 99% Aldrich), le surfactant dodécylsulfate
de sodium (SDS, 99%, Aldrich), l'initiateur peroxydlfate de potassium (KPS, 99%, Aldrich), et
I'eau distillée. Les particules de polystyrene seyithétisées a 2% en poids par rapport a la masse
d’eau. En revanche, les particules de latex de PBRBA ont été synthétisées a 10% en poids par
rapport a la masse d’eau. La taille des particalég caractérisée par la diffusion quasi-élastapi
la lumiere (Malvern Zétasizer 4000 ) et microscafiectronique a balayage (CARL ZEISS / Ultra
55). Le latex de polystyréne a un extrait sec 66%, La taille des particules de polystyréne est de
30nm avec une température de transition vitreusen@gurée par DSC (Mettler Toledo 922) donne
98°C au 2™ chauffage a une vitesse de balayage de 10°C/mimp8ids moléculaire est mesuré par
chromatographie par perméation de gel (GPC) (Watéfy dans le THF. On obtient une masse
molaire en poids de 305600 g/mole et un indice algnpolécularité de 1.724. Pour les différentes
matrices de PBMA et PBA utilisées dans notre étadéessous un résumé de leurs caractéristiques.
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Diameétre (nm) Extrait sec %
PBMA Rét 10%
040609-1 102 8,39
040609-2 66 8,76
070209-1 48 10,99
PBMA Non Rét
050609-1 101 8,55
050609-2 61 8,06
110609-1 37 13,21
PBA Non rét
070609-1 78 8,21
070609-2 58 8,95
090609-2 36 7,14
PMMA 10% Non Rét
080609-1 61 8,83
080609-2 47 8,44
090609-1 39 7,91
h-PS Non Rét
150609-1 50 6,33
h-PS
020108-1 30 2.05

Tableau 1. Diamétres et extraits secs des mauidesges.

2. Caractérisation de la charge électrostatique des picules colloidales

Afin d’éliminer le tensioactif et les autres éledytes présents dans la solution colloidale de
latex, on procéde a I'opération d’échange d’iorers&a procédure décrite par Vanderhoff et al [22].
On mélange a une proportion de 5 a 10% par rappde masse du latex, des résines dites
échangeuses d’ions. C’est un mélange 50 :50 %sileeécationiques et anioniques {HCR-g[kt
SBR[OH]: 1:1}( Dowex® Marathon® MR-3, Aldrich). Cettesie peut capter des cations comme
le sodium et le potassium [KN&'] et des anions comme les sulfates 9@t en méme temps elle
les échange contre les ions'[DH]. Ensuit, on filtre ces solutions pour exclureblées de résines.
Avant de décrire le protocole expérimental du géraonductimetrique, nous rappelons brievement
gue la conductivité est la capacité d'une solui@onduire un courant électrique. La conductivite e

une mesure donc de la concentration totale d'ians dne solution.
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burette graduée —={

— Alimentation + solution titante 5
= :ﬁ :. solution & titrer
( "
| |
\
‘1{ Il
o \ — cellule du conductimétre
- - () + il N )
=
= —— () =) = D L Mo} agitateur magnetique
conductimétre

Schemal. (gauche) Descriptif d'un conductimétdeoife) Dispositif utilisé pour le titrage condungtrique des
latex.

Les dispersions des latex filtrés une fois peséest placées dans un bécher en pyrex a
température ambiante muni d’'un agitateur magnétigume burette graduée contenant une solution
diluée du titrant NaOH préparée a une concentradidnmol/L. La sonde du conductimetre est
calibrée par trois différentes solutions d'étald@ison CM35), on procede a la mesure de la
conductivité spécifique initiale du latex avantdiat de NaOH. Ensuite, le titrant est ajouté es tre
petits incréments (~ 0,1 ml) et le changement dmfaductivité est noté manuellement (Schéma 1).
On présente dans la figure 1 un exemple de coweligrdge conductimétrique pour les particules PS
30nm mesurée a 25°C.

Le point d’intersection correspond a la neutraisaties acides forts (groupements sulf§2d3)

Ce point d’équivalence est régi par I'équationidessous[22]:

R-S0,H* +NaOH - R- SO, Na* +H,0 Eq.1

La premiére diminution de la conductivité est dugemplacement des ions Hlus mobiles par
les ions N& moins mobile, donc la conductivité diminue. Ensuin assiste & une augmentation de
la conductivité due a l'augmentation de la conaitn des ions libres de Na&t OH. L’allure
trouvée est typique au titrage d’un acide fortyrae base forte. La pente de la partie descendante
la courbe de titrage est inférieure a la penteratage, alors qu’'on trouve dans le cas d'un titrage
d’'un acide fort comme I'acide chlorhydrique par urzse forte comme I'hydroxyde de sodium, une
pente descendante supérieure a la pente ascen@atdaeest due a la mobilité limitée des conterions

Na" et H dans la double couche électrique entourant laserfles particules.
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Dans notre cas, tous les latex utilisés ont uneseneslumiquep ~ 1 g/cnd, on calcule la charge

en moles par gramme ou la charge surfacique efi @mparticules colloidales en utilisant les deux
relations suivantes et sont listés dans le talffeau

Ve naoH [Cneot [22]
M, @

Charge(moles/g) =

_ Q) Ve NaoH [IC'NaoH
Charge (C/m?)= e[Na [(6 [é—VoEtD j

[24]

Mo= Masse initiale du latex titrée (g)o¥Volume initiale du latex titré (mL), Gon= Concentration
de NaOH = 19 mol/L, CNaOH = Concentration de NaOH =21BoL/n"’, Ve naon= Volume de
NaOH au point d’équivalence (mL®p, = Fraction massique (%), D = Diameétre de la palgi¢m), e
= Charge élémentaire ~ 1,602¥C et N, = Nombre d’Avogadro = 6 x £&morl*

120

100

80

60

40]

Conductivité (mS/cm)

V
| e,NaOH

20k ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
0 0,5 1 15 2 2,5 3

/ mL
NaOH

Figure 1. Courbe de titrage conductimétrique mesugé25°C par la soude NaOH 0,1Mol pour les pdescBS
30nm.
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Extrait Masse Volume Charge Charge
D(nm) | sec % titrée (g) Equiv. x 10° x 10°
(ml) (moles/qg) (CIn?)

PBMA Rét 10%

040609-1 102 8,39 24,10 0,22 1,09 1,78

040609-2 66 8,76 22,89 0,30 1,49 1,57

070209-1 48 10,99 22,90 0,58 2,30 1,78
PBMA Non Rét

050609-1 101 8,55 21,75 0,11 0,59 0,96

050609-2 61 8,06 21,41 0,16 0,93 0,90

110609-1 37 13,21 9,25 0,27 2,2 1,31
PBA Non rét

070609-1 78 8,21 21,27 0,11 0,63 0,78

070609-2 58 8,95 21,42 0,11 0,57 0,53

090609-2 36 7,14 10,63 0,26 3,42 1,97
PMMA Non Rét

080609-1 61 8,83 22,44 0,14 0,70 0,69

080609-2 47 8,44 24,94 0,13 0,62 0,46

090609-1 39 7,91 43,04 0,73 2,14 1,34

h-PS

150609-1 50 6,33 38,26 0,27 1,11 0,90

020108-1 30 2.05 26,05 0,37 6,93 3,33

Tableau 2. Caractérisation conductimeétrique dexlat25°C. Le titrant est NaOH 0.1 M.

On remarque que la charge massique des solutidisidetes de PBMA réticulée et non
réticulée augmente quand la taille des particulesndie. La charge massique passe de 1,09 10
moles/g pour des particules de PBMA réticulée dznfi®a 2,30 18 moles/g pour des particules de
48nm. Pour les matrices PBA et PMMA, on constate légéere disparité dans la dépendance de la
charge massique avec la taille des particules. Haage massique en passant d’'une petite a une
grande particule, elle diminue tout d’abord puie @ugmente. Toutefois, Quand on compare toutes
les matrices PBMA, PBA et PMMA entre elles en temheecharge par unité de surface, on constate
une méme évolution avec la taille des particules charge surfacique en passant d’'une petite vers
une grande particule, elle diminue en premier feus elle augmente. Quand on compare les
différentes matrices entre elles par rapport a énmtaille, on remarque que les matrices PBMA

réticulée ou non réticulée et PMMA présentent quast la méme charge surfacique (~1,32 10
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C/m2) avec toutefois une valeur supérieure paragdamux autres matrices de la charge massique et
surfacique de la matrice PBA.

Pour les particules de polystyrene de 30nm, ellessgdent une charge massique 3 fois
supérieure a celles des matrices PBMA et PMMA ®i2supérieure a celle de la matrice PBA. Par
contre, la charge surfacique des particules PS 3&im 1,7 fois supérieure a celle du PBA et ~ 2,5

fois supérieure a celles des autres matrices.

3. Caractérisation du potentiel électrique des particles

On mesure le potentiel zéta des particules collesdan évaluant leurs déplacements dans un
champ électrique connu. Les colloides sont plae@s dne chambre d’électrophorése constituée de
deux compartiments contenant des électrodes eedhambre de connexion. Une tension appliquée
entre les deux électrodes produit un champ élegriqiforme dans la chambre de connexion et les

particules chargées se déplacent vers I'une ouréades électrodes. Le potentiel Zétg)(est

accessible expérimentalement par des mesures og&i@étigues en mesurant la mobilité de la
particule (dite mobilité électrophorétique) danschiamp électrique par la relation de Herjr26] :

_ 268

Ug f(kR)

Ue est la mobilité électrophorétique,

/] estla viscosité de la phase continue,

& est la constante diélectrique du liquide,

K estl'inverse de (la longueur de Debye = |'épaisdeua double couche électrique),
R est le rayon de la particule,

Le facteur f (x R) dépend de la taille, de la forme et de la forcegoe des particules. Dans le

cas d’'une particule sphérique, etA’lR) est supérieure a 100, la relation se simpliflerse

I'équation de Smoluchowski ouf (4 R)=3/2 [25]:

f=u_
£

Cette relation simple permet, a partir des molsilééectrophorétiques, d’accéder au potentiel
Zéta lorsque le champ électrigue appliqué est co@nuprésente ci dessous, les résultats de mesure

de potentiel Zéta de tous les latex étudiés. Lesunes de potentiel Zéta sont réalisées a 20°C sous
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un angle d’incidence du faisceau Laser de 13° awe&etasizer commercial (Zetasizer NanoZS,
Malvern,France) au CERMAV. La lumiére qui traverke cellule de mesure est atténuée
automatiquement en fonction de la turbidité desitemis des latex. Les valeurs de potentiel Zéta
sont déterminées en utilisant la relation de Snimwski citée plus haut. La tension appliquée lors
des mesures est de 40V. Les valeurs de potential sé&t moyennées sur dix mesures répétées et
données avec une précision de + 5mV. Apres I'éahaligns (élimination du tensioactif), on injecte

1 mL de latex dans la cellule du Zetasizer NandreEohaque série de mesures et une autre, les

cellules sont lavées abondamment par de I'ealldestt séchées a I'air ambiante.

3.1 Potentiel électrigue des particules en absence del s

On représente dans la figure 3 les résultats desune®e de potentiel Zéta des solutions des
matrices PBMA réticulée, PBA et les particules P&8. On remarque que la valeur absolue du
potentiel Zéta augmente quand le diametre descphles de la matrice diminue. On note que la
valeur du potentiel électrique des particules dggpgréne est similaire a celle de la matrice PBMA.
La courbe de décroissan&@®) du PBA est sensiblement plus élevée &l du PBMA et PMMA.
Vue la disparité des résultats de titrage conduattioque des matrices, nous ne pouvons pas

expliquer cette différence en terme de densitéhdege des matrices.

80
]
70}
§> PBA
~ oo |PMMAY
> \D
c . = BN
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N ‘Q\
ol PBMA \ﬁg
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Diameétre Matrice (nm)

Figure 3. Evolution du potentiel Zéta en fonctioa k taille des particules PBMA réticulée)( PBA non
réticuléep) et PMMA non réticuléeX). Le potentiel Zéta du PS-30nm est inséré pourpewaison.
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3.2 Potentiel électrigue des particules en présence del

Au cours de la formation du film, I'évaporation udr £t a mesure de I'eau peut conduire alors a
une augmentation de la concentration des élect®lgbntenus initialement dans la solution, cela
peut induire la floculation des particules. L'étudie I'effet du sel sur leurs stabilités s’avére don
nécessaire. On va étudier la variation du potegtestrique en fonction de la force ionique. P@sr |
mesures d’électrophoréses, la masse du latex gulesie rapport de dilution du latex est inchangée
(0,16 g de latex par gramme de solution de selif, Isaconcentration du sel a été variée. On s’est
limité a une concentration maximale de Nacl de & car au dela, on assiste a une oxydation et

une dégradation des anodes de la cellule de mesure.

3-2-1-Potentiel électrigue des particules constituant laatrice

On représente dans la figure 4 la courbe de vanadu potentiel Zéta avec la concentration
molaire du sel Nacl. On remarque que la tendancealigenution du potentiel électrique des
particules de PBMA et PBA est quasiment similaimepeésence du sel monovalent de chlorure de
sodium ou divalent en présence du dichlorure deiwral La valeur initiale du potentiel Zéta du
PBA est supérieure a celui de la matrice PBMA. €fmis, les deux matrices atteignent la méme
limite avec un peu de différence dans le cas diCaeb qui peut étre attribuée en partie a la barre

d’erreur des mesures.

10— .
O PBMA i O PBMA |
o @ ®rcr | o @ @ PoA
s
> 60} >
= O £ sof ° ,
N 50 ® {1 ~ i 0 ® o
e o | 7
o OO O
40| ] ,
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o (C) &
5 0 5 10 15 20 25 30 0 1 2 3
[Nacl] mMoL [cacl 2] mMoL
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Figure 4. Evolution du potentiel Z&ta du latex PBMIZnm et PBA 36nm avec [Nacl] (a) et [ch¢b).

3-2-2-Potentiel électrique des particules inclusions

On remarque que les particules de polystyrene prg&siela méme tendance de décroissance du
potentiel électrique vis & vis de la force ionidqtigure 5). Toutefois, il est beaucoup plus sersbl
aux variations de [NaCl] et [Caflque les matrices PBA et PBMA. dans le cas deScpées de
polystyréne, la chute est rapide méme pour ledefmitoncentrations des sels. La valeur finalé de
atteinte en présence Nacl ou eadt plus faible dans le cas du polystyréne pgadmux matrices
PBMA et PBA. Pour touts les polymeres investigwesan remarque que la concentration de début
d’agrégation en présence de gadt au moins 20 fois inférieure a celle en préseatec Nacl. Cela

sera expliqué dans la prochaine section de ce zquiag)

80
oF
so: !
I R I N
—_ | W e L E TN _— ______-
NS 40H PBA | o~ —
— | — S ] PBA
30 i b [ \\ T
Yim dur ~ PBMA
20} ™ ps | 20} == ps ,
10 N 10 S ——
0 2 4 6 8 10 12 14 0 01 0.2 03
[Nacl] mMoL [cacl 2] mMoL

Figure 5. Evolution du potentiel Zéta du latex FBIB avec [Nacl] (a) et [cagl(b). E(PBMA) vs. [Nacl] et
[cach] et E(PBA) vs. [Nacl] et [cag] est inséré dans la courbe pour comparaison.

4. Estimation du potentiel de debyek'l des particules colloidales

D’aprés ces études de potentiel ZETA, on peut coacjue la particules sont encore chargées.
L’agrégation est donc contrblée par la portée dgsulsions électrostatiques exprimée par la
diminution de la longueur de Deby&. Dans ce cas, est ce que le potentiel répulsiést le méme
pour toutes les particules des inclusions et ddgeaa ?. Puisque on n’a pas le moyen de le mesurer

on regarde la floculation des solutions colloidgasvoie visuelle et on essaye d’estimer le patent
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d’écrantagex™. La théorie DLVO suggére que la stabilité d'unetipale dans une solution est
dépendante de I'énergie d'interaction toMie= Vo + Vg. Cette théorie énonce qu'une barriére
énergétique résultant des forces répulsives empédeeix particules de s'approcher I'une de l'autre
et d'adhérer l'une a l'autre . Si les particuldsuoe répulsion suffisamment importante, la dispers
résistera a la floculation et le systeme colloigata stable. Cependant si aucun mécanisme de
répulsion n'existe, la floculation peut alors apjiae ( voir schéma 2 ). Le terme Yorrespond a la
force attractive de Van der Waals donnée\par - (H/12m)(1/D%) [2% ou D est la distance inter-
particules et H est la constante de Hamaker (<@%2JL Le potentiel de répulsiong\ést définit par

la relation suivante Vg = 64 k™ n° Kg T exp(-kD) * ot n° est la densité en nombre des ions

électrolytes (if) et k est l'inverse de la longueur de Deby& définit par k= /—;"§ KBT2
n°z

= /% avec: &, &, KpetR sontlacharge élémentaire, permittivité mie vpermittivité

du milieu, la constante de Boltzmann et la constaess gaz parfais respectivementn®tz sont la

densité en nombre des ions de valenges z Constante de FaradayeNa = 96.485 x 1 C mol™;

I:%ZG zi* est la force ionique,,cz sont la concentration (mMoles/L) et la valence dgseces

0,176

ioniques respectivemef23]. x1= nm dans le cas d’'un sel monovalentset = 7 nm
c

0,304
Ve

dans le cas d'un sel divalga®].

On a I'énergie total®/t = - (H/12m)(1/D%) + 64™ n° Kg T exp(-kD). Pour que I'agrégation
prenne lieu, il faut que ¥=0 et%—\gzo, c’est a dire il faut que :

- (H/12m)(1/D%) + 64 n° Kg T exp(xD) = 0 et (2H/12)(1/D% — 64 n° K T exp(kD) = 0

Cela nous donne lzoncentration critique de coagulationou d’agrégationnoté Cc.c 0 z ™.
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Schéma 2. Variation des énergies potentielles ectifin de la distance inter-particulaire.

Pour une taille donnée de particules, la hautela tarriere dépend essentiellement des facteurs
suivants :

1 - Le potentiel Zéta et la charge de surface. hteur élevée du potentiel électrigue augmente
VR sans modifier Y

2 - La concentration des ions de I'électrolytefance ionique . Leur augmentation provoque
l'abaissement deppar diminution de la longueur de Debyg k

Nous avons procédé a des observations visuell&éwdution de la floculation des différentes
solutions de latex en fonction de la concentrationsel Nacl ajouté. La concentration du sel est
variée entre 0 et 588 mMoL. Le temps d’observatidal est de 45 minutes.

4.1 Particules inclusions (polystyrene)

Nous avons préparé différentes solutions aqueuseseldde chlorure de sodium a différentes

concentrations molaires. Nous gardons la concémratu latex de polystyréne a 0,35% en masse,
c’est seulement la concentration su sel qu’onviaiter.
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PS REF. 020108-1 [POLYMERE] = 0.35%
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¥+
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Figure 6. Observation visuelle de I'évolution ddlteulation du latex PS en fonction de la concatitn du sel
pour une concentration en polymere de 0,35% potemps d’observation de 45minutes.

On observant I'évolution de la floculation du latdx polystyréne pour chaque concentration du
sel, on constate que I'apparence du latex passe dalution transparente sans sel a une apparence
de plus en plus turbide quand on augmente la coratem du sel. Au dessous de [Nacl] de 8,8 mM,
les particules de polystyréne sont encore stafllasconstate que le phénomeéne d’agrégation prend
lieu entre 8,8 mM et 35 mM. Par contre, la floculattotale des particules de polystyréene est dans |
domaine de concentrations du sel entre 35,5 mN\8,dtMm. La séparation de phase polymére — eau
correspond a une [Nacl] de 105,8 mM au bout de #tutes. La figure (7) ci dessous montre
I'évolution de la longueur de deby# en fonction de [Nacl] dans la solution de latexpdéystyréne.

On remarque que la longueur d’écran diminue quand la concentration molaire du sel Nacl

augmente.
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Figure 7. Evolution de la longueur de deh;y%édu latex PS 2wt% 30nm avec la [Nacl].

La longueur de debye® passe de 3.24 nm pour [Nacl] de 8.8 mM & 1.61 aun fNacl] de 35.5
mM. Quand la longueur de debye s’approche de 1mfatéx de polystyréne présente une séparation
de phase. Cette séparation est totale pour une¢omgle debye de’ de 0.80 nm.

4.2 Comparaison des particules de la matrice  PBMA et RPA

Avec la méme procédure décrite auparavant poumatex|de polystyrene, nous observons
visuellement I'évolution de la floculation des dodns colloidales de PBMA et PBA avant et apres
I'ajout progressif du sel de chlorure de sodium. ®marque que de point stabilité colloidale, les
deux matrices PBMA et PBA se comporte pratigueméatla méme facon. Une zone de
concentrations de sel Nacl au dessous de 35 mMsmond & un domaine de stabilité des particules
PBMA et PBA (solutions translucides). Le phénomédisgrégation et de floculation prennent lieu
entre 35 mM et 78 mM de Nacl. Toutefois, la sépamnatie phase dans le latex de PBMA prend lieu
a [Nacl] de 105,8 mM. Dans le cas de la matrice PBAéparation de phase prend lieu pour [Nacl]
entre 392 mM et 588 mM. Ces valeurs nous indiggaetles solutions colloidales de PBMA et PBA
sont plus stables par rapport au latex de polyseym’ les phénomenes d’agrégation, de floculation
et de séparation de phase prennent lieu dans uaiderde concentrations de sel plus faible que les
matrices PBMA et PBA. La longuewt* qui correspond au début de la floculation vautniB8dans
le cas des particules de polystyrene et ~ 1 nm ldares des matrices PBMA et PBA.
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PBMA REF. 0702091 [POLYMERE] = 1.76%
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Figure 8. Observation visuelle de I'évolution ddlteculation du latex PBMA 48nm en fonction de la
concentration du sel pour une concentration enrpetg de 1,76% pour un temps d’observation de 43asnu

PBA REF. 090609-2 [POLYMERE] = 1.78%

0.0 8.8 355 ‘78.4 105.8 147.7 392.0 588.0

L 4

[Nacl] x 10™ mollL

Figure 9. Observation visuelle de I'évolution ddlteculation du latex PBA 36nm en fonction de la
concentration du sel pour une concentration enrpetg de 1,76% pour un temps d’observation de 43asnu
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[1l. Structure des particules dPS dans les différentesatrices

1. Préparation des films nanomélanges

Les nanomeélanges ont été préparés par séchagerglamge de suspension de particules de
polystyrene deutéré dPS et particules hydrogénéeBBMA, PBA, PMMA et PS hydrogéné. La
concentration massique des inclusions de dPS (3@ang la matrice est de 2% et 6%. Pour étudier
I'effet de la force ionique et du pH sur la struetides nanomélanges, une série d’échantillons
dPS/Matrices contenant des taux de sel Nacl Blad2H variables ont été préparé. Les solutions des
meélanges dPS/Matrices sont séchées a températatedlée a 56°C. Le temps de séjour des
échantillons de mélange dans le four est de 2 joous une élimination totale de I'eau. Dans le cas
des nanomélanges a base des matrices PBMA réti¢idée 50°C), PMMA (Tg = 120°C) et hPS,
on obtient des films avec craquelure. Cependamis élacas des mélanges en présence des matrices
PBMA non réticulée (Tg ~ +28°C) ou PBA (Tg ~ -47;@n obtient des films continus. La
procédure de préparation des mélanges a partpatésules dPS et les matrices PBMA réticulées,
hPS ou PMMA peut étre représentée par le schéma 3:

CCC C(:_ L(EIPS
1@ ™,
® (QJC% %’C’C“’ @ & fi?f gﬁ)
IO JOoNa
00 00 ”{—C ‘ix"s‘% :
@O O D C @
® O Q CJ m «X %

O Q O® O Q ] _,,_A_,\‘)
) @ oPe' PEMA

Schéma 3. Etapes de filmification a partir desamgés dPS/PBMA Réticulée.

Le séchage des mélanges dPS/Matrices rigides (PMW@S) ou dPS/PBMA réticulée donnent des
films craquelés alors que le dPS/PBA ou dPS/PBMA méticulée donne des films continus. Dans le
cas des films nanomélanges craquelés, un concadeageale ces films nous permet d’obtenir des
poudres de matiére de l'ordre de 0.1 mm. Une mdssd05 mg de cette poudre est ensuite

incorporée entre deux disques en quartz sépar@spaspaceur en meétal de 12 mm de diametre et
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1.2 mm d’épaisseur, ce qui nous permet d’avoir on tontréle de I'épaisseur des échantillons a
mesurer. Dans le cas des nanoblends préparésradeartatrices PBA ou PBMA non réticulée, les
films sont continues. On découpe une section dméti@ 15mm qu’on place directement dans la
cellule de mesure puisque I'épaisseur du film egoume. Les expériences de diffusion de neutrons
aux petits angles (DNPA) sont effectuées dansdetspmetre PAXY a Orphée Saclay. Les neutrons
diffusés, captés dans un multi-détecteur bi-dimemsél XY, sont regroupés selon une moyenne
circulaire permettant d’avoir des spectres d'initéndiffusée 1(q) en fonction du module du vecteur
de diffusion (q). La gamme des valeurs de q adolessest entre 0.0035 Aet 0.04 A°™.

2. Structure des nanoblends dPS dans le PBMA

Nous allons nous intéresser dans un premier liaux petites particules de polystyrene
dispersées dans les matrices de PBMA et par la soits montrons des résultas sur des particules
de dPS de tailles plus grandes dans la méme ma®icautilise deux matrices PBMA : une non
réticulée et une autre réticulée a 10%. On commg@acedes analyses des mélanges en absence
d’aditifs ( sel, soude) et par la suite on asalyl'effet de la force ionique sur la structures de

nanoblends.

2.1 Nanoblends préparés a faible force ionique

Nous présentons dans la figure 11 (a) le spectdbffission I(q) de nanoblends contenant 2% de
particules dPS 30nm dans la matrice PBMA réticdlédaille 38nm. Le signal de diffusion I(q) de

particules dans un milieu donné est donné par égn suivante :
(q) = guBo*B() x S(A) [29]
Ou P(q) est le facteur de forniliy est le facteur de contrastg,est la fraction volumiquey est

le volume de la particule. Si on suppose que l¢etacde structure S(g) vaut 1 (dispersion de
particules trop diluées, fraction volumique <0.1%) peut fiter l'intensité expérimentale 1(q) selo
le modéle de sphéres dures avec un facteur defB() en tenant compte d’'une polydispersité log-

normale f(R,0) :
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) 2
9 sin@R )~ (aR ) cos@R ) ; s
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avec R est le rayon moyen de la particulecet p.R, ou’ p est I'indice de polydispersité. La
gualité du fit nous donne des informations sur lanidre avec laquelle les particules dPS sont
dispersées dans la matrice PBMA. Le meilleur firespond a un indice de polydispersité PDI de
25% et a un diamétre de 26nm similaire au diam@&rodynamique trouvé par DLS (30nm). Je
rappelle que ces particules sont synthétisées pmgrisation en émulsion classique et c’est
evident d’avoir des particules polydisperses avee telle taille. Par DLS, le programme CONTIN
nous donne une estimation grossiére du PDI derkotdé 23% similaire au PDI trouvé par le fit de
l'intensité 1(q). Si on fit la courbe expérimentd(g) pour une fraction volumique de 2% au lieu de
(~0%) utilisé auparavant, on trouve pour le meill#uune polydispersité de 20% et un diametre de
28nm. Ainsi, on obtient la méme qualité et pratigeat les mémes valeurs du fit en utilisant une
fraction de (~0%) ou 2%. La superposition quasimparfaite entre I'intensité 1(q) et le fit par le
facteur de forme P(gq) d’aprés le résidu (figuréblllnous informe que les particules dPS 30 nm

sont indubitablement individuellement disperséeasdia matrice PBMA 38nm sans présence

d’agrégats.

1000 1
=
= 0,5}
D
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% .

10 - -1 . . . . .
0,006 0,01 0 0,015 0,03
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Figure 11.(a) (e) Spectre DNPA des particules dPS 30nm (2wt%) @BIgIA réticulée 10% (48nm)—€) Fit par
P(q) selon le modele de sphéres dures avec un tlexhe 28nm et une polydispersité de 2@QBy.Résidu calculé par
soustraction de I(q) et P(q).
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Une autre maniére pour analyser I'état de disperdis particules dPS 30nm dans la matrice
PBMA est de calculer la fonction de corrélation gass. Dans le cas d’'un systéeme monodisperse, le
calcul de la fonction de corrélation des pairs @drstribution des distances) se fait directement e

utilisant la transformée de Fourier inverse dadinsité diffusée 1(q) a I'aide de I'équation suitean

g(r) =ﬁj;oqzl(q)% dg.(voir chapitre Il pour plus de détails).

L’allure de la distribution des tailles P(r) estahérence avec I'allure de la courbe I(q). Entetia

est en présence d’'une fonction P(r) Gaussienne @venaximum qui correspond pratiquement au
rayon caractéristique de la particule (2R = 34ninjilgire au diametre obtenue par DLS. La
distribution des tailles peut étre estimée paralgdur a mi hauteur de la gaussienne. On peut
conclure qu’ a faible force ionique, on arrive agarer des nanomélanges avec une bonne dispersion
des particules dPS (30nm) dans la matrice PBMA®8n

1,2

p(r)

0 5 10 15 20 25 30 35
r(nm)

Figure 12. Fonction de distribution des taillespagticules de polystyréne dPS 28nm (2 wt %) dansIRB
réticulée 38nm.

211 Effet de la réticulation

Dans la figure 13 on compare les spectres degififful(q) de particules dPS 30nm dans la
matrice PBMA non réticulée (37nm) et la matrice PBkéticulée 10% (48nm) respectivement. On

remarque que les deux spectres I(q) sont superiessgbelle que soit la valeur de g. cela nous
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renseigne que les particules dPS 30nm arrivenba ame tres bonne dispersion et dans la matrice

PBMA non réticulée et dans la matrice PBMA rétieulé

1000 ;%sssss“‘%“\

100 }

I(q) (Arb.Unit)

0,006 0,01

qA)™

Figure 13. Spectre DNPA des particules dPS 30nme Bamatrice PBMA non réticulée (37nm)) (et dans la
matrice PBMA réticulée 10% (48nmA).

2.1.2 Structure des particules PBMA et PS dans les nantanges

Il est facile d’accepter que le PBMA non réticubénfie un film continue a la fin du séchage a 56
°C (Tgeema = +28) et donc conduit a la formation d’'un mélaigepolymere idéal (schéma 3). La
situation peut étre différente dans le cas de l@ioeaPBMA réticulée 10% qui peuvent gardeées leurs
frome sphériques avec des cavités entre elles. 3ary il faut s’assurer que les particules PBMA
réticulées sont totalement déformées a la fin dicgasus de séchage du film et que les interstices
entre elles sont totalement fermés. Dans la figute(a) on montre le spectre DNPA des films
fabriqués a partir de nanoparticules de PBMA rédes et évaporées a 56°C. Ce spectre implique
qu'il n'existe pas de structure entre les nanopalels de PBMA pour toutes les valeurs de q >%.10
A°. Cela nous renseigne sur le fait que les fimpamés par évaporation des suspensions de
PBMA réticulées au dessus de leurs températurésadsitions vitreuses sont uniformes a I'échelle
microscopique et que ces nanoparticules réticypeesent se déformer sous I'effet de la pression
capillaire pour remplir les interstices entre ell& les particules de PBMA restent sphériquessapr
évaporation de l'eau, le contraste entre partic@esnterstices doit faire apparaitre un pic de
diffusion apparent & q =T@(3/2)°*/Dpgma = 0.013 A°%. Par exemple, des films préfabriqués a partir
de suspensions de nanoparticules de polystyreneeatampérature (56°C) en dessous de leurs
Tvoume (100°C) montrent des maximums (pics) tres cldiigufe 14(b)). Ces pics de diffusion
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montrent que les particules dures de polystyréstemeé en formes sphériques et séparées par les
interstices. Et Parce que le module élastiqgue depadicules est de 'ordre de GPa, la pression de
Laplace est insuffisante pour déformer ces naniopées et fermer les interstices. Si les particdles

la matrice est non déformables a la fin du proceslsuséchage, le cas d’'une matrice de polystyrene
(Tg=100°C), on doit avoir la présence d’'un pic densourbe de diffusion des particules dPS 30nm.
Ce pic est absent dans le cas de la matrice PBMeukée10% comme illustré dans la figure 14(b).
On peut conclure que a notre température de sé¢b&g€), dans le cas du PBMA réticulée ou non
réticulée, elles forment a la fin du séchage unticgacontinue donnant lieu a un film sans cavités
inter-particules avec la présence de particulés sffhériques entourées par les particules déformées
de la matrice.

10
.o dPS 30 nm
~—~ Ce,
— = *e, dans PBMA
= S "
c :) © le] %e
= o ®
.d J:i Ce Co %o ;.O
S 00000 B
E $1000 O;..
U > dPS 30 nm °e,
ot = Ce
I 0 dans hPS 49 nm O%%
c C
[ (0] S
et -+ °
£ c (b) °
100 ‘
0,004 0,007 0,01

A -1
q=0.004 q(A™) a &

Figure 14.(a) m) Spectre DNPA de film a partir d'une suspensiopadeicules PBMA réticulées 10% (56 nm). Le
film est préparé par séchage a 56 «}.§pectre DNPA de film fabriqué par séchage a 5 Guspension de
nanoparticules de polystyréne (62 n(h). Spectres DNPA des particules dPS 30nm dans lacex@BMA 56nm et
dans une matrice polystyréne 49nm.

2.1.3 Effet de la concentration des particules dPS surdiucture des

nanomélanges

Dans la Figure 15 on pressente les spectres I(§fptpour des nanomélanges dPS a 2wt% et
6wt% dPS dans la matrice PBMA 37nm. | ‘intens{§) et S(q) pour 6% dPS présentent une
remonté aux petites valeurs de g. Si les particdiES sont parfaitement dispersées dans la matrice

97



Chapitre 1l : Structure des nanoparticules dassEnoblends

on doit s’'attendre a une décroissance de I(q) @t [&{ur les petites valeurs de q selon le model de
sphéres dures. Cela indique que pour une contentrde 6% les particules dPS forment des
agrégats dans la matrice PMBA. On estime le ra@igyration des agrégats dans le cas de 6% a
environ 21 nm alors que dans le cas de particmiéwiduelle (2%) il est 11.6 nm. La cinétique
d’agrégation dépend de la probabilité de collisantre particules. Puisque cette probabilité est
proportionnelle a la concentration des particulésjegré d’agrégation doit aussi augmenter avec

'augmentation de la concentration.

10
6Wt% © .
@]
E 1000 %@
D. 2wt% * *° .°oo.. -
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}: .."\ &
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~ 100} ~ 0
o ~»
= %©
[
.
10 :
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°y -1
q(A)

Figure 15(a) Spectres DNPAb) Facteurs de structures S(q) des particules dP% 2v6wt% dans la matrice
PBMA 37nm. Les facteurs de structure S(q) sont adis@es a q =0,02A.

2.1.4 Effet de la taille de la matrice PBMA sur la strtire des

nanomélanges

L’'un des paramétres clés qui peut contrbler laatspn, des particules dPS 30nm dans les
matrices PBMA, est le rapport des tailles des palgs[16] Pour cela, nous avons préparée difféerents
mélanges contenant des nanoparticules dPS 30nrarslgs dans les matrices PBMA de tailles
variable : (PBMA non réticulé 37nm, 61nm et 101r@ehjPBMA réticulées 48nm, 66nm et 102nm).
Dans la figure 16(a), on trace les spectres d'siténl(q) des partcicules dPS (2%wt) dans les
matrices PBMA non réticulées 37nm, 61nm et 101 @m.constate que les particules dPS sont

parfaitement dispersées dans la matrice PBMA 37Bm.revanche, les nanoparticules dPS

98



Chapitre 1l : Structure des nanoparticules dassEnoblends

s’agrégent dans les matrices PBMA ayant une tadlé 1nm et encore plus dans une matrice PBMA
de taille 101nm. Cela est clairement illustré atipalu facteur de structure apparent S(q) (figure
16(b)) qui augmente et s’éloigne de l'unité auxtpstvaleurs de q dans le PBMA 61nm et 101nm.
Dans le cas du PBMA réticulée 10%, (figures 17{dp}p les particules dPS sont agrégées que dans
la matrice ayant une taille de 102nm et elles pantaitement dispersées dans les matrices PBMA
48nm et 66nm.

Le rayon de giration et I'exposant n évoluent deni@re similaire avec I'augmentation de la
taille des particules des matrices PBMA réticuléeam réticulée. n est calculé par le fit des gx
petites valeurs de g avec une loi de puissariteLg Rg passe de 11,61nm pour le PBMA non
réticulée 37nm a 28,8 nm pour le PBMA 61nm et jiss@2,3 nm pour le PBMA 101nm (figure 18).
Dans le cas de la matrice PBMA réticulée, le ragengiration passe de 11,81nm (48nm) et
12,36nm (66nm) a 22,90nm quand la taille est dendiD2 ’exposant n estimé commence a ~ 0,2
pour les petites particules de PBMA et il atteimt6let 1,67 pour une taille de 101lnm de PBMA

réticulée et non réticulée respectivement.
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Figures 16. Spectres DNPA (a) et facteur de stracapparent (b) des particules dPS 2wt% dans ksioms
PBMA non réticulées 37nm, 61nm et 101nm.
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Figures 17. Spectres DNPA (a) et facteur de

réticulées 48nm, 66nm et 102nm..

stracapparent (b) des particules dPS 2wt% dans &sams PBMA

35 —
PBMA
non réticulée
30} |
—~ 25} |
e
£ Jul |n|
2 | PBMA R
réticulée /'
V4
4
15} ’ ]
’I
[J-=-=1]
10 — ‘
30 50 70 90 110

Diametre Matrice (nm)

05}

PBMA
non réticulée

PBMA

Sl

réticulée /

/

4@
Ak

/

/

0
30

50

70

90 110

Diamétre Matrice (nm)

Figure 18. Evolution du rayon de giration (a) exposant n (b) avec le diametre des particulesBMAPnon réticulée

(o) et PBMA réticuléer).

On peut expliquer l'effet de la taille des partesilde la matrice PBMA sur la dispersion des

particules dPS, par une différence de densité @egehentre les particules dPS et les grosses

particules PBMA. L'autre cas de figure est simplamen effet géométrique da a la différence de

tailles. La densité de charge par unité de surdaseparticules PBMA est pratiqguement indépendante

de la taille des particules ( tableau n°2) ce qutpnsinuer que la charge n’'est pas le facteur qui

contrble cette agrégation. De point de vue géomquétrion peut expliquer ce phénomene par le fait

gue les petites particules présentent une surfaceasdume beaucoup plus grande que les grosses

100



Chapitre Il : Structure des nanoparticules dassEnoblends

particules. Méme si le taux massique des partiaildepolystyréne est le méme pour les trois tailles
de matrices (2wt%), le rapport entre le nombrep#escules dPS (30nm) et le nombre des particules
PBMA différe en fonction de la taille des particzileBMA. Par exemple, ce rapport est de 4% pour
le PBMA 37nm, il peut atteindre atteint 76% pouPBMA 101nm. Dans le cas ou les tailles des
particules dPS et PBMA sont similaires, on peutiraume dispersion selon une organisation
aleatoire en sphéres dures avec une probabiliggadement des petites particules dPS équivalente a
celles des particules de la matrice PBMA. Si cett@nisation est maintenue durant le séchage, elle
aboutie a une dispersion parfaite (schéma 4). Qoaral un systeme contenant de petites particules
mélangées avec de grosses particules toutes l@g®opeane sont pas permises et donc les petites
particules se placent forcément dans les cavibéssl entre les grosses particules, ce qui induit |

formation d’agrégats dans ces domaines (schéma 4).

Schéma 4. Représentation de I'effet de la tailléad®matrice PBMA (boules noires) sur la disperdies particules dPS
(boules vertes). Quand la taille des particulesadmatrice PBMA est trop grande par rapport a idetdes particules
dPS, cela conduit un piégeage des petites pasidales leurs cavités. (figure de droite).

2.2 Effet de la force ionigue sur la structure des nangdends dPS/PBMA

221 Effet du sel

Nous avons constaté auparavant par des observaigmnsles que la concentration initiale du
sel dans les solutions de latex joue un role ingmorsur leurs stabilités colloidales. La force que
dans les nanomélanges augmente au cours du séehggepeut favoriser I'écrantage des particules
et la floculation sélective. Dans les figures 1®leci dessous, on trace les spectres d’inter(gjjéet
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S(q) des nanoparticules dPS (2%wt) dans la ma@iRMA 37nm et PBMA 48nm correspondants a
différentes concentrations du sel. On constate lgse nanoparticules dPS sont parfaitement
dispersées dans les matrices PBMA avant ajout tleeserevanche, les nanoparticules dPS
s’agrégent progressivement avec I'augmentationNBel] (figure 21(a)). Des résultats similaires
sont constatés dans le cas de la matrice PBMAuié&t0% (48nm)(figure 22(a) et (b)). La
Figure 23 (a) et (b) illustrent le lien entre [Naat le rayon de giration et 'exposant n obtedass

le cas des matrices PBMA non réticulées (37nm)égtulée (48nm) respectivementy 8t n
augmentent quand [Nacl] augmente, ce qui confirese resultats discutés auparavant montrant
I'évolution de lI'agrégation des particules dPS aVaout de [Nacl]. Néanmoins, on constate que le
degré d’agrégation des particules dPS est plus riamiodans le cas de la matrice PBMA non

réticulée.
‘ 10 g ‘ ‘ ‘ ‘
10* | [Nacl] mMoL | [Nacl] mMoL
9,82 9,
6,87 42,
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Figures 19(a) Spectres DNPADb) Le facteur de structure des particules dPS 2wifs tamatrice PBMA 37nm dans
différentes concentrations de sel.
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Figures 20(a) Spectres DNPAb) Le facteur de structure des particules dPS 2wtAs tlamatrice PBMA 48nm dans

différentes concentrations de sel.

50

40l PBMA non rét.

30}

20}

Rg (nm)

PBMA ret.
10

0 2 4 6 8
[Nacl] (mMolL)

10

12

PBMA
réticulée

PBMA
non réticulée

0 2 4 6 8 10 12
[Nacl] (mMol)

Figure 21.Evolution du rayon de giration des particules dR®2 (a) et I'exposant n (b) en fonction de [Nading les
matrices PBMA réticulée (48nm) et non réticuléen(dy.

Nous devons rappeler que la stabilité des parScdiRS dans la matrice PBMA dépend de leurs
potentiels électriques et de la longueur de debyé. Ces deux paramétres varient tous les deux en
fonction de la concentration du sel (Figures 7@t Maintenant, est ce que les particules dPS ou
bien les particules de la matrice qui s’agregenprmier ?. D’apres les résultats des observations
visuelles détaillées auparavant, nous avons vuleggiparticules dPS sont plus sensibles a la force

ionique que les particules colloidales des autresrices. Donc on peut conclure que c’est les

particules dPS qui s’agregent dans le mélange.
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On remarque gque le potentiel zéta décroit rapidemierb3 mV avec ajout de [NaCl] et puis
stabilise & environ 25 mV. Ceci veut dire que lagipules dPS sont encore chargées électriquement.
Cette répulsion électrostatique peut assurer lbiliséade ces particules. Par contre les forces
électrostatiques est écrantés par la présence del][NOn a remarqué que la floculation des
particules dPS seules commence a [Nacl] ~ 8.8 ndvkajue dans les nanomélanges, I'agrégation
commence a partir d'une concentration initial da¢§l = 3 mM. La concentration réel de [Nacl]
augmente durant le séchage et si on suppose guédation prenne place avant la gélification de la
solution ( ~ 50%), la [Nacl] réel a 'agrégationvde étre 5 fois le [Nacl] de départ, 3mM de sel de
départ correspond a 15 mM en phase de gélificatimite valeur est dans la gamme de [Nacl]

critigue d’agrégation des particules dPS (8.8 mM).
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2.2.2 Effet du pH

Un autre paramétre aussi important que I'effeteluet qui s’avere nécessaire a étudier est I'efifiet
pH du mélange. Nous avons fait varier le pH paprégparation de différentes solutions de mélange
contenant différentes concentrations de soude NaGH[NaOH] a été choisie comme étant
équivalente a 0,6 fois, 1 fois et 2 fois [NaQ§ I'équivalence et qui a été déduite de la coulde
titration conductimétrique (figure 22). Dans lauig 25 on montre I'effet de NaOH sur la structure

des nanomelanges dPS/PBMA.

1200
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Figure 22. Courbe de titrage conductimétrique m&ssiga 25°C par la soude NaOH 0,1M pour la matfgdA non
réticulée 37nm.

Comme constaté auparavant pour l'effet de la foooggue, on constate un comportement
evolutif progressif de I'intensité | (q) aux pesitealeurs de g qui remonte quand on augmente
[NaOH]. Le facteur de structure S(q) s’éloigne dmité de plus en plus qu'on augmente [NaOH],
confirme ces observations. Le rayon de giratiomestes agrégats des particules dPS en fonction
de [NaOH] (figure 23(a)) montre une tendance détioh similaire que celui observé avec Nacl.
Cependant, en présence de NaOH, I'agrégationmenemce qu’'au dessus de 5,83 mM de soude. Si
on compare le comportement entre I'effet de NadN@&DH (figure 24 (a)), on ne constate que la
courbe Rg vs. [NaOH] se place parallelement auadessde la courbe Rg vs. [Nacl]. Mais, si on trace
a nouveau la courbe Rg vs. [NaOH]' avec [NaOH]'NaDH] —[NaOH]), sachant que [NaOH]
est la concentration de soude a I'équivalence ietajt 2,2 mM. On trouve que les deux courbes Rg
vs. [Nacl] et Rg vs. [NaOH]' sont superposablegufe 24(b)). Cela veut dire que I'effet de la #orc

ionique sur I'agrégation est le méme via I'ajoutsgéou de soude.
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Figures 23(a) Spectres DNPAb) Le rapport I(g) sur le fit théorique de spheresedipolydisperses des particules dPS
2wt% dans la matrice PBMA 37nm dans différentesceatrations de NaOH.
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Figure 24. Comparaison de I'évolution du rayon tlatpn des particules dPS 2wt% en fonction [Natl[NaOH] (a) et
[NaOH]' (b) dans la matrice PBMA non réticulée 37nm

On peut retenir a partir de ces résultats quetl@adispersion des particules dPS 30nm dépend

d’'une part de la taille de la matrice PBMA, plus tailles sont comparable mieux est la dispersion.
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Quand on augmente la concentration massique ddgybes dPS de 2% a 6%, on favorise
I'agrégation du dPS. Pour espérer avoir un bond&atispersion des particules dPS dans PBMA, la

concentration du sel doit &tre minimale.

3. Structure des nanoblends dPS dans la matrice PBA

La majorité des chercheurs qui se sont intéresg@&uale des nanomélange a partir de particules
colloidales ne considére pas I'effet de la natur@alymére comme un parametre important pouvant
affecter la structure des nanomélanges car a premige, on peut penser que la stabilité des
particules dPS est contr6lée uniqguement par lagehatectrostatique et non pas par la nature de
polymére. On s'intéresse ici a l'effet du polyméte la matrice sur la structure finale des
nanomélanges. Nous avons choisi le PBA (Tg = -4&@jt donné qu’elle était largement utilisée
dans la littérature. La procédure de mélangeagesipstaire a celle utilisée pour préparer les
meélanges dPS/PBMA auparavant. Nous allons analygerDNPA l'effet du sel, du pH sur la
structure de ces nanomeélanges dPS/PBA en utilisajuturs des particules de polystyrene deutériées

de tailles de 30nm.

3.1 Nanoblends préparées a faible force ionique

On présente dans la figure 25 (a) et (b) les caulfop de diffusion des particules dPS 30nm
dans le PBA non réticulé 36nm ainsi que le factBustructure correspondante. On inclue dans ces
courbes les spectres I(q) et S(q) des particul&3fm dans la matrice PBMA pour comparaison..
On constate rapidement d’aprés le signal 1(q) qustiucture des nanoparticules de polystyrene
deutériés dans la matrice PBA differe considérablgna celle de la matrice PBMA. L'allure de
l'intensité I(q) et du facteur de structure S(q)nime clairement que les particules dPS 30nm sont
agrégées dans la matrice PBA méme en absence.d® salyon de giration estimé des agrégats est

de 33nm quasiment 3 fois supérieur au rayon dé@irdes particules dPS dans la matrice PBMA.
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Figure 25. Spectres de diffusion 1(@) et facteurs de structurés) des particules dPS 30nm dans la matrice PBA et
PBMA. (—) Fit par le facteur de forme théorique P(q) degsph dures des particules non agrégées.

Lorsque la taille des particules de la matrice P&#gmente (figure 26 (a) et (b)), les
particules dPS restent agrégées quelle que sailllades particules PBA contrairement a ce quon
vue précédemment dans la matrice PBA. On remaggeelus on augmente la taille des particules
de la matrice PBA, les courbes I(q) se détachead®lirbe I(q) qui correspond a la taille de matrice
36nm. L’exposant n de décroissance de 1(q) dadsneaine des valeurs de q > 0,017 frégie par
la loi de Porod [30]) passe de — 3,8 pour undetaié PBA de 36 nm a —3,21 pour une taille de
78nm. Cette déviation de la loi de porod quandalliet des particules PBA augmente peut étre
attribuée a l'allure de courbature de la surface dgrégats de plus en plus denses quand le

phénomene d’agrégation s’accentue. [32]
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Figure 26. Spectres de diffusion 1(@) et facteurs de structurés) des particules dPS 30nm dans la matrice PBMA
37nm, PBA 36nm et PBA 58nm=] Facteur de forme théorique P(q) de sphéres digggparticules non agrégées.

Lorsque la concentration des particules augmen¥da 6% (figure 27 (a) et (b), I'intensité
et le facteur de structure augmentent aux petidsuvs de q ce qui peut suggérer que la taille des
agrégats qui augmente. Pour vérifier si le nomhrdaotaille des agrégats qui change nous avons
diviser lintensité a 6% par lintensité a 2% (frgu28). On constate que ce rapport d’intensité

augmente aux petites valeurs de g, ce qui montdagiaille des agrégats qui augmente.
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Figure 27. Spectres de diffusion 1(@) et facteurs de structurés) des particules dPS 30nm dans la matrice PBA 36nm.
(—) Facteur de forme théorique P(q) de sphéres digeparticules non agrégées.
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Figure 28. Rapport de l'intensité 1(q) des parésuliPS dans PBA 36nm a 6% sur l'intensité 1(q) a 2%
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3.2 Effet de la force ionigue sur la structure des nanolends dPS/PBA

3.21 Effet du sel

Comme constaté auparavant pour l'effet de I'ajout sl sur la structure de dispersion des
particules dPS dans la matrice PBMA, nous conssatre la matrice PBA donne pratiquement les
mémes comportements que PBMA. Les évolutions dlaréades intensités 1(q) (figure 29) montrent
gue les particules dPS s’agrégent de plus en plasdjon ajoute progressivement du sel Nacl dans
le mélange dPS/PBA. Ces observations sont confgrpée I'estimation des rayons de giration qui
correspondent a différentes concentrations du sel.

On compare dans la figure 30 l'effet de la forceigoe sur I'évolution de Rdes particules dPS
dans la matrice PBA avec les résultats trouvésraupat avec les matrices PBMA réticulée et non
réticulée. Méme si dans le cas de la matrice PB#& phrticules dPS sont initialement agrégées (Rg
de 33nm au lieu de 11,61nm), la tendance d’évoalute leurs Rg avec [Nacl] est similaire a
I'évolution de Rg dans les matrices PBMA (figure (&)) mais la vitesse d’augmentation de Rg a
partir des agrégats est moins prononcée. Si osallei rayon de giration estimé des agrégats par le
rayon de giration initial sans sel (figure 31(bjy constate que la pente d’évolution de Rg des
agrégats dans la matrice PBA est plus faible gsienlatrices PBMA. Les mémes constatations sont
retrouvées quand on suit I'évolution de I'exposdatla pente de décroissance de I(q) aux petites

valeurs de g (figure 32).

‘ 100 . ‘ ‘
¢, [Nacl] mMoL *0 [Nacl] mMoL e 0
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E Py Gt 104 ﬁ .
=
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Figure 29. Spectres DNPA) et facteurs de structur@s) des particules dPS 2wt% dans la matrice PBA 36nm a
différentes concentrations de sel Nacl.
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Figure 30. Evolution de Rg (a) et Rg{R@) des particules dPS 2wt% dans la matrice PBAnB6PBMA non
réticulée 37nm et PBMA réticulée 48nm a différemtescentrations de sel Nacl.
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Figure 31. L'évolution I'exposant n (a) et pfiv) des particules dPS 2wt% en fonction [Nacl]gdenmatrice PBA
36nm.
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3.2.2 Effet du pH

On présente dans la figures 32 (a), les spectrdd/Ddbtenues pour les nanomélanges dPS/PBA
sans soude, et avec [NaOH] de 2,60 mMoL et 10,5@mMspectivement. Nous remarquons qu'il
y'a une évolution progressive de lintensité I(¢)de facteur de structure (figure 32(b)) aux pstite
valeurs de g, de plus en plus qu'on augmente [Na@idjquant une augmentation de la taille des
agrégats avec I'ajout d’'une soude plus concentrée.

Comme constaté auparavant avec la matrice PBM#fiet’de la force ionique induite par I'ajout
du sel ou de la soude dans les mélanges dPS/PBh@mgune augmentation de Rg et de I'exposant

n (figure 33(a) et (b) respectivement).
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Figure 32. Spectres DNPfa) et facteurs de structurdb) des particules dPS 2wt% dans la matrice PBA 36nm a
différentes concentrations de soude NaOH.
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Figure 33. Comparaison de I'évolution du rayon tatmpn (a) et de I'exposant (b) des particules @&% en fonction
[Nacl] et [NaOH] dans la matrice PBA 36nm.

Ainsi, on peut conclure qu'il est plus difficile d®ntréler la dispersion des petites particules dPS
30nm dans la matrice PBA que dans la matrice PBMAns les mémes conditions initiales de
préparation des mélanges, les particules dPS gagtreuelle que soit la taille des particules PBA.
L’augmentation de la force ionique par ajout du @elde la soude permet d’augmenter encore la

taille de ces agrégats.

4. Interprétation de la différence de structure entre les nanoblends
dPS/PBMA et dPS/PBA

Les particules de la matrice PBMA et PBA méme Bsepossedent quasiment la méme
stabilité colloidale (méme concentration limite deagulation (C.C.C)), et méme si les deux
nanomeélanges dPS/PBMA ou dPS/PBA a I'état liqumld sous forme de solutions aqueuses (aprés
échange d'ions), ce qui nous laisse a penser qus ktabilités est régie uniquement par les
répulsions électrostatiques. Ce n’est pas le @sles inclusions de polystyrene dPS alors qu’elles
sont initialement agrégées dans la matrice PBAs($otme d’agrégats d’au moins 10 particules),
elles sont par contre parfaitement dispersées tlamsatrice PBMA. Pour tenter expliquer les
sources possibles de cette différence de componntenheux vois seront exposées.

1) Nos solutions colloidales aprés I'échange djamt sans force ionique (sans sel, sans
soude, etc). Les particules dans ces systéemeslelazas ou leurs tailles sont similaires, peuvent
atteindre dans la solution une certaine organisatio forme de cristal colloidale [34] (schéma 5).
Dans le cas des nanomélanges dPS/PBMA, les padidntlusions dPS et celles de la matrice
possédent initialement le méme potentiel électrig8mV). Les particules dPS dispersées dans la
matrice PBMA peuvent faire partie elles aussi ditecerdre vue I'équilibre électrique entre les
inclusions et les particule de la matrice. Unes fidéau s’évapore, cette structure organisée des
particules dPS peut étre conservée [34] (schém®d@)s le cas ou les particules inclusions PS
(~53mV) ont un potentiel différent de celui destjgates de la matrice PBA (~73mV), les particules
inclusions peuvent perturbé I'organisation en fomhuecristal colloidal des particules de la matrice
(Schema 7) et provoquer localement le désordreediedristal et induiront 'augmentation de leur
entropies. Dans ces conditions, il est possible tgge particules inclusions soient exclues
sélectivement par les particules de la matricpetsaséchage, on obtient des agrégats (schéma 7).
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PSS S

Schéma 6. Représentation schématique en 2D du gesti?S/PBMA en organisation en cristal colloidaisdia solution
et aprés séchage. Couleur en gris (dPS) et cogleublanc (PBMA). Les traits discontinus illustrdat charge
électrostatique des particules.
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Schéma 7. Représentation schématique en 2D du geet#?S/PBA en organisation en cristal colloidalsdansolution

et aprés séchage. Couleur en gris (dPS) et codeublanc (PBA). Les traits discontinus illustrdat charge
électrostatique des particules.

2) D’autre part, on remarque que la températureahesition vitreuse de la matrice PBA (Tg =
-47°C) est 103°C plus faible que la températursé@tthage (+56°C), alors que la matrice PBMA a
une Tg de 28 et 56 °C qui est comparable a la teahpé de séchage. Durant la derniére étape de
séchage les particules PBA peuvent coalescer daphdse aqueuse sous l'effet de la pression
capillaire By, ~ 10/R, (y est la tension de surface polymere-eau et R estylen des particules
[31,35]). Quand ces particules coalescent, ellemdat des amas qui peuvent exclure les inclusions
de polystyrene dans les proche de la températusedege, vont se comporter comme des sphéeres
dures en solution. Puisque la taille des particidetusions et de la matrice est similaire, aprés

séchage, il y'a une grande chance pour que chaguaicye dPS soit entourée par plusieurs
particules de PBMA au lieu qu’elle soit entourée yr@e autre particule dPS.
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Tséchage > > Tg(PBA)

PS +PBA

PS + PBEMA

Schéma 8. L’état de dispersion des particulesiEsiY dans un film obtenue a partir du mélange BBIR et PS/PBA a
une température de séchage proche de la tempédattransition vitreuse du PBMA.

5. Effet de la force ionigue sur la structure des nanmélanges dPS/PMMA et
dPS/hPS

Nous allons regarder I'effet de la force ionique lsustructure des nanomeélanges dPS(30nm)
dans des matrices plus rigides que le polystyrenentee PMMA (Tg = 120°C) et dans une matrice
polystyréene hydrogénée. A la fin du séchage desmélanges dPS/PMMA ou dPS/hPS, et les
inclusions et les particules de la matrice PMMARRS gardent leurs formes sphériques. Dans ces
conditions, toutes les particules sont séparéedgmcavités (Schéma 6).

PMMA ou hPS

dPS

Schéma 7. structure des nanomélanges dPS/PMM#Airada séchage.

Dans la figure 34(a), on remarque la présence giarimum sur les différentes courbes 1(q)
des particules dPS et qui montre la présence tstices entre les particules PMMA 39nm. Ce pic
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correspond & une valeur de vecteur de g* = 0,0165Bans le cas de la matrice polystyréne 50nm
de taille plus grande que PMMA (figure 34(b)), omitwsur le signal I(q) un premier pic a G
0,0135 At et un deuxiéme pic &,q= 0,0223 A™. Quand la matrice contient des particules
déformables a la fin du séchage, on obtient dessfitontinus sans cavités entre les particules
(dPS/PBMA ou dPS/PBA). Dans ce cas, le signal ffagibn 1(q) de ces nanomélanges représente
uniguement la diffusion des inclusions dPS. Laadion est différente quand ces inclusions sont
entourées par les particules hPS ou PMMA. Or, khisité diffusée 1(q) des petites particules dPS
est de méme ordre de grandeur que la diffusioradusbntraste cavités particules. Quand on rajoute
du sel dans ces mélanges, ca influence sur latsteudes cavités et il est difficile de distingwer

gui se passe sur les particules dPS en terme daipé et les changements qui se passe sur les

cavités des particules de la matrice.
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Figure 34. Spectres DNPAes particules dPS 2wt% dans la matrices PMMA 3@)mat hPS a différentes
concentrations de sel Nacl.
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6. Structure des grosses particules dans les nanoblend faible force ionique

Dans la figure 35 (a), on présente les spectrediffiesion 1(q) pour des particules de 87nm
dans les matrices PBMA réticulée, PBA et hPS. Damras de la matrice de polystyréne (D=50nm),
on note la présence d’un pic apparent due au tatemtre interstices et particules a g* = 0.015 A°
! avec g* = 2{(3/2)"7/Dnps Le fit des courbes I(q) par le facteur de forres dphéres dures donne
une taille de particules dPS de 86nm et 90 nm peuPBA et le PBMA respectivement. La
polydispersité est de 10% et 7% pour le PBA et PBgpectivement.
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Figure 35. Spectres DNPA (a) et résidus (b) déquées dPS 87nm dans les matrices PBMA réticul#,1c) PBA
(o) et hPS (50nm)q).

La qualité du fit des intensités I(q) des partisutl’S 87nm dans ces différentes matrices
ajoutant a cela un résidu qui oscille autour dei@llg que soit la valeur de q (figure 35(b)) montre
gue les particules dPS 87nm sont parfaitement diépe dans toutes ces matrices. Ce résultat nous
indique clairement et sans aucune ambiguité l'effette fois ci de la taille des inclusions de
polystyréne sur la structure finale des nanoble@ts.résultat n'est pas surprenant vue que les
grosses particules sont beaucoup moins nombreuseke getites particules pour la méme fraction
massique (2wt%). Juh-Ping Hsu et al [33] ont étddi&ariation de I'énergie d’interaction totale
entre des particules sphériques en fonction des lelfes. Ils constatent que a force ionique €gale
plus la taille des particules augmente, plus lemgge maximum de I'énergie d’interaction totale
augmente, ainsi, les grosses particules aurontcbepumoins de chance de s’agréger que les petites
particules.
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Ainsi, on peut dire que dans le cas de la matriB&R, on arrive a avoir une parfaite
dispersion et des petites et des grandes partidid8s En revanche, dans le cas des autres matrices
polymeéres (PBA, PMMA et hPS), il faut dépasser ceaine taille de particules dPS critique pour

espérer avoir une bonne dispersion des particiH&8sdans ces matrices.
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V. Conclusion

D’aprés notre étude, nous pouvons conclure quen&d@e d’agrégation des petites particules dPS
dans les nanomélanges est tres complexe. Diffépamésnetres physico-chimique peuvent entrer en
jeu pour stabiliser ou déstabiliser les petitesipales de polystyrene dans les matrices polyméres.
En effet, plus la taille des particules de la ncatugmente, plus le phénomeéne d’agrégation prend
lieu. Dans le cas dés meélanges dPS/PBA, dPS/PMMAIPS/hPS les petites particules dPS
s’agrégent quelle que soit la taille des particdieda matrice. La salinité dés mélanges dPS/PBMA,
dPS/PBA, dPS/PMMA et dPS/hPS plus elle augmeris, gn accentue I'agrégation des particules
de polystyrene dans ces nanomélanges. Le pH dungeldoit étre plutdt acide que basique pour
avoir une bonne dispersion des particules dPS Bensystemes de mélange dPS/PBMA. Si la
concentration massique des particules dPS est 6%ewue 2%, les petites particules s’agrégent
d’avantage et quel que soit la nature du polym¥ree la similitude entre le comportement de
stabilité colloidale entre la matrice PBMA et lagras matrices polymeres en terme de densité de
charge initiale, nous ne pouvons pas confirmernaéséd une relation directe entre la quantité de
charge initiale des particules et le phénomenerd@gagion ou floculation constatées. Cependant,
nous avons montré clairement I'effet de la forceiqoe sur le potentiel électrique et le potentiel
répulsif de ces matrices polymeres sur la structin@e des nanomélanges dPS/matrices. Nous
avons proposé deux modéles différents pour proposer justification de la différence des
comportements entre les différents polymeres éutllé premier modeéle « d’origine mécanique » et
un autre «d’origine géometrique » nous renseigramt d’'autres sources possibles pouvant
intervenir au cours du procédé de séchage des filtmemélanges. Toutefois, on constate que pour
espérer avoir une meilleur dispersion des petigicoles dans les nanomélanges, il faut de
préférence avoir des potentiels électriques sineiagntre les inclusions et la matrice, comme ¢gest
cas du systeme dPS/PBMA. Pour les grosses padiddepolystyrene, tout en gardant les mémes
conditions de préparation des nanomélanges a gadipetites particules, ne s’agregent pas etequell
gue soit la nature du polyméere (PBMA, PBA ou hPE). effet, les grosses particules moins
nombreuses que les petites particules et plusestatzins le temps au cours du séchage ont plus de

chance de s’exfolier dans les matrices et formem@momeélnges idéals.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

I. Introduction

La dynamique des polyméres confinés dans les filimees de polymeres a fait I'objet ces
dernieres années d’'une multitude d’études et dporép scientifiques. Des moyens et des
techniques nouvelles sont mises en ceuvre par lancoawté académique pour sonder les
modes de relaxation structurale des chaines pobsrelrils essayent de les corréler avec les
observations trouvées sur la réduction de la ttiansvitreuse Tg dans les films minces. Dans
le cas du polystyréne, la majorité des chercheorsvargent vers une accélération de la
dynamique des chaines de polystyrene affectéele ganfinement par rapport au polystyréene
en masse [1]. Dans le cas des polyméres confinéslda nanoparticules qui représentent une
autre géométrie de confinement des chaines n’@tpasu trop peu étudiée par la communauté
scientifique. On peu citer a cet égard les derrtrarsaux de Nawaz et al [2] sur la dynamique
des nanoparticules de polystyréne lorsque elles sompactées les unes des autres. lIs
constatent un comportement de la dynamique de atdax similaire a celui du polystyréne
massique et quelle que soit la taille des partcu@ependant, d’'autres études récentes [3]
montrent sur des nanoparticules dispersées dams llae possible déviation de la capacité
calorifique ACp des nanoparticules interprétée par la présenoe @douche mince en surface
plus mobile qui est affectée par le confinementaiéoins, trés peu d’études étaient ciblées
sur I'étude de la dynamique des polymeres confoless les nanomélanges, alors que ce
phénomene est un parameétre tres important quigitadter la structure finale des produits a
base de mélanges de polyméres ou dans les nancsitdéspa titre d’exemple. L'utilité
d’étudier la dynamique des nanoparticules dansnbesoblends trouvent son intérét dans
différentes applications : recyclage des polymeresgétements sans produits organiques
volatils importante pour la protection de I'envirement, le renforcement dans les systemes de
nanomélanges de polymeres dur-mou ou’ la dynamilgu&g des inclusions dures confinées
peut étre affectée et par conséquent inhiber & néiforcement des particules dures dans ces
systemes. Rharbi, dans une étude récente [4], drénque la Tg des nanoparticules PS de
27nm de diameétre confinés dans une matrice PBMidutée voit sa Tg diminuer de ~ 10 a
15°C (figure 0).
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TgﬂEU (':' K)

D (nm)

Figure 0. Variation de Tg en fonction du diamétes garticules dPS. Le trait continue est le fitlpaielation de
Forrest et al. Le trait discontinue représenteganassique.

Toutefois, Torkelson et al [7], a I'aide de la teijue de fluorescence, compare la Tg
du polystyrene homopolymere sous forme de couclnean(ih=7nm) déposé au dessus d’'aune
autre couche de P2VP (Poly(n-Vinyl-2-pyrrolidong)lg(P2VP) = 102°C] d'épaisseur
similaire (h=7nm) avec la Tg du copolymere P(S-BR2\¥quivalent (Tg = 101°C) (figure 2).
lls constatent aucune réduction de Tg de la codoie de PS par rapport a la Tg du
copolymeére P(S-b-2VP).

T, of PS domains T, 01PS
in block copolymer homopolymer|
films layers

7 nm thick PS layer 3T5K
372K

Figurel. comparaison de la Tg du polystyréne hpoigmere sous forme de couche mince (h=7nm) déposé
dessus d’aune autre couche de P2VP (Poly(n-Virg§s2elidone)) [Tg(P2VP) = 102°C] d’'épaisseur sinia
(h=7nm) avec la Tg du copolymére P(S-b-2VP) éqeivia(Tg = 101°C).

Il est donc évident d’étudier la dynamique des pales confinés dans les nanoblends
et essayer de contribuer a apporter quelques étérderréponse qui manquent a ce sujet. La

majorité des études sur la dynamique des polyntknes les mélanges sont focalisées sur des
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systemes comme le POE/PMMA généralement prépanes uta solvant commun aux deux
polymeres. Colmenero et al [5] se sont intéresdas particulierement a I'étude de la
dynamique du PEO (Tg=200K) dans PMMA(Tg=400K) etdaparer avec la dynamique du
PEO pur par diffusion quasi-élastique des neutéodss températures proches ou supérieures a
la température de transition vitreuse du mélang®/PMMA (330K). lls constatent que la
présence de la matrice PMMA rigide permet la cogatile petites zones de mobilité de
guelques nanometres ou’ les chaines PEO peuveatd¢macer et y étre confinées, ce qui
induit une hétérogénéité dans la dynamique du PE@nsd le mélange
25wWt%PEO/78wt%PMMA en comparaison avec la dynamou®EO pur. Frick et al [6] ont
étudié le mélange PEO(Tg=220K)/PVAc(Tg=315K) avee U gneiange 280K pour un taux de
mélange 20%/80% en masse. Par diffusion quasigi@stdes neutrons, la dynamique est
mesurée entre T@iange10K et Tgnelangd120K. Deux différents comportements de dynamique
a eté identifié pour le PEO dans le mélange. Resihhutes températures fkgngd-100K), la
dynamique n’est pas différente qualitativement alaeadynamique du polymere pur. En
revanche, prés de Fgange IS constatent un élargissement tres pronondé destribution des
temps de relaxation qui indique une sorte de rélaxdocale. Ediger et al [1] ont étudié par
RMN le mélange PEO/PMMA pour des concentrationssmags de PEO allant de 0.25%
jusqu'a 30%. Les fréquences vont de 31 a 76 MHzg.temps de relaxation sont mesurés entre
300K et 475K. lls constatent que la dynamique degnents PEO est 12 fois en ordre de
grandeur plus rapide que la dynamique des segn®iddA pres de Tg du mélange a 3%
PEO. lIs expliguent ce changement de dynamique H® Plans PMMA en terme de
fluctuations dans la concentration intermoléculaians la majorité des études sur la
dynamique, on constate qu’il est tres difficile @mtréler la structure des nanomélanges car
pendant la mesure a haute température, le mélaégege en deux phases avec une
morphologie complexe. On peut trouver des domaiieetsilles variables. Dans ces conditions
on ne peut pas distinguer le réle de proximité diesx polymeéres a l'interface du role de
miscibilité des chaines.

Pour décrire au mieux la dynamique dans ces systeihdaut distinguer I'effet de la
proximité des deux composants sur la dynamique€ettetl de miscibilité. Est-ce que cette
proximité affecte la dynamique dans les nanomékdrour cela il faut étudier la dynamique
sur des nanomélanges modeles ou la tailles desigesnast bien controlée et dans lesquels on
peut controler I'étendu de miscibilité des polynserB’autre par la majorité des études ont

sondé les dynamiques moléculaires alors que landignee des macromolécules n'a pas été
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abordée. Donc il faut aussi sonder le comporterdenta dynamique des chaines dans les
nanomélanges.

Dans notre étude, on s’est penché a déterminérdfabord un systéeme de mélange de
polyméres dans lequel on sera capable de conteilecaractériser la structure et la
morphologie de confinement d’inclusions dispers#gass une autre matrice réticulée. D’autre
part on développe dans cette étude une méthode samder la dynamique des grands
mouvements des chaines polyméres dans les nan@egldbes nanoparticules de polystyrene
deutérées de différentes tailles sont incorpordagie concentration massique (2%) dans une
matrice PBMA réticulée a 10%. On fabrique nos mgéasna une température > TgPBMA et <
a TgPS. Dans ces conditions, les nanoparticulessdile PS gardent leurs formes sphériques
tandis que les particules de la matrice se déformendant le séchage du mélange. Dans ces
conditions les particules PBMA réticulées stockdets contraintes élastiques autours des
particules dPS. Quand on recuit le systeme a PST¢es contraintes stockées dans la matrice
PBMA se libérent et servent comme une contraintaléo pour déformer les nanoparticules
dPS. La caractérisation par diffusion des neutraums petits angles de la structure de ces
inclusions nous a montré une dispersion parfaites d& matrice et par conséquent un systeme
de nanomélange idéal avec une surface de contactBiinie. Le contrdle de la réticulation de
la matrice nous permet de moduler les roles dedaipité et de miscibilité. On suit dans le
temps la déformation des nanoparticules dPS areliffés températures. La dynamique du dPS
dans les nanoparticules est alors comparé a celpotymére en masse. On constate que le
comportement de la dynamique des nanoparticuleafiestté par la dynamique de la matrice
PBMA. La conséquence de ce changement dans la dynandes nanoparticules dans les
nanoblends est interprété soit par une réductiomglé~8°C pour D=80nm) ou bien par un

changement de la dynamique de fragilité des natiopkes.
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[I. Partie Expérimentale

1. Caractéristiques des échantillons utilisés

Les matériaux utilisés, leur synthéses ainsi queslearactérisations (Tailleg,Masse molaire
et module de cisaillement) sont bien détailléesdarchapitre 1l de ce manuscrit. Néanmoins,

on représente ci-dessous un résume des caraquéessties échantillons dPS et PBMA utilisés

dans certte étude.

PBMA PBMA PBMA- | PBMA- | PBMA-
1 5 10 15 20 DPS-yd5| DPS-ycqd DPS-yc
% Réticulation 1% 5% 10% 15% 20% 0 0 0
Taille Particule | g, 56 55 65 60 80 77 30
(Diametre) nm
T, (°C) 38 47 58 61 65 102 99 99
G’ plateau, MPa 0.5 1 8
Mw,
10 gimole 371 143 296
Mn
10° g/mole 216 97 177
PDI 1.72 1.48 1.67

Tableau 1 — Caractéristiques des échantillons dPBRIA utilisés

2. Préparation des mélanges pour I'expérience de diffiion des neutrons

Au cours de la polymérisation en émulsion des |akexecette de synthese contient des
ingrédients comme le surfactant SDS, l'initiateuP3 le réticulant EGDMA. Dans ces
conditions, les particules dans la solution soabifitées par les ions [SQ4ccrochées sur
leurs surfaces externes. Ces différents ions sdardits des dispersions en utilisant un mélange
a une proportion de 5 a 10% par rapport a la mdssitex, des résines dites échangeuses
d'ions. C’est un mélange 50 :50 % de résines ciafims et anioniques {HCR-S[H et
SBR[OH]: 1:1}( Dowex® Marathon® MR-3, Aldrich). Cette ri@g peut capter des cations
comme le sodium et le potassium [Ra] et des anions comme les sulfonates {3@t en
méme temps elle les échange contrg [BH] donnant lieu & la formation d’eau. Une fois les

solutions de latex sont bien lavées (20 a 30 mindiagitation), on les filtre en utilisant des
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petites seringues dont le diametre du trou estimfe a la taille des billes de la résine. Le
séchage des dispersions filtrées s’effectue justesala filtration, car les solutions de latex
lavées sont instables et ont tendance a floculec d/temps. Les suspensions de polystyréne
ont été recuites dans une bombe en acier inoxydadi20 °C pendant 20 min pour effacer
I'historique thermique. Les nanomélanges sont éalés en mélangeant les suspensions dPS et

PBMA de telle sorte d’avoir une concentration de @¥masse du polystyrene dans le PBMA.

3. L’expérience de diffusion de neutrons aux petits agles

Les expériences de diffusion de neutrons aux patifges (DNPA) sont effectuées dans
le spectrométre PAXY a Orphée Saclay, aux spectresméd22 et D11 a (Institut Laue-
Langevin) ILL Grenoble (Voir Chapitre I1).

Les neutrons diffusées, captés dans un multi-daiecbi-dimentionnel XY, sont
regroupés selon une moyenne circulaire permettavoil des spectres d'intensité diffusée
I(q) en fonction du module du vecteur de diffus{gh La gamme des valeurs de q accessibles
est entre 0.002 A’ et 0.1 A°™,

Apres le séchage des solutions de mélange dPS/P&WIA chapitre 1ll), on obtient
des films plus au moins craquelés. Un concassage die ces films nous permet d’obtenir des
poudres de matiere de quelques millimétres. 105dmgette poudre est ensuite incorporée
entre deux disques en quartz sépareés par un esgaceétal de 12 mm de diamétre et 1.2 mm
d’épaisseur, ce qui nous permet d'avoir un bon rétatde I'épaisseur des échantillons a

mesurer (Schéma 1).

Cellule démontable

Cellule Fenétres en Quartz

@ Anneau de serrage

Espaceur

Schéma 1. Porte échantillon utilisé dans I'expé&eein-situ de diffusion de neutrons aux petits asgl I'lLL
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Sur une série d’échantillons, le recuit est effécax-situ dans une étuve a température
contrblée. Dans cette expérience, les échantillsost recuits, refroidis a température
ambiante, mesurés et ensuite recuits de nouveagy@e est répété plusieurs fois. Dans le
deuxieme type d’expériences (in-situ), les échlansl sont positionnés dans une étuve munie
de 4 trous dans lesquels on pose les cellules $ebigma 2). Les échantillons sont positionnés
dans I'étuve (voir schéma..) et chauffés a la teatpée désirée durant I'expérience de
diffusion de neutrons. La consigne de températsreégulée a I'aide de thermocouples placés
a proximité des échantillons. Au bout de deux n@auta température désirée est atteinte , et la
cinétique peut alors commencer. A I'lLL, on dispasen flux de neutrons tres élevé, un
spectre de diffusion de neutrons d’une minute aseéffisant pour avoir une bonne résolution
du signal de diffusion, en revanche, on était ameéneompter plus en temps dans les
expériences de diffusion des neutrons a LLB powirayne qualité de signal similaire a celle
obtenue a I'lLL. Nous avons privilégié les hautespératures et les cinétiques courtes pour
les expériences a I'lLL et les basses températtres cinétiques longues pour les expériences
aLLB.

|Echantillon |
Mono chromateur | Collimateur | Détecteur|

Collimateur

|Diaphragme

D

Celiﬁie-;

Début Cinétique

128 =

134 -
120 m

g (R o
e 1 g
e - ST s,
I I I I -
u ~

T2 ¢ 4 %
Temps (min)

+
|
|
|
|
|
|
|
|

Temperature (°C)
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Schéma 2. Dispositif expérimental utilisé pourxfiérience de diffusion des neutrons aux petitseangl
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[1l. Résultats et discussions

1. Méthode utilisée pour la mesure de la dynamigue dpolystyréene
nanoconfiné

Dans ce paragraphe, nous détaillons le principe deéthode qu’on a utilisé pour la mise
en évidence de la dynamique de relaxation a logghelle du polystyrene confiné dans les
nanoparticules. Des films solides sont fabriqués Révaporation de I'eau a partir d’'une
mixture de suspensions aqueuses de nanoparticulkssnélastiques réticulées et des traces
d’'une autre suspension de nanoparticules dursétaubés (1 ~ 2%) (schéma 3). Le mélange
est préparé a une températurenférieure a la Tg des nanoparticules dures eéréeyres a la
Tg des nanoparticules molles. Dans ces conditiass particules molles ayant un module
élastique de I'ordre de 8 MPa (pour une matriceulie a 10%) , peuvent se déformer sous
l'effet de la pression capillaire appliquée duramd fermeture des interstices

1290w
R

est le rayon de la particule investiguée), en reliaries particules durs s’attendent a rester

(Rap= ~30 MPa, avegaw est la tension de surface air/eau (72.9 mN/m &pet R

sphériques durant le processus de formation duddmleurs modules élastiques (~ GPa ) est
largement supérieure a la pression capillaire. Btueaformation du film, une énergie élastique
est stockée dans les particules molles déforméean@maintenant on recuit le film a une
température supérieure a la Tg de nanoparticulessdies nanoparticules molles retrouvent
presque leurs formes sphériques et libérent adusslénergies élastiques stockées auparavant,
ce qui induit la déformation des nanoparticulessdla diffusion des neutrons aux petits
angles est ensuite utilisée pour suivre I'évolutdm la forme des nanoparticules dures en
fonction du temps et de la température de recuipaat la suite pouvoir extraire des
informations capables de nous renseigner sur iymamiques de relaxation a longue échelle.
Dans cette étude, nous avons choisi principalem@mime particules durs des nanoparticules
de polystyrene deutérés et on a choisi comme pltianolles des nanoparticules de Poly-

méthacrylate de butyle réticulées.
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dures molles
. &,
{ S
] $
H,0 vaporation

REecuit du film
Eabrication du film & T>Tg (particules molles) a TrTgiparticules dures)

T<Tg (particules durez)

On visualise la déformation locale des particules dures
avec la diffusion des neutrons aux petitz angles

Dynami que
de relaxation

Schéma 3. Description de la procédure expérimentilsée en DNPA

2. L’état initiale de dispersion des particules dPS das la matrice PBMA
avant recuit

On représente dans la figure 2. la courbe expétateii(q) des particules dPS 80nm (2wt%)
dans le PBMA réticulé 10%. Dans notre cas, la fvactolumique @ est 2%. Nous savons
gue dans un systeme de particules sphériques slilled&acteur de structure S(g)=1. Dans ces
conditions, l'intensité diffusée a partir d’'un ®fsteme de particules s’écrit en tenant compte

de la polydispersité de la taille des particulgsésentée par la fonction f(R,B) :
I(q)=®p? 43?) I R*P@R)f(RR 0dR (1)
0

Avec @ est la fraction volumique des particulAg, est le facteur de contraste et P &5t le

facteur de forme d’une sphére de rayon moygatRjui s’'écrit sous la forme :
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sin(@R ) —(aR ) cosR ) 2
P@R)=2
q RS

et f(R,R),0) s’écrit dans le cas d’une distribution log-norenphr la relation :

2

-1 ~1 -
iR Ro’a) a \/ﬁ%xe)(p 20>

aveco = p.Ryou’ p est I'indice de polydispersité.

Le meilleur fit de la courbe I(q) par I'équation) (&st obtenue pour un rayon moyeg de
78nm et un indice de polydispersité PDI de 7%. Waesposition quasi parfaite entre 1(q) et
P(qg) (courbe en trait continu ) nous indique gueparticules dPS 80nm sont indubitablement
individuellement dispersées dans la matrice PBMAudNavons également utilisé le domaine
intermédiaire des valeurs de q dans le domainaed@iPorod pour fiter avec une loi de
puissance la décroissance éhde l'intensité 1(g). si la valeur de I'exposanest de 4, cela
veut dire que nos particules sphériques dPS 80mtnbéen compactes avec une interface tres
claire. D’autre part la fonction de corrélation gesrs (voir chapitre Il ) donne un maximum

qui correspond a la taille de ces particules.
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10

PDI = 7%

100 f

0,01

Intensity (Arb. Unit)
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Figure 2. #) Spectre DNPA de film a partir d’'une suspensionpdeticules dPS 80 nm dans PBMA réticulée
10%. Le film est préparé par séchage a 56 °C.djigiit de la courbe avec un facteur de forme dérgshdures
polydisperses avec un diamétre de 78 nm et un EDRA

On présente dans les Figures 3,4,5 et 6 les col(dpest les fonctions de distribution des
pairs P(r) correspondantes aux particules DPS 36Anm, 77nm et 87 nm respectivement.
Quelle que soit la taille PS investiguée ici, ongtate que le fit de l'intensité I(q) par le fasteu
de forme P(q) de sphéres dures collent parfaitermest la courbe expérimentale. On arrive
donc d’avoir les particules DPS de facon indivitkielans la matrice PBMA et quelle que soit
leurs tailles. Les fonctions de corrélations dessp®(r) présentent des maximums qui
correspondant aux tailles moyennes caractéristiqless particules, ce qui conforte notre
résultat. Plus la taille des particules DPS augmepius la polydispersité diminue comme
illustré dans le tableau 1 en utilisant la diffusitynamique de lumiéere, le fit de l'intensité I1(q)
et le fit de la Gaussienne P(r). On remarque agissiles diameétres obtenus par DLS sont
légerement inférieures aux diameétres obtenus piitrde 1(q) et le fit de P(r) car en diffusion
dynamique de lumiére, on mesure un diametre hydaajgue. En revanche, la polydispersité
obtenue par DLS est inférieure a la polydispersiitenue par le fit de 1(q) et a partir de la

distribution P(r).
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Figure 3.(a) (o) Spectres DNPA de particules de polystyréne (2o)tdans PBMA réticulée 10 %. Les spectres
sont fitées (ligne) par le facteur de forme de sphalures polydisperses avec un diameétre de 30trumes
polydispersité PDI = 30 %b) Fonction de corrélation des pairs P(r) pour lesipdes DPS 30 nm obtenue a
I'aide de la transformée de Fourier inverse de éfgutilisant le programme Gnom.
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Figure 4.(c) () Spectres DNPA de particules de polystyréne (2ovtdans PBMA réticulée 10 %. Les spectres
sont fitées (ligne) par le facteur de forme de sphalures polydisperses avec un diameétre de 50trumes
polydispersité PDI = 30 %d) Fonction de corrélation des pairs P(r) pour lesipdes DPS 50 nm obtenue a
I'aide de la transformée de Fourier inverse de éfgutilisant le programme Gnom.
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Figure 5. (e) (o) Spectres DNPA de particules de polystyréne (2o)vtlans PBMA réticulée 10 %. Les spectres
sont fitées (ligne) par le facteur de forme de sphalures polydisperses avec un diameétre de 77trumes

polydispersité PDI = 30 %{f) Fonction de corrélation des pairs P(r) pour legigdes DPS 77 nm obtenue a
l'aide de la transformée de Fourier inverse de éfgutilisant le programme Gnom.
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Figure 6. (g) (e) Spectres DNPA de particules de polystyrene (2ovtlans PBMA réticulée 10 %. Les spectres
sont fitées (ligne) par le facteur de forme de sphalures polydisperses avec un diameétre de 87trumee

polydispersité PDI = 30 %h) Fonction de corrélation des pairs P(r) pour letigdes DPS 87 nm obtenue a
l'aide de la transformée de Fourier inverse de éfgltilisant le programme Gnom.
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Diamétre Diamétre | Diamétre PDI PDI PDI

Fit 1(q) Fit P(r) par DLS Fit 1(q) Fit P(r) par DLS
ECH1 30 29.4 29.9 30% 35% 21%
ECH2 50 52 51.3 13% 15% 12.4%
ECH3 77 77 73.5 6% 14% 7.9%
ECH4 87 87.4 85 5% 9% 8.9%

Tableau 1. Les diamétres et les polydispersitépddicules DPS obtenues par DLS, Fit de 1(q) &itee P(r).

40

-e—Fit I(q)
35| —=-Fit P(r) |
—~DLS
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25}
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51

0 I I I I I I
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Diameétre (nm)

Figure 7. Variation de I'indice de polydispersit®lRavec la taille des particules DPS calculé p#usion de
lumiere (DLS) @A), par le fit de 1(q) ¢) et par le fit de P(r)u().

3. Structure initiale des nanoparticules dPS et PBMA dns les
nanomeélanges avant recuit

Dans les conditions de préparation des nanomélgng@shage a 56 °C), les particules de
polystyréne ayant une température de transitimewse de 100°C doivent garder leur formes
sphériques initiales a la fin du processus de gghen revanche, les particules de PBMA
peuvent se déformer a 56°C par I'effet de la pogssapillaire. Pour vérifier cette observation,
nous avons mesuré le signal de diffusion des nesit@ox petits angles de la poudre de PBMA
seule et de la poudre de PS seule fabriquées &riaenempérature de séchage de 56°C. On
montre dans la Figure 8. le spectre DNPA des filalsiqués a partir de nanoparticules de
polystyrene de tailles 62 nm et séchés a 56°C ssode de leurs Jgume (100°C) et qui

montre des maximums (pics) trés clairs. Ces picdiffiesion résultent du contraste entre les
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particules dures de polystyréene en formes sphé&igides interstices qui les séparent. La

position du premier pic a q = 0,0116 A°-1 corregspoa la distance répétitive

D = 271\/%
Qpic

diffusion quasi-élastique de lumiere. Cela nousseane sur le fait que probablement les

=66 Nm qui est égale au diamétre hydrodynamique descpés mesuré par

particules sont ordonnées en géométrie dite FCCef~aubiques centrées) et par ce que le
module élastique de ces particules est de l'oréréGBa a 56°C, la pression de Laplace

1290w

(Rep=27

~30MPa) est insuffisante pour déformer ces nanwmpdéet et fermer leur

interstices Yaw €st I'énergie de surface air-eau et R est le ralgola particule).

100

H 2] ®
o o o
T T

Intensity (arb. unit.)
S

0.005 0.015 0.025

q(A™)

Figure 8. (1) Spectre DNPA de film & partir d'une suspensiorpdgicules PBMA réticulées 10% (55 nm). Le
film est préparé par séchage a 56 °€). $pectre DNPA de film fabriqué par séchage a 5@&Guspension de
nanoparticules de polystyréne (62 nm).

Dans la méme figure 8, on montre également le sp&NPA des films fabriqués a
partir de nanoparticules de PBMA pures réticulé@8% de tailles 55 nm et séchés a 56°C. Ce
spectre implique qu’il n’existe pas de structur&retes nanoparticules de PBMA pour toutes
les valeurs de q > 5.F0A™. Cela nous renseigne sur le fait que les filmpamés par séchage
des suspensions de PBMA réticulées au dessus deténpératures de transitions vitreuses
sont uniformes a I'échelle microscopique et que wasoparticules réticulées peuvent se
déformer sous l'effet de la pression capillaire poemplir les interstices entre elles. Si les
particules de PBMA restent sphériques apres éviaporde I'eau, le contraste entre particules

et interstices doit faire apparaitre un pic deudiin apparent & q =3/2)°)/Dpgua = 0.014
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A°l. Maintenant, si on disperse les particules DPS%?wians une matrice polystyréne
hydrogénée avec une température de transitionusigre(Tg = 100°C) supérieure a la
température de séchage des films (56°C), nous deawnir une superposition du pic de
diffusion due au contraste entre les interstices mhaticules hPS d’une part et le signal de
diffusion des particules DPS deutériées comme udatpns la figure 9.

Nous présentons dans la Figure 10 les spectre#ffdsiah des particules dPS 30nm,
50nm et 87nm dans la matrice PBMA réticulée 10%aiée 55 nm et dans la matrice de
polystyrene hydrogénée hPS de taille 49nm. On atasgue dans le cas du melange DPS/hPS,
et quelle que soit la taille des particules DP&®xikte un pic invariable caractéristique de la
distance répétitive des particules hPS de 49nnmuietarrespond a une valeur de vecteur de
diffusion g* = 0,016 A®. Ce pic n'est pas apparent dans le cas des mél@®®8/hPBMA car

il n y'a pas d’interstices entre les particulesPdBMA déformées.

10

dPS 87 nm
®. dans hPS 49 nm

I

o

o

o
L]

o
L

Intensity (Arb. Unit)

hPS 49nm ’\\
seul

0.004 0.007 0.01

q A

Figure 9. (1)Spectre DNPA de film a partir d'une suspensionpdeticules DPS 87 nm dans hPS. Le film est
préparé par séchage a 56 °Ce)Ypectre DNPA de film fabriqué par séchage a 56&Csdspension de
nanoparticules de polystyréne (49 nm).
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Figure 10.(a) Spectre DNPA de film a partir d'une suspension dgiqules DPS 30 nm fabriqué a 56°@) (
Particules DPS 30 dans PBMA réticulée 10&Pa@rticules DPS 30 dans HPS 49rth).Spectre DNPA de film a
partir d'une suspension de particules DPS 50 nmidaé a 56°C. €) Particules DPS 50 dans PBMA réticulée
10%. @)Particules DPS 50 dans HPS 49r(). Spectre DNPA de film & partir d'une suspension ddiqules
DPS 87 nm fabriqué a 56°Ce)(Particules DPS 87 dans PBMA réticulée 10#jParticules DPS 87 dans HPS

49nm

4. Structure des particules dPS dans les nanomélangagres recuit

Nous représentons dans la figure 11 les spectrégfdsion de neutrons aux petits angles
de films fabriqués a partir des nanoparticules 828m dans la matrice PBMA réticulée 10%

avant et apres recuit 35 minutes a 140°C. On rameague les oscillations du spectre de
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diffusion ont disparu aprés le recuit, I'intendif@) diminue progressivement pour q < 0.01 A
et elle augmente dans le domaine de q > 0:61 A
Ce changement de l'allure de l'intensité apres iteoaus informe que la forme des
particules dPS passe d’'une forme sphérique a utre drme non sphérique et plutbt
deformée. Il faut rappeler que ce changement dendogu’on observe peut étre due
principalement a trois causes :
1) Déformation locale des particules individuelles d8iquement le facteur de forme
qui intervient),
2) Déformation combinée du facteur de forme et duefarctle structure au cours du recuit,
3) Fusion de quelques particules entre elles quirtaie contact juste avant le recuit.
4) Dissolution des chaines de polystyrene deutérieégitile masse moléculaire dans la
matrice PBMA

10
100}
—~~
©
S
N
\Q) 1
=
(7))
C
(]
d—
£ o,01}
® O
[ ]
0,0001 ‘ ‘
0,01 0,1
-1
q (A)

Figure 11.(a) Spectres de l'intensité diffusée I(q) vs. q detipales de polystyrene dPS 80nm (2 wt %) dans
PBMA réticulée 10 % avant recuik) et apres recuit 35minutes a 140J. (

4.1 Changement de S(g )au cours du recuit

La variation dans le spectre apres recuit peutditeeau changement de la forme de la
particule qui se traduit par une variation du facie forme P(q). La deuxiéme possibilité est
gue cette variation contient le changement de dinigation des particules qui se traduit par un

changement du facteur de structure (S(q)). Dansaeditions de concentration (2%) et de
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dispersion, le facteur de structure est presquedégaans toute la gamme des q observées.
Méme s'il y a changement dans S(q) il est treddatbmparé a la variation de I(q) observée et
ne peut pas rendre compte des transformationswazsde 1(q).

4.2 Dissolution des chaines au cours du recuit

Puisque les masses moléculaires en nombre deseshdénpolystyrene utilisées dans cette
expérience sont plus grandes que 100 kg/mol (\@pitre 1), I'hypothése que la dissolution
d'oligomeres de polystyréne dans la matrice PBM&ains de chance d'étre la cause du
changement observé dans les spectres de lintedsitéiffusion 1(q). Si la dissolution des
oligomeres dPS dans la matrice PBMA est la causk deansformation observée dans les
spectres DNPA, le changement de forme doit étre ptanoncé dans les matrices PBMA les
moins réticulées tandis que les spectres des pi@ti©PS dans les films fabriqués a partir des
matrices PBMA faiblement réticulées (<1%) chandedg peu aprés le recuit. En outre, quand
le taux de réticulation du PBMA augmente, on cdestpe I'amplitude de changement de
forme des particules DPS est plus élevé et il esplds en plus prononcé en passant d’'une
réticulation du PBMA & 5% a 20% comme illustré denfigure 12.

10* ‘ 10* ‘
. PBMA . PBMA
Ooo;g;;;\ Réticulée 1% ° ;;;" Réticulée 5%
9 o i Oo;;::.?‘
1000 N 1000 %
5 ’c‘u\ OOOO..Q
. )
o 3 ("%
s 100 } _‘9:’ 100 f o%%
z S '-3%
= I3
I £ 10
g v i
c '§
@) ‘ . .|(b) |
0,002 0,006 0,01 0,002 0,006 0,01
. -1
q A)* q (A)
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Figure 12. Spectres de l'intensité diffusée 1(q)ysle particules de polystyréne dPS 80nm (2 wilétis PBMA
réticulée avant recuite] et aprés recuit 35 min a 140°@) PBMA réticulée 1%(b) PBMA réticulée 5%(c)
PBMA réticulée 10% efd) PBMA réticulée 20%.

4.3 Fusion des chaines au cours du recuit

Si maintenant la fusion de quelques particuleseegifes qui étaient en contact juste avant le
recuit est la cause du changement observé supéesras I(q), cela doit induire des particules

plus volumineuses et donc une intensité diffus@ésapecuit plus grande qu’avant recuit aux

petites valeurs de . En effdi{g=0) = Np Dﬁpz[v% ou' N, est le nombre de particules par

unité de volumeAp est le facteur de contraste g} &t le volume des particules. Dans notre
cas, les intensités I(q) obtenues aux petites kmlda g pour les films recuits sont toujours

inférieures par rapport aux I(q) des films non-iecavec une tendance de converger vers la
méme intensité a g=0. Ainsi, les spectres obterarg sompatibles avec des particules

individuelles dPS ayant le méme volume mais dandsrdifférentes.

Pour confirmer ces observations, on fait la simofatle I'intensité diffusée a partir de
particules sphériques en contact (agrégats). Omoside cas d’agrégat de 3 particules pour
illustrer cet exemple. On place 3 particules sghés de rayon R = 40 nm en contact (agrégats
de 3 particules) et on calcule leur fonction deréation des paires g(r). On détermine

I'histogramme des probabilités gg), ou r = -, est les distances possibles entre les positions
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dans les sphéres dans l'agrégat. Par la suite lonled’intensité I(q) par la transformé de
Fourrier de g(r): [8]I(q) = ’f:g(r)% dr

Dans la figure 13 on présente l'allure de lintéddi(q) et du facteur de structure S(q) des
particules individuelles et I'intensité 1(q) et $@prrespondantes aux agrégats de 3 particules.
On remarque que le contact entre particules indhetaugmentation de l'intensité diffusée aux
petites valeurs de q inférieures & g égale & 0X0U6Nous avons simulé aussi le spectre de 3
particules au cours de leur fusion. La figure 1atreque la fusion des particules induit une
augmentation de lintensité 1(q) aux petites vadede q comparée a celle des particules
séparées avant recuit. Ceci est contraire auxtatsuabservés ou I'intensité décroit au cours du
recuit. Ce résultat montre que la fusion des padf&c ne peut pas étre la cause des
changements observeées sur la frome des spectres.

10*
o 3 Particules
=" 10004 en contact 2t
[
- , 3 Particules
. 1004 Particules i

Q L : — en contact
= séparées T
—’ G ([)
=
2 O
= O ¥4 .
L 1 g - Particules
c , .
= O séparées

0,1 ' 0 y

6,001 0,01 0,1 0,01 0,1

-1
-1
q (A) q (A)

Figure 13. Spectre DNPA de particules de polysgr&dnm (2 wt %) dans PBMA réticulée 10 %).(
Simulation du spectre DNPA de 3 particules de 8@nmontactd).
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10 _
3 Particules

_ fusionnées

I
L

Particules
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Figure 14.(a) Simulation des spectres diffusées d’'agrégats garicules sphériques (80nm) avant leur fusion
(e), fusionnées a 0.5 de leur raya).(

Une autre maniere pour vérifier I'absence de fugatre particules est de déterminer la

surface totale apparente (S) des particules avapres recuit calculée & partir de la courbe g

1 (q) vs. g. En effetjir;p 1(Q) :ZnAp2 % avecAp est le facteur de contraste (voir chapitre
). Le rapport entre la valeur moyenne du prodyfit-1 (q) avant et aprés recuit dans le
domaine des grandes valeurs de g nous permetdaisimparer la surface des particules avant
et aprés déformation. A partir de la courBeldq) vs. g pour les particules DPS 80 nm dans le
PBMA réticulée 10%, on constate que la surfaceldagaadruple aprés le recuit a 140 °C
(Figure 15), alors que la fusion entre les paréisutlevrait engendrer une réduction de la
surface totale. Il est donc clair que la fusion piagicules dPS ou la dissolution des oligomeres
dPS dans la matrice PBMA ne sont pas les factesponsables de la transformation observée
des spectres DNPA au cours du recuit. Le changedsarst les spectres I(q) résulte sans doute
de la déformation locale des particules individeltle polystyrene dans la matrice PBMA

réticulée.
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Figure 15. Représentatior! gl(q) vs. q (A)) de particules de polystyrene dPS 80nm (2 wt %jsdaBMA
réticulée 10 % avant recui) et apres recuit 35 minutes a 1@qo).

5 Forme des particules dPS dans les nanomélanges aprecuit

Apres le recuit des nanomélanges dPS/hPBMA, lespaaticules dPS subissent une
déformation qui est dictée par le comportementpieticules de PBMA les entourant. Pour
expliguer comment les nanoparticules dPS se défuarroa propose le mécanisme suivant : au
cours du recuit, les particules de PBMA cherchemti@uver leurs formes sphériques initiales
et écrasent les particules dPS entre elles. Ce niséoa va probablement produire des
nanoparticules dPS avec une forme allongée corttepambques branches s’étendant a partir
du centre de la particule. L'image la plus simpl®g peut imaginer est que les nanoparticules
dPS se déforment en forme d'étoile avec 12 brarssen le schéma 4 ci dessous.

Avant Aprés
Déformation | Déformation

Schéma 4. Schématisation de la forme des paricl?®& entourées des particules PBMA avant et apres
déformation.
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Pour vérifier cette hypothese, une simulation d#dhsité diffusée a partir de particules en
forme d'étoile avec 12 branches a été réaliséaigposant que initialement les particules sont
empilées dans une morphologie compacte et idéaledswrs une géométrie face cubique
centrée (FCC).

Schéma 5. Structure cristalline Face Cubique Cealgtréphéres

Dans ce cas de figure, chaque particule doit &tteueée par 12 autres particules. On place 6
ellipsoides dans une structure FCC (c’'est a direbtBhches), et on détermine ensuite la
fonction de corrélation g(r) correspondante a cétrene. Ces ellipsoides ont un facteur
d'aspect\ = longueur/largeur et leurs dimensions ont étdsob® de telle facon d’avoir une
particule en forme d'étoile équivalente qui a lenteévolume que la particule non déformée
(sphere de 80 nm). Une fois la fonction de con@tatles paires (g(r)) de ces particules en
forme d’étoiles est simulée, on calcule l'intensiifusée en utilisant la transformée de Fourier
I(q) =] g(r) sin(q r)/(g-r) dr. Dans la figure 16, on nrentévolution de l'intensité calculée au
fur et a mesure que les particules se déformemrtir p'une sphére jusqu’a une étoile de 12

branches.
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I(q) (Arb. Unit)

0,005 0,01
q (A7)

Figure 16. Simulation des spectres diffusées arpdet particules (80nm) déformées en forme d'ésodel2
branches. La forme en étoile est formée par assaybiie 6 ellipsoides étirés dans une géométrie CEE.
ellipsoides sont caractérisés par leurs facteaspdtt | = longueur/largeur et leurs dimensions ont étéubés
de telle fagon d’avoir une particule en forme dlétayant le méme volume qu’une particule de 80 fwhspectre

de la particule non déformae=1, (A) A =2, (A) A =3, (0) A =4.

On remarque que les oscillations des spectresrdispant progressivement au fur et a mesure
gue la déformation augmente. L'intensité diffusé& petites valeurs de q des particules en
forme d’étoile est inférieure a 1(q) des particidehériques. Pour les valeurs de g supérieures a
0,01 A, intensité I(q) calculée & partir de la forme étwile est supérieure a celle d'une
sphére. Le spectre de simulation des particules fme d’étoiles ressemble qualitativement
au spectre expérimental DNPA des films recuits réirpde formes sphériques. Il est probable
gue les particules dPS se déforment en forme aagec des branches comme décrit dans le

schéma 4 ci dessus.
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6 Estimation du taux de déformation des particules dB au cours
du recuit.

La déformation des particules de polystyréne paetghématisée comme indiqué dans
le schéma 6. Les particules de PBMA dans la phgseuse sont sphériques et se déforment
sous l'effet de la pression capillaire autour dadipules PS durant la formation du film pour
remplir les vides laissés par I'évaporation deu’ddénergie élastigue emmagasinée dans les
particules PBMA devrait étre proportionnelle au miedde cisaillement du PBMA wa).
Apres recuit, cette contrainte stockée est lib@tékes particules PS se déforment en forme
allongée et les particules PBMA regagnent alorsqure leurs formes sphériques. En utilisant
le modéle de Hertz généralisé [9] et si on suppogedans un tel systéeme, la contraois =
- oPBMA, on peut alors écrire :

t de

t de
|G, (t-t) g dt=- J' G o ()Gl (1)

0

t de
J. G PS (t_tl) th"S dr=G PBMA (E PBMA ©)- gPBMA(t)) (2)

0

ou' Godt), Geema(t) sont les modules de relaxation des particulesePPBMA eteps €psma
représentent les déformations des particules PBB&IA. Durant I'expérience, le terme
Gpema(t) contient seulement la composante élastique dwduhe de cisaillement aux

températures supérieures a la Tg du PBMA et defpeut étre considéeré constant (Eqg. 2).

Schéma 6. Vue agrandie de la déformation des phaticle polystyréne. Les particules sombres reptgésedPS
et les particules claires sont les particules PB&auche) avant recuit et (droite) apres recuitcércle brisé
représente la position de la particule dPS avadéfarmation.
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Dans la figure 18 on montre que le taux de défannanhaximal augmente lorsque le taux de
réticulation des particules de la matrice PBMA aegte. En augmentant le taux de
réticulation des particules de la matrice induiie umugmentation des contraintes stockées
autours des particules dPS et ainsi augmenteube de déformation. Pour quantifier le taux
de déformation des particules dR$ oueps On peut utiliser I'intensité a différent valewr d

g ou le rayon de giration (Rg) calculé dans le domae Guinier selom(q) = I(0) exp [-
1/3(9*Rg?)] ouLn[l(q)] = Ln[l(0)] -1/3 ((*Rg?). Cette formule est valable pourRy < 1. Le
taux de déformation maximal des particules dP3% est calculé a partir du rayon de giration
commel\™ = Ry(max)/(Ry(0) ou R(max)/(Ry(0)) est le rapport entre le rayon de giration apre
recuit quand le systeme atteint son équilibre etal@n de giration initial avant recuit. On
remarque que la matrice de PBMA non réticulée itnghe déformation négligeable avEt™

~ 1. Ce facteur augmente légerement entre 0% a 5%taelation, ensuite il augmente de
maniére rapide entre 5% et 15% de taux de rétionlaEntre 15% et 20% de réticulatiod,™

est presque inchangée (Figure 18 ). Lorsque @e Arg.x en fonction du module élastique G’
du PBMA réticulé on trouve gquknax augmente de maniere liniere avec I'augmentation du
module G’ pour les taux de réticulation entre A@%o avec une loimax = Ry/Ry(0) = 1,056 +
0,047 G..

2,2

18}

Rg(max) 16}

R
g (©)

0 5 10 15 20
(prét (Wt%)

Figure 18. Rapport du rayon de giration des pdd&clPS 77nm avant et apres recuit 35 minutes aCl4¢h
fonction du taux de réticulatiope;

La pression de LaplacesfPentre dPS et PBMA tend a minimiser la surfaceleotiz

contact entre les deux polymeres et ainsi agit cenume barriére contre la déviation des
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

particules dPS de leurs formes sphériques. Daocadele PBMA non réticulée, la pression de
Laplace est suffisante pour inhiber la déformaties particules dPS. Au dela d'un taux de
réticulation de 5%, la contrainte élastique emmiagasdans les particules de PBMA peut
surmonter la pression de LaplacedPet I'amplitude de déformation augmente avec
augmentation depe:. La pression de Laplace des particules sphérigues 4 yes-pema/ Daps

oU Yps-pema €St la tension de surface entre dPS et PBMAygt €t le diamétre de la particule

dPS. En utilisanyups-pema= 72 MN/m, on peut estimer la valeur de la presd® Laplace

= 3.7 MPa pour les particules dPS de 77nm qui @sérieur au module coutchoutique des
particules PBMA non réticulées (0.15 MPa) et rdécu 5 %. Ceci explique pourquoi les dPS
ne se déforment pas dans le PBMA non réticulé detmment que Iégerement dans le PBMA
réticulé a 5%. Par contre le module élastique diiRBéticulé a 10 % (> 8MPa) est supérieur

a Rapdes particules dPS, ce qui explique la déformat@sparticules dans cette matrice.

@  op (b)

14}

oo

Rg(max)

Rg(O) 12}

G au Plateau (MPa)

0 S 10 0 2 4 6 8 10

Q. (Wt%) G au plateau (MPa)

Figure 19.(a) Module de conservation G’ au plateau caoutchoaetidgl la matrice PBMA en fonction du taux de
réticulation.(b) Rapport du rayon de giration des particules DP@hv@vant et aprés recuit 35 minutes a 140°C,
en fonction du module de conservation G’ au platsautchoutique.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

V. Caractérisation de la dynamique de relaxation du
polystyrene nanoconfiné dans les nanoparticules

Nous présentons dans la Figure 20 les spectrdgfdsion 1(q) des particules dPS 80nm
dans la matrice PBMA réticulée 10% avant recuitieifférents stades du recuit a 140°C
(figure(20(a)). On remarque que au cours du retimtensité des particules DPS diminue aux
petites valeurs de g, et augmente pour les vatieics supérieures a 0,17A En effet, pour q
égale a 0,0022 A°-1, l'intensité diffusée diminue2]7 fois apres 35 minutes de recuit a 140°
par rapport a l'intensité avant recuit, et pourgglé & 0,020 A, l'intensité aprés 35 minutes
de recuit a 140°C augmente de 2,7 fois par rappodfintensité avant recuit. L'intensité
diffusée dans le domaine des valeurs de g supéseud,1 A* est faible comparée au bruit, ce
qui augmente l'imprécision de traitement des dosm@ns ce domaine de g. Pour ces raisons,
on va s'intéresser par la suite au domaine desirstie g inférieures & 0,1 Apour étudier la
cinétique temporelle des spectres 1(q,t) (figurebRNous allons utilisé comme parametres
pour caractériser la dynamique, la variation danteimps de 1(q,t), la variation dans le temps
de Rg(t) et la variation dans le temps de P(r,6caRg et P(r) sont le rayon de giration et la

fonction de corrélation des pairs respectivement.

10"y
104 =g :
10004 l ° =
= Temps c
5 de recuit > 10004
. 1004 =2 E
2 <
55 oy £
1 100
3 ™ 0,002 0,006 0,01
10 110 o
q (A q(A)

Figure 20. (a) L'évolution de lintensité diffusgéeq = 0.0022 A en fonction du temps de recuit & partir de
nanoparticules de dPS de 80 nm dans une matriBBNEA réticulée a 10% et recuit a 140°C.(b) vue adra de
la figure 20(a) pour g<0.01A°-1.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

1. La dynamique vue par 1(g,t) au petites valeurs de g

En analogie avec les manipes de Spin Eco, la najdeis chercheurs utilisent la fonction
S(g,t) pour étudier la dynamique aux temps couets chaines polymeéres avec S(g,t) est le
facteur de structure dynamique du systéme. lisnfixe valeur de q, et ils suivent la variation
de S(q,t) a cette valeur fixe de q. Dans notre @as;a suivre I'évolution de I(qg,t) pour chaque
valeur de q fixe entre g, = 0.002A™ et gnax = 0.0065A™. Cela nous permet d'observer la
dynamique a différentes tailles a I'intérieur dg@éaticule.

Si on fixe une valeur de q (A et on suit I'évolution de l'intensité 1(q) au asudu
temps de recuit, on obtient une fonction I(q,t) uolue de maniére non mono-exponentielle
(Figure 21). Ce résultat est en cohérence avedulpapi des études sur la dynamique de
relaxation des polymeres en utilisant la diffustprasi-élastique de lumiere , la RMN [1] et la
diffusion quasi-élastique des neutrons [6] etc.

Ces auteurs caractérisent la fonction I(g,t) parfdamule empirigue de Kohlrausch:

B
1(a.t) :AeXpHLT)] avec A est un facteur d’amplitude,est le temps caractéristique de

relaxation ef3 est le parametre d’étirement qui varie entre 0 et qui décrit la largeur de la
distribution des temps de relaxation induite pardemportement non mon-monoexponentiel de
la fonction de relaxation I(g,t). Dans notre cag, fit nos spectres expérimentales par la
fonction : 1(t)= Ay+A*exp[-(t/1)’] avec A = I(t>x) et A = I(t=0)-I(t>«). Cela nous permet
d’extraire les valeurs du couple,B} a différentes valeurs de q comme indiqué dans la

figure 21.
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Figure 21. L'évolution de lintensité diffusée &=q0.0022 A' en fonction du temps de recuit a partir de
nanoparticules de dPS de 80 nm dans une matrieBMA réticulée a 10% et recuit a 140°C.

On remarque que le déclin de décroissance temedatell’intensité dynamique 1(qg,t) dépend
de la valeur de g. Plus q est faible, plus le dédé I(g,t) est moins prononcé. Donc plus la
valeur de g est plus faible, plus le temps carestiguet est plus élevé. Ces observations vont
étre détaillées plus dans le paragraphe suivantre@rarque aussi que la qualité du fit en
exponentielle étiré dépend de la valeur imposépatdametrg3. Pour voir comment la fiabilité

du fit varie aved3, on représente dans la figure 22 la variation dindre carré ¥ avec
B pour q égale & 0.00504A et une température de 140°C. La valeur Me minimale
correspond a un fit optimal. On remarque que lenar@ carré ¥ est minimale pou égale a

0.72 avec une barre d’erreur de 0,0R@=Q,72 +0,02). On obtient une valeur de temps

caractéristique égale a 4.83 min £ 0,03 min. (Le fit n’est pas boecp =1 et = 0.4).
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Figure 22. (a) Evolution de lintensité diffuséegd= 0.00504 A* en fonction du temps de recuit & 140°C en
représentation Log-Log. la courbe I(qg,t) est fipsr une fonction exponentielle étirée afesl (=), B de 0,4
(=) etP de 0,7 &=). (b) Le moindre carréX calculé a partir du fit de la courbe I(t) & g @04 A' et 140°C

avec un exponentiel étiré tracé en fonctiofsde

2. Dépendance det et _avec l'amplitude de diffusion g

On représente dans la figure 23 I'évolution du tende relaxationt et le parametre
d’étirementP pour des valeurs du moment de diffusion q allamt2¢2.1G° A™* jusqu'a
6,63.10° A™. Les valeurs de et sont obtenues en utilisant un fit en exponentieé &es
courbes I(t) des particules DPS 80nm dans le PBM#culé 10% recuites a 140°C. On
remarque que le temps caractéristique du fiiminue en fonction de q(& sous la forme
d’une fonction décroissante eff-"> un comportement similaire & celui trouvé par Gaiero
et al [10] . Quand g diminue, augmente et converge vardry) pour g = 0, ce dernier est
calculé a partir du fit de la courbe Rg(t). En efféntensité diffusée 1(q) décrit a chaque
valeur de g la densité de fluctuations avec lketgi= 2rv/q et alors le temps caractéristique
1(q) représente alors la variation dans le tempa densité de fluctuations avec la tadld_es
grandes fluctuations doivent nécessiter plus deseque les petites fluctuations pour relaxer.
Ainsi  t(q) doit diminuer avec la diminution d& et donc avec l'augmentation de q. En
revanche, ce qui concerne le deuxieme parametr@ guqui représente la distribution des
temps de relaxation, quand & lui, il est quasinséaitle dans cette gamme de )/t il vaut
en moyenne une valeur de 0.7 a 140°C.

Quand le temps caractéristiquest normalisé par la racine nieme de la tailldelesité de

fluctuationsg, on déduit un temps caractéristigqtieinvariable (figure 24) et indépendant de la
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valeur de q tel quet* =1(q). €* &)", avect* = 2Ryet n = 0.72 ; Done* = 1(q). (a/g*) "
avec g* = 2B= 2(400/1.29) = 620, ainsi} = 103 " g”'2 Le temps caractéristiqu fluctue
autour de 11, qui est la valeur &y) correspondant au fit de la courbgtiRRy(t=0)(voir plus

loin).

12 g ‘ : : ‘ 1
11
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al | | | ~e. ol_ | | | |
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_ -1
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Figure 23. (a) Le temps de relaxatigfu) tracé en fonction de q® a T=140°C pour les particules dPS yd5-
80nm.t(T) est calculé a partir du fit en exponentiel&tiie la courbe I(t). (b) L'exposapt correspondant au fit
de la figure a).

14}

0,002 0,004 0,006
-1
q(A”)

Figure 24 Le temps de relaxation normati§@) pour les particules dPS yd5-80nm tracé en fioncde q(A') &
140°C.t* est calculé a partir dgq) en utilisant* = t. ¢*’2 103
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3. La dynamique vue par le creux de la premiére oscdkion de 1(q)

Le minima dans le facteur de forme P(q) des splesesés sensible aux petites
variations de la forme des particules. Ce paranestrénportant pour décrire les changements
a l'interface entre nanoparticules dPS et PBMA aftip du signal de diffusion I(q) de
particules de formes sphériques, la valeurgeaqui correspond au minima du premier creux

des oscillations de I(q) est reliée au diametreenaje la particule R, par le relation :

D moy = 2x %. Dans notre cas, est égale & 0.0115 A ce qui correspond & un diamétre
min

moyen de 78nm. Au cours du recuit, le minima dwxmde la premiere oscillation de
lintensité I(q) s'élargit au fur et & mesure jusgsa disparition totale comme illustré dans la
figure 25 pour une température de recuit de 148%@5i, si on trace I'évolution de I(q) a q
égale & 0.012A qui correspond & la position du minima du creusederemiére oscillation de
1(q), on trouve que I(q) augmente au cours du teetfit a une loi exponentiel étirée avec un
temps caractéristique= 1.7 + 0,10 min ¢ = 0.60 + 0,04. La valeur deobtenue est similaire
a la valeur d@ trouvée auparavant avec le fit de 1(q,t). Celaf@ada nos résultats. Cependant,
le temps caractéristique detit partir de 1(q) du creux est plus faible queepartir de 1(q,t).
Cela n’est pas surprenant du fait que la dynamigueepar le creux est une dynamique trés
sensible aux tres petites déformations a la sudasearticules. En effet, de petites
fluctuations sur la forme extérieure de la pargguéut engendrer un changement rapide de la
forme du creux manifesté par son élargissement aitustré dans les deux figures 27-a et b.

alors que la dynamique vue par I(qg,t) concernédifites tailles a I'intérieur de la particule.
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Figure 25 (a) L'évolution du creux du premier pidifiérents temps de recuit & partir de nanopdeide dPS de
80 nm dans une matrice de PBMA réticulée a 1@)payant recuit et apres recuit a 140°C pendantind(x), 13
min (1)) et 35 min ¢). (b) Intensité diffusée a q=0.012A& 140°C en fonction du temps de recuit.
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Figure 26 (a) L'intensité diffusée I(q) & q=0.012/A 140°C en fonction du temps de recuit. (b) Lenure carré
X calculé a partir du fit de la courbe I(t) & g 812 A’ et 140°C avec un exponentiel étiré tracé en fonatie

B.

157



Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

10°%; 10*

10004 ., 10004 ", .
= 1 .o. Fran °o. : B
E .. E ... .t -
S “ - .

S 1004 . S 1004 .‘..
< 'v‘\. < g
S R } = %
104 . ° < 10, . _
= i Avant recuit Eﬁg - Apres recuit "“,‘-
] s o
0,002 0,006 0,01 0,002 = 0,006 0,01
0_1 0_1
q (A7) q (A7)

Figure 27 (a) L'intensité diffusée I(q) a partir danoparticules de dPS de 80 nm dans une matri¢ZBHAA
réticulée a 10%. (a) avant recuit et (b) apresitd@imin a 140°C.

Pour expliquer pourquoi le changement du creuxtregt rapide au début du recuit, et pour
exclure le fait que ce changement est probablehemten partie a I'effet de la polydispersité
des tailles des particules, et pourquoi la défalmmaduperficielle des particules est trop rapide
pendant les premiers instants du processus det,recuva se baser sur un modele dit Coeur-
couronne [3] dans le cas des particules ou bierapalogie avec les résultats de films minces
[11] connu par le modeéle des deux couches. Ceslp®deénsistent a dire que dans le cas des
films minces ou des nanoparticules de polystyrindynamique en surface est différente de la
dynamique dans le coeur du matériau. Dans le casashegparticules, on parle d’hétérogénéité
radiale de la dynamique : une particule est compdagne couche fluide en surface entourant
un cceur moins mobile. La dynamique est donc plpsleaen surface de la particule et plus
lente pres du cceur. En se basant sur ce model@éftamation des particules est aussi
hétérogéne : la couche en surface va se déformpateraent au début du recuit alors que le

coeur de la particule se déforme plus lentement.
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4. La dynamigue vue par le rayon de giration Rg(t)

On peut étudier la dynamique en utilisant cetts fmmme parametre le rayon de giration
calculé dans le domaine de Guinier. Ce parametis donne des informations sur I'étendu de
la forme de toute la particule. A partir de I'éviddun temporelle des spectres 1(q) au cours du
recuit, on peut calculer le rayon de giration aetitps valeurs de q en utilisant la formule de
Guinier :1(g) = 1(0) exp [-1/3(g*Rg?)] ou Ln[I(g)] = Ln[I(0)] -1/3 ‘(g*Rg?). cette formule est
valable pour gRy < 1.3 ce qui correspond a une valeur ggde 0.003 A dans le cas des
particules DPS 80nm.On calcule le rayon de giration [Rg = (pente *°Ben utilisant la
représentation Ln[I(q)] versus®.qCe domaine de Guinier est linéaire pour toutes le
températures et nous a permis d’atteindre un ragogiration maximum de 'ordre de 600A°
pour la particule de polystyrene dPS 80 nm recBfeminutes a 140°C. La déformation
maximale calculée en divisant le rayon de giratr@aximum ( au bout de 35 minutes de recuit)

par le rayon de giration initiale (350 A°) est dé& (figure 29).
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Figure 28. Représentation Ln[l(q)] versus g2 poes garticules dPS de 80 nm dans une matrice de PBMA
réticulée a 10% avat recui) et apres recuit a 140°C pendant 3 minut@s 13 minutes () et 35 minutesA).

Le fit de la courbe [t)/Ry(0) est réalisé a I'aide de la fonction suivante :

Ry(t)/Rg(0) = Ao - A*exp-[(t/1)"] avec A= Ry(t)/Ry(0)(t>0) et A = Ry(t)/Ry(0)(t->w0) - 1.

On remarque que le rayon de giratiop d&igmente a fur et a mesure que le temps de recuit
augmente pour les particules dPS 80nm dans le PBMéulé 10%. On obtient d’apre§3)

une valeur du temps caractéristiquégale a 11.12 + 0,16 min et une valeur d’expoBadale
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a 0.67 + 0,03. La valeur dggest supérieure &, calculé auparavant. Cela est cohérent avec
l'allure de la dépendance dé(q)) avec g qui augmente quand g diminug.est équivalent a

1(1(q)) pour g tend vers 0.
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Figure 29. (a). L'évolution de4R)/Ry(t=0) en fonction du temps de recuit a partir deaparticules dPS 80 nm
dans une matrice de PBMA réticulée a 10% et réc#0 °C. (b) Le moindre carrd’ calculé a partir du fit de

la courbe Rt)/Ry(t=0) & 140°C avec un exponentiel étiré tracé aastion dep.
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5. La dynamique vue par la fonction de corrélation P(1t)

Si on veut analyser les corrélations qui se pastam I'espace réel, on peut suivre I'évolution

R* sin(gR)
. . . . — 2
temporelle de la fonction de corrélation des pairs avecP(R) Py J.q:Oq I(q)—qR dg.

(R est le rayon moyen des particules) comme indétgunés la figure30. Si on fixe maintenant le
rayon r, on peut suivre I'évolution de la courbd) R{n fonction du temps de recuit. On
représente ci dessous la courbe P(t) pour r = 40@Aayon moyen des particules DPS 80nm.
On fit la courbe P(t) par la fonction suivante :

P(t)= A+A*exp[-(t/1)"] avec A= P(tDx) et A = P(t=0)-P® ).

On obtient d’apréX(B) (figure 31) une valeur du temps caractéristigégale a 5.66 + 0,04
min et une valeur d’exposafitégale a 0.69 * 0,01. On remarque gugest inferieure agg,

en revanchep()est similaire arga q = 10d. Ainsi la dynamique vue dans |'espace réciproque

a g correspond a une dynamique dans I'espaceviggel

L t=0
1
=
S os}
g :
o
SR R
S 04} fﬂ A, $Y
o d £ e\
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0 Temps de recuit
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Figure 30. L’évolution de la fonction de corrélatiB(r) a différents temps de recuit a partir deopanticules de
dPS de 80 nm dans une matrice de PBMA réticulég®b. {») avant recuit et apres recuit a 140°C pendantin2 m
(), 6 min A) et 17 min ¢). Les films sont recuits a 140 °C.
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Figure 31. (a). L'évolution de P(r,t) avec r = 4Qmm fonction du temps de recuit & partir de nartaqées dPS
80 nm dans une matrice de PBMA réticulée a 10%aitit a 140 °C. (b) Le moindre carg¥ calculé a partir du

fit de la courbe P(r,t) & r = 400A 140°C avec un exponentiel étiré tracé en fonaliep.

6. Calcul du temps de relaxation moyen &

Puisque le comportement de la dynamique de retaxatu polystyrene confiné dans les

nanoparticules est non mono-exponentiel, et poudiét I'effet de la température sur la

dynamique de relaxation aux temps longs, on calaupartir du couple £}, un temps de

relaxation moyen(r) a l'aide de I'équation de Kohlraush<:T>:J0 eXp[—%ﬂdt. On

remarque que le temps de relaxation moyen diminue en fonction de q(A de maniére
similaire at(q) sous la forme d’une fonction décroissanteq@r®. Quand q diminue, =
augmente et converge vers>{Ry). Cela signifie que &>(q) diminue aussi avec la diminution

de la taille&. <t>(q) représente alors la variation dans le tempkadiensité de fluctuations

avec la taill&,.
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Figure 32. Tracé du temps de relaxation moyar(g) calculé a partir de et 3 obtenus a partir du fit de
l'intensité diffusée (I(q) vs temps) avec un expuia étiré. T=140°C et I'échantillon est dPS ydinén.

L’étude de la variation des temps caractéristiggesfit de l'intensité I(q,t) a partir de la
tV o :
formule de Kohlrauschi(qt) =Aexp|- 2 été déja étudié par Colmenero et al [5]. et ils

arrivent a mesurer avec la technique de diffusinasqélastique des neutrons Spin-Echo la
dynamique de relaxation des chaines de Poly(Oxyéydene) (POE) a I'état liquide en
suivant I'évolution du facteur de structure dynan@ds(q,t) de quelques chaines individuelles.
La dépendance des temps de relaxatigns) avec q est représenté dans la figurell33.
distinguent deux scénarios de dépendance des tdmpslaxation avec . On parle d’un
comportement de dynamique dit hétérogéne si lxatan est exponentielle mais avec une

distribution des temps de relaxation et dans celadsnction S(g,t) s'écrit sous la forme:

S(q,t)DexpE—[qZDt]ﬁ) avec D est le coefficient de diffusion. Cela ndosne une dépendance

entre le temps de relaxation et le vecteur de siiffu q sous la former 0 g2. Si maintenant

chaque composant du systeme décroit de manierexponentielle, on parle dans ce cas de

comportement homogene et la fonction de diffusignaghique S(q,t) s’écrit sous la forme :

S(q,t)Dexpg—qz[Dt]ﬁ) et r0g?”. La différence entre la valeur de I'exposant daose cas

(n=0.78) et les valeurs (n = 2] est due probablement au fait que les deux oué&th de
mesure ne sont pas les mémes. Dans notre casytodesomesures mécaniques ou’ on sonde la

dynamique du polymére dans un domaine de q quéspond a I'échelle du rayon de giration
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

de la particule, tandis que Colmenero et al [1suanent des temps de relaxation a I'échelle de
petites macromolécules ou de bouts de chainessi,Ain peut conclure que les 3 méthodes de
calcul en utilisant les 3 différents paramétresron des résultats comparables. Les valeurs de
fit B sont similaires (entre 0.6 et 0.7 a 140°C). Ldswa detry etTpy) sont similaires avd
égale.trg correspond aq pour g tend vers 0. a partir de ces résultatspliient un temps

caractéristique moyentx, qui évolue de la méme maniere gye

1000

L] ST FUTES TUTRUNRUTY TATUURETEY CVRY NNUTE TVTTA [UUNR ARYTR
0.06 0.08 010 012 0.4 0.4

Figure 33. (a) Temps de relaxation versus vecteuditfusion q (A') pour le Poly Oxyde d’éthyléne & I'état
liquide mesuré a I'aide du spectrometre TOF NSED@Ependance du temps caractéristique de relaxgtianec
le module de diffusion Q pour PVME.

7. Effet de la température sur la dynamique de relaxabn des
particules DPS

On représente dans la figure 34 le déclin tempdesl trois fonctions de relaxation f(t) a
différentes températures allant de 105°C jusqu@°C4 avec f(t) est soit l'intensité diffusée
I(q,t) représenté ici pour une valeur de q égdléda@504A™, soit la fonction de corrélation des
pairs P(r,t) calculée pour le rayon moyen r = 408ait la fonctionRy(t)/R,(t=0). On remarque
gue le comportement du déclin temporel des troietfons f(t) est similaire. En effet, on
constate une décroissance trés rapide de f(t) emiers instants du recuit qui dépend de la
température. Plus la température de recuit augmphig I'amplitude de décroissance est plus
grande. Ensuite, I'intensité I(q) ralentie au furaemesure de l'avancement du processus

temporel de recuit pour toutes les températuressiiyuées ici. Cette différence entre les deux
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zones de décroissance temporels des fonctions ldgatien f(t) explique pourquoi le

comportement de la dynamique de relaxation despaaticules est non mono exponentiel
mais plutét un comportement de décroissance ennexpiel étiré f(t):exﬂ—(%)ﬁD avec un

exponentiel d’étiremerd qui dépend de la température.

(t=0)

¢]
I
'

1(q) (Arb. Unit)
p(r) (Arb.Unit)
g

R (/R

™ 130T

0,2} 140C

0 100 200 300 400 500

200 400
Temps de recuit (min)

0 100 200 300 400 500
Temps de recuit (min) Temps de recuit (min)

Figure 34. Evolution en fonction du temps de redait’intensité diffusée a q = 0.00504’Aa) et de la fonction
de corrélation des pairs a r=40nm (b) et g&)R,(t=0) (c) pour différentes temperatures allant 86°C jusqu’a
140°C. Les nanomélanges sont préparés a partiddB® nm dans une matrice de PBMA réticulée a 10%.

8. Variation de B en fonction de la température

La variation avec la température du parametretdiede la fonction de Kohlrausch:

5
I(q,t) :Aexp[—(%)] a été largement développé dans la littératureibsamt différentes

techniques : Spectroscopie diélectrique [11], RMN diffusion de la lumiére et des neutrons
[14], etc. Torkelson et al [13] par la techniquéGs(dynamique de réorientation de
marqueurs) ou avec la spectroscopie diélectriquevént que dans le cas des polystyréne en
masse, I'exposarft diminue quand la température diminue en s’appnaictia la température

de transition vitreuse Tg. A titre d’exemple, fisuvent qued = 0.24 a T=Tg=95°C €& =

0.51 a T =128°C. (D’autres auteurs [19] suggeqesetla valeur d@ est une constante = 0.4
dans le cas du polystyréene en masse quelle quiageinpérature). On présente dans la figure
35. la courbe I(g,t) & g égale & 0,00504pour des particules dPS 80 nm dans le PBMA
réticulée a 10% recuit & 140°C et a 120 °C respertent. A 140 °C, le fit avec une fonction
mono exponentielleE1) ou avec une fonction en exponentielle étireacain exposarfi =

0,4 est médiocre alors que le fit avec un expodan0,7 est meilleur. Par contre a 120°C la
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qualité du fit de I(t) est meilleure avec une valée3 = 0,4 au lieu de 0,7 (figure 35)(b).Dans

la figure 36, on présente le moindre cajféqui correspond au fit de I(t) & 140°C et 120°C

respectivement. On trouve que le moindre cg¥ré&st minimale pou = 0.72 a 140°C avec

une barre d’erreur de 0,005t 0.43 a 120°C avec une barre d’erreur de 0,007.
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Figure 35. (a) Evolution de l'intensité diffusée & 0.00504 A* en fonction du temps de recuit & 140°C (a) et
120°C (b) pour des particules de 80nm en représenthog-Linaire. La courbe I(t) & 140°C est fitpar une

fonction exponentielle étirée avBc1 -), B de 0,4 (---) eB de 0,7 =) (a) et a 120°C aveg =1 (--),3 de 0,4

(=) etp de 0,7 (—-)
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Figure 36. Le moindre carrd’ calculé & partir du fit de la courbe I(t) & q 8@504 A" et 140°C (a) et 120°C (b)

avec un exponentiel étiré tracé en fonctiofdde
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On présente dans la figure 37, la coUspE) relatant la dépendance entre I'expodamt la
température pour les nanoparticules DPS 77nm dBMAPréticulée 10%. L'exposarf est
extrait a partir d'un fit en exponentiel étiré dasurbes I(q,t) a différentes températures allant
de 100°C jusqu’a 140°C. On remarque fuaugmente quand la température augmente. Ces
valeurs def} sont quasiment similaires aux valeurspdieouvées par Torkelson et al [13] dans
le cas du polystyrene en masse. C’est surprendigxiosant du fitp dans le cas des
nanoparticules confinés dans les nanomélangesneitdise a celui du polystyrene en masse.
Les auteurs expliquent la dépendanc@@d comme étant une signature de I'élargissement de
la distribution des temps de relaxation et cetgidaement qui augmente quand on s’approche
du Tg. Il faut retenir que les valeurs @emesurées dans notre cas ne représentent pas des
valeurs absolues car en partie le comportementld®ation des particules DPS est gouverné

probablement par la contribution de la matrice PB&&stique qui les entoure.

0.8 —_—
o7 ] PS BULK
06 0.7} O Nanoparticules O
| O
0.6} 1
05} ] O @)
05} ] [l i
B 0,4} | B B%
0.4} 1
O
0.3} ]
O 0.3} OOB J
%21 ] 0.2} I:% ]
L : ‘ : ‘ : 0.1 —
100 110 120 130 140 150 90 100 110 120 130 140 150 160
T(T) T(°C)

Figure 37. (a) Variation de I'exposghtavec la température pour les particules DPS 7dams la matrice PBMA
réticulée 10% ( q= 0.00540A), (b) Comparaison d&T) des nanoparticules DPS 77nm a@€E) du
polystyréne en masse d’aprés Torkelson et al [13].
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9. Variation de <t> en fonction de la température

Comme déja décrit auparavant, les valeurs moyedesstemps de relaxation><
dépendent de g et donc on s’attend a avoir desbesutle la dynamique qui ne soit pas
superposables pour toutes les valeurs de q. Orrgemaussi que la marge d’erreur a 105°C
sur les valeurs de Logx est la plus élevée du fait de I'imprécision seirfit de 3 a cette
température ou’ la distribution des temps de relaraest la plus large. En revanche, si on
normalise toutes les courbes a 125°C, on remarqeeles courbes Logs versus (1/T)
s’approchent les unes des autres et les courbesahsées ne dépendent pratiquement pas de
I'amplitude de diffusion g comme illustré dans figeires 38(a) et 38(b).

On comparant la dynamique vue par I(q,t) avec lzadyique vue par Rg(t) ou P(r,t) on
trouve que les trois courbes sont quasiment supabbpes (figure 39), ce qui conforte la
fiabilité de nos méthodes de calcul des temps txaton <>. Quelque que soit la taille
caractéristique sondée de la petite dimensionnéétieur de la particule (~5nm) jusqu’a la

taille de toute la particule, on trouve la mémeatygique.

[ I(q f) . O 1(q,t) normalisée a 125
| : 2 5| :
i : 2
= 2 £
£ al 5 4l :
E . < .
p E < 3 E
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2| i i
3 g A :
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Figure 38. (a) Variation de Log<t> versus (1/T)l@gt) pour g entre 0,0022A°-1 jusqu’a q=0.005041A%b)
Courbes de la figure 37(a) normalisées a T=125°C.
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Figure 39. Comparaison de la variation de Logwersus (1/T) des courbes I(q,t) normalisées 8@ 2®ur q
entre 0,0022A°-1 jusqu’a q=0.00504A°-1 avec Logwersus (1/T) des courbes P(r,t) et Rg(t)/Rg(0).

10.Comparaison de la dynamigue des nanoparticules avég loi de
superposition temps température (VFT)

La dépendance en température du temps de relaxatiatessus de la température de
transition vitreuse J est décrite par une loi de la former> = <wp>.exg®( 70!, Clest
I'équation phénomeénologique de Vogel-Fulcher-Taln{®fT) avec T est la température a
laquelle le temps de relaxation divergegz><est le temps moyen de relaxation microscopique,
il correspond al' = (trés hautes températures). B gtsbnt des paramétres qui dépendent du
matériau polymere. oIl(Température de Vogel) est en général 40° a 60°Gessous dey,I' B

est reliée a la capacité du systeme de former uériaa vitreux et elle dépend de la nature de

2
chaque polyméreB:Z.mg[éi—:lr_—oj avec m est nommé l'indice de fragilité. On parlesiu
g

du parametre de force D qui est relié directeme® par la relation: D = B/ Plus le
parameétre de force D est élevé, plus le paramétfeadilité m est faible. A partir de I'équation
(VFT), Williams-Landel-Ferry (WLF) ont proposé ufeemule plus simple:

Log(ar) = -Cp.(T-Trer). L/[Cot(T-Tres)] (1)
Avec G et G sont des paramétres qui dépendent de la tempeideuréférence & Et si on
prend T¢ = Tg. On trouve, Log@E = Log(<e>/<t>1g) = -Cp.(T-Ty). 1/[Cot(T-Ty)] (2)
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Les equations (1) et (2) sont équivalentes si= 8.1/[(Tg-To).In10] et G = Ty — To.
Dans le cas du Polystyrene; €& G sont des constantes qui valent en moyenne 13 et 50
respectivement [15]. Ce qui donnB,= 2.303.G.C,= 1495 K avec G=Ty4- To

11 Détermination de Ty a partir de la fonction de relaxation

Puisque c’est difficile de fiter les résultats esipentaux en et utilisant la loi de VFT avec 3
parameétres variables car dans ce cas les résel@eront jamais uniques, nous avons fixé soit
le parametre B (énergie d’activation) ou le paraen&s (température de Vogel). Les valeurs
du parameétre B du polystyréne en masse ont gtétées par plusieurs groupes de recherche
[16,17 ]. Selon la méthode expérimentale de mestites valeurs de Tg,.@t G utilisées, les
valeurs de B ne sont pas uniques. Toutefois, kwah plus répondue de B vaut 1495K qui
correspond a des valeurs de=@3 et G=50K. Quand on fit nos résultats expérimentaux)l(q,
avec B = 1495K, on obtient des valeurs deti fluctuent autour d'une valeur moyenng T
égale & 315K pour toutes les valeurs de g ent@22.8 et 0.00504A™. La valeur de To du

fit via la fonction de relaxation Rg(t) est €gald1®,5K . Ainsi, on peut conclure qu’il y a une
réduction moyennAT, ~ (— 8K) par rapport agldu polystyréne en masse (323K). Par

conséquent, une réduction de Tg de 8°C par rapdarig du polystyréne en masse.

6

Fit par la loi VFT | s [Fit par la loi VFT
O
5 B .
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Figure 40. Le fit par la loi VFT de la courbe relide Logarithme du temps de relaxation lag <tracé en
fonction de l'inverse de la température 1/T a (P8@8 pour les particules dPS 80nm dans le PBMAuiti10%.
(a) Via la fonction de relaxation 1(q,t) et (b) Mafonction de relaxation Rg(t).
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Figure 41. Tracé deglq) pour les particules les particules dPS 80nns dafPBMA réticulé 10% calculé a partir
des fonctions de relaxation 1(q,t) et Rg(t).

12 Détermination de B a partir de la fonction de relxation

L’'autre maniere de comparer nos résultats expétamaEndans le cas des nanoparticules DPS
80nm avec les données connus du polymere en msisde supposer que, €st constante et
égale a celle du polymére en masse (323K) et gdposer que I'énergie d’activation B qui
peut changer. Dans la figure 42, on compare lésux@ de B extraites via la fonction de
relaxation 1(q,t) et Rg(t) avec la valeur de B qairespond au polystyréne en masse. Dans le
cas des nanoparticules DPS, la valeur de B moyiunctee autour de 1350K via I(q,t) et vaut
1250K via Rg(t). Cela représente un éasit de -145K par rapport a B du polystyréne en

masse.
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Figure 42. Tracé de B(q) pour les particules letipdes dPS 80nm dans le PBMA réticulé 10% caléufgartir
des fonctions de relaxation 1(q,t) et Rg(t).

13 Détermination de l'indice de fragilité m a partir de la fonction de
relaxation

Une autre maniere d’analyser nos résultats estatdds valeurs du paramétre de fragilité (m)
ou du parameétre de force (D) a partir des valeer8ccalculées auparavant en utilisant la
relation suivante : m = 0.06487 x B et I'indicefdece D = (B/323) [15]. On représente dans
la figure 43 une comparaison entre le paramétrizadgité m dans le cas des nanoparticules
DPS 80nm et le paramétre de fragilité du polystyream masse. On constate que les
nanoparticules présentent une valeur d’indice dgilité de 88 inférieure a la valeur 139 qui
correspond a la valeur minimale connue pour le gigigne en masse de poids moléculaire >
300K [16]. Je rappelle que les valeurs de m trosiygse différents groupes de recherche sont
mesurées en utilisant diverses techniques : pameessires de J(t,T) [Plasek et al, [18,22]],
G'(t,T) [Roland et al [19,20 ]] et autres [21].7%i, on peut conclure que dans tous les cas, on
a soit une déviation deoTou bien un changement dans la fragilité des natiopkes DPS

80nm par rapport au polystyréne en masse.
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Figure 43. Tracé de m(q) pour les particules letiquaes dPS 80nm dans le PBMA réticulé 10% calcufgartir
des fonctions de relaxation 1(qg,t) et Rg(t).

Plazek et al. [ ], ont suggéré que la dynamiquepbdymeres peldtre caractérisée par
l'indice de fragilité m définit comme m= dla(?rg;(rn . Ce paramétre représente le degré de
9

déviation a partir de la courbe de dépendance mpérture au dessous de Tg (domaine
Arrhenius) vers le domaine VFT. McKenan et al [I'fluvent expérimentalement la relation
m = 0.28(x 0.067)Tg + 9(x 20) entre I'indice dedil@aé dynamique m et la température de
transition vitreuse Jdes polymeres en masse. L’indice m pour les palgmearie entre 45 et
180 [15]. Plus lindice de fragilité m est faibke30), plus la déviation du domaine d’Arrhenius
est importante et on parle dans ce cas de dynarfriggide. Si I'indice m est supérieur a 100,
on parle de comportement d’une dynamique forte.

14 Comparaison de la dynamigue des particules 80nm avda
dynamique du PS en masse

Dans la figure 45(a), on trace selon la représemtad’Angel la courbe reliant le
Logarithme du facteur de translation @n fonction de Tg/T pour PS massique utilisé par
Plazek et al [22] et notre PS massique fabriquéadirpdes nanoparticules PS par
polymérisation en émulsion et dont les mesurestdsoat mesurées via des expériences de

fluage J(t,T). Les valeurs der sont calculées par rapport a la courbe J(T=Tg=apo¥oir
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chapitre 1l de ce manuscrit). On constate d’apeedidure 45(a) que notre polystyrene
massique présente une dynamique de fragilité sapabte avec la dynamique du PS massique
de Plazek et al [22]. Dans la figure 45(b), on iasa courbe de dynamique de fragilité de
notre matrice PBMA réticulée massique mesurée dméme maniere que dans notre PS
massique mais via des mesures de G’(t,T) (voir itfeal)). On remarque qu’il y'a une grande
différence entre la dynamique de fragilité du PBMAla dynamique de fragilité du PS
massique. Ce résultat n’est pas surprenant sachent’indice de fragilitt m du PBMA
massique est égale a 45 alors que celui du PSquasgaut 139. Dans la figure 46, on insere
la courbe de dynamique de fragilit¢é des nanopadescadPS-80nm pour comparaison. On
constate que le comportement de la dynamique ddititades nanoparticules DPS 80nm est
situé entre les deux autres courbes correspondant®$ massique et PBMA massique. Cela
montre que la dynamique des nanoparticules DP8ffesttée par la fragilité de la dynamique
de la matrice PBMA qui les entoure.

Roland et al [23] ont proposé un modéle dit de tamg qui est vérifié
expérimentalement qui consiste a introduire unmpatee de couplage n dans la fonction de

relaxation f(t) et qui dépend de la nature et tacttire chimique de chaque polymeére avec

1-n
f(t)=f(0)exp{—H J Les auteurs démontrent par des expériences detragmpie

diélectrique que ce parameétre (n) est influencéhduan polymére est entouré par un autre
polymére de nature différente (Tg différente, cosipan chimique différente, etc). On
représente a titre d’exemple, la cas des blendsibtés PVE(Tg=260K)/PIP(Tg=200K). Les
auteurs constatent que la fragilité de la dynamau®VE(Poly(Vinyle éthylene) change a fur

et a mesure qu’on augmente la fraction massiqueldPolyisoprene) (figure 44).
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Figure 44. Evolution de la dynamique de fragilité BVE(Poly(Vinyle éthylene) en fonction de la
composition massique dans les blends PVE/PIP (0&)/80); (25/75); (50/50); (75/25)et (100%)

respectivement.
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Figure 45. (a) Comparaison de la dynamique delibiagelon la représentation d’Angel entre le P&sique de

Plasek et al avec la dynamique de fragilité de en®6 massique fabriqué a partir des nanopartic(ibgs.
Comparaison de la dynamique de fragilité du PS igassaavec PBMA massique.
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Figure 46. Comparaison de la dynamique de fragiiég nanoparticules DPS 80nm avec celles du PSquast
PBMA massique.

Notre systeme de nanomélanges est constitué deutestDPS monodisperses (80nm)
ou la surface de contact avec la matrice peut ddterminée avec précision. Les particules
présentent un rapport surface sur volume S/V = SiRa dynamique d’une couche de 5 nm en
surface est affectée par la dynamique de la matiloes cela représente 33vol % de PS affecté
et si une couche de 10 nm est affectée alors eptésente 57 % du PS affecté. La présence de
réticulation de la matrice élimine l'interdiffusioentre les deux polyméres et donc on sonde
principalement l'effet de la proximité des polym®rde la matrice sur la dynamique des
particules DPS. Ici on peut dire que a proximit¢é BBMA, la fragilité du PS est

considérablement modifiée.

176



Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

15.La dynamigue des nanoparticules dPS en fonction da taille
Pour comparer le comportement de la dynamiqueadgifé en fonction de la taille des

inclusions de polystyréne dans les nanomélanges, anons synthétisé deux différentes tailles
de particules PS. Une de méme taille que celleiégduduparavant (77nm contre 80 nm

précédemment) et une autre de taille plus petiiar(3.

On représente dans la figure 47 les intensitéashffs 1(q) avant recuit et apres recuit a
140° a différents temps de recuit des nanopartcul’S de tailles 30nm, 77nm
respectivement. On constate une évolution de hsité I(q) similaire au cours du temps de
recuit pour les petites particules 30 nm et powr deandes particules 77nm. L’intensité
diminue progressivement aux petites valeurs deogs aju’aux grandes valeurs de q, (q
>0.1A°-1), l'intensité augmente quand le tempsetriit augmente. Pour les petites particules,
dans ce domaine limité de g, on ne peut pas veinkillations de la particule. La méme
meéthode décrite et détaillée auparavant dans ldeaparticules DPS 80nm sera utilisée pour
extraire les temps moyens de relaxatiargpour chaque taille de particule (30nm et 77nm).
On présentera ensuite une comparaison de la dyonandig fragilité des nanoparticules DPS

30nm, 77nm, 80nm avec la dynamique de fragilitpalystyrene et PBMA massiques.
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Figure 47. L'intensité diffusée 1(q) des nanopaites DPS 30nm (a) et 77nm (b) avant recujtét apres recuit
4min @), 17min (A) et 37 min A) a 140°C.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

a Effet de la taille des particules dPS sur I'expogah

On trace dans la figure 48, la variation en fonctie la température de I'expos@ndu fit de
nos courbes expérimentales I(t) par un exponeétiie pour les particules dPS 30nm et 77nm.
Les valeurs d@ sont calculées par le fit des fonctions de relaxalfq,t) a g=0.0042A°-1 pour
des températures allant de 100 jusqu’a 150°C munanoparticules DPS 77nm et entre 120
et 150°C pour les naoparticules DPS 30nm. On ctnstdil n y'a pas de dépendance claire
de B avec la taille des particules DPS en terme de éeatpre. Nous rappelons que le
parametre est une signature de la dispersion des tempslaeation. Plus la température
baisse, plus on élargit cette dispersion et onrdimpar conséquent la valeurffleCes valeurs
de3 sont proches des valeurs fi¢rouvées par Torkelson et al [13] dans le casalyspyréne
en masse (voir paragraphe précédent). Malgré fardifce entre la méthode expérimentale
utilisée par Torkelson et al (diélectriques) etraahéthode expérimentale (mécanique), on
constate cette similitude des valeurs du paranfetreec celles de Torkelson et al [13] quelle

gue soit la taille des nanoparticules DPS. C’egirsmant !.

® 30nm °
0,7F H 77nm O
A PS BULK
0 n
05} A
B y
!
O
"y
0,3} 0 4 ™
A
N
0,1 —_— e
90 110 130 150

Température (T)

Figure 48. Variation de I'exposafitavec la température pour le PS en masse et lepaditules dPS 30nm et
77nm. (=0.0042AY). B est calculé par le fit en exponentiel étiré det)(oour des températures allant de 100
jusqu'a 150°C.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

b Effet de la taille des particules dPS sumrx

On présente dans la figure 49(a) les valeurstdg)x pour les particules DPS-30nm et
les particules DPS-77nm. On remarque qug)> des particules DPS 30 nm est plus grand
gue <(q)> des particules DPS 77 nm comparés a la méfrande q.

<1(q)> décrit la dynamique de déformation de la palé sous une contrainte appliquée
o(t) et dépend directement du temps de relaxatiopalymeére confinétg). Au cours de la
formation du film, les particules PBMA autour destifes particules DPS subissent une
déformation plus faible qu'autour des grosses @algs DPS, et donc elles emmagasinent
moins de contraintes. Par conséquent, on s’attexnd gue les petites particules DPS se
déforment plus lentement que les grosses si lespoBne se comporte dynamiquement de la
méme maniére dans les deux cas de particules.

Pour tirer ) & partir de €(q)> ou <(Rg)> , on suppose que le polymére présente un

comportement de relaxation en exponentiel simpkrawn temps caractéristique,); Si on

® o0
=+

pBMAY 7 _
Ta

do

T de (®
utilise I'équation différentielle -

dt

PBMA

dt

(1)

PS

avec (psest le module de cisaillement du polystyréne (GzPa) ek(t) est définie par
Rg(t)/Rg(0) ou I(q,t)/1(q,0).
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Figure 49. Variation du temps de relaxation moyen @) et <>D (b) avec le vecteur de diffusion gtfpour

les particules DPS-30nm et les particules DPS-77nm.
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

Si on accepte que la contraimtgsua(t) diminue avec le temps alors que la déformation
epdt) augmente avec le temps, et si on suppose queriaainte du PBMA dpgua) €t la
déformation du P9 suivent une fonction exponentielle avec un tedgselaxation moyen

<1>, on peut écrire apama(t)= Opema(0)exp(-t/<t>) eteg(t)= €(0)exp(t/<t>) avec €(0)=1). On

remplacanopgua et epdt) dans I'équation (1), on obtientr>= 0((%) .. Les particules PBMA

autour des petites particules DPS subissent maensi&@ormation comparées aux grosses
particules. Ainsi, on s’attend a ce que la conteaemmagasinée(0) dans le cas des petites
particules pourrait étre plus faible que dans lessgps particules. Si on prer@0)
proportionnelle au diamétre (@) O D), on trouvet,[] <t> 'D. Dans la figure 49(b)) on
compare la courbet= D vs. q pour les particules yc1(30nm) et yc6(77mdn).trouve <> D

des particules de 30 nm est plus faible que cedai @ nm, et on peut déduire alors que le
temps de relaxation du polystyrene confipéles particules 30 nm est plus faible que celui des
77 nm.

16.Comparaison avec le polymere en masse de la dynam&de
fraqgilité des nanoparticules DPS 30nm, 77nm et 80nm

On représente dans la figure 50 les courbes dditéades nanoparticules 30nm, 77nm et
80nm et les courbes de fragilité du polystyrend?BMA en masse. Nous constatons que
I'allure de la dynamique de relaxation du polystwéonfiné dans les particules dPS quelle
gue soit leurs tailles se situe entre la dynamaguéagilité du PS massique et la dynamique de
fragilité du PBMA en masse. Par conséquent la dymaendes nanoparticules DPS a éte
influencée par la fragilité de la dynamique du PBMA valeur de l'indice de fragilité m des
particules DPS, quelle que soit leurs tailles, ari@ entre 80 et 88 contre 139 pour le
polystyréne en masse et 45 pour le PBMA massigbartiR[4], par des mesures mécaniques
(compression rapide a T>TgPS), sur un systeme debiends DPS/PBMA réticulée et tres
similaire a notre systéme de nanomélange, constagiena Tg des nanoparticules de dPS dans
ces nanoblends n’est affectée que au dessous dailfe critique de l'ordre de 27nm .
Torkelson et al [7], a l'aide de la technique deofescence, compare la Tg du polystyréne
homopolymere sous forme de couche mince (h=7nnm)s#pu dessus d’aune autre couche de
P2VP (Poly(n-Vinyl-2-pyrrolidone)) [Tg(P2VP) = 102} d’épaisseur similaire (h=7nm) avec
la Tg du copolymére P(S-b-2VP) équivalent (Tg =°11(figure 1). lls constatent aucune
réduction de Tg de la couche fine de PS au comtzet une autre couche fine de P2VP par
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Chapitre IV : Dynamique des nanoparticules dansdemblends

rapport a la Tg du copolymere P(S-b-2VP). Selon résltats, on peut privilégier alors
'hypothése que c’est plutdt I'activation de I'éger dans les nanoparticules qui est
probablement a I'origine de la déviation de la dygivpue de fragilité des nanoparticules DPS
comparée a la dynamique du polystyrene en massg. d&mfirmer cette hypothese, des
mesures de Tg des nanoparticules DPS (30nm jud@@am) dans les nanoblends est réalisé
dans notre laboratoire a I'aide de la techniqudlutrescence (voir la section suivante de
cette partie de thése).

PnBMA-BULK
m=45

Loga
w

0.86 0.88 0.9 0.920.940.96 098 1 1.02
Tg/T

Figure 50. Comparaison de la dynamique de fragii® nanoparticules DPS 30nm, 77nm et 80nm avec
celles du PS massique et PBMA massique
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V. Conclusion

Nous avons réussi a développer une nouvelle méthode étudier la dynamique des
nanoparticules dans les nanoblends. Avant I'étuglédaddynamique des nanoparticules, une
vérification de la structure de dispersion desipalds DPS de différentes tailles (30, 77 et
80nm) a l'aide de la DNPA a montrée qu'elles soispersées individuellement dans la
matrice PBMA réticulée, ce qui signifie qu'on agia avoir des systémes nanomélanges
idéals. On profite des contraintes emmagasinées tlamatrice PBMA réticulée lors du
séchage des nanomeélanges pour déformer les pastibi?S au dessus de leurs températures
de transition vitreuses. On constate que plusnigpéature augmente, plus la déformation des

particules augmente.

Trois différentes méthodes de calcul des tempeld&ation moyens®> et de I'exposant
B ont été utilisées ; la fonction 1(g,t), Rg(t) etr,B(avec I(q,t) est l'intensité de diffusion
dynamique, Rg(t) est la variation du rayon de grativec le temps de recuit et P(r,t) est la
fonction de corrélation des pairs dynamique. Lesiltats du fit avec ces trois méthodes sont
guasi-similaires, ce qui nous démontre que oneawigonder la dynamique des nanoparticules
a différentes échelles allant de petites dimendieiam) a I'intérieur de la particule jusqu’a la
dimension de la taille de toute la particule. Lemps de relaxation moyens>; varient avec
'amplitude de diffusion q, par contre I'exposant<est indépendant de q dans le domaine de
g investigué ici. Les temps moyens=< et I'exposanf3 varient les deux avec la température.
Quand la température augmente, le temps moyen diminue, alors que l'exposarfi
augmente quand la température augmd{te). des nanoparticules DPS est similaifé(®) du
polystyrene en masse. Ce dernier résultat esemaitpuisque on s’attend a une hétérogeneéité
de la dynamique de relaxation dans le cas du po&mst confiné dans les nanoparticues
comparée au polystyréne en masse. Cepern@f@)test indépendante de la taille des particules
mais les temps de relaxation moyers><dépendent de la taille des particules. Plus le

diametre ‘D’ des particules augmente, plus le pitodtry X D augmente.

La loi VFT est utilisée pour fiter les parametras &t B, avec To est la température de
Vogel liée a Tg par (To=Tg-C c2=50¢ €t B est I'énergie d’activation du systeme. Deux
possibilités s’offrent a nous, soit on suppose bfeergie d’activation est constante et la

température de Vogel To qui varie. Dans ce casréhectionATo de — 8°C est constatée par
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rapport a To du polystyréne en masse et quellesqiida taille des particules. Si on suppose la
Tg des nanoparticules est invariable et égale Bglalu PS en masse, mais plutdt I'énergie
d’activation qui change. Dans ce cas, on constatéoartAB de -145K par rapport a B du
polystyréne en masse. Quand a I'indice de fragiif®n constate qu’il varie entre 80 - 88 dans
les nanoparticules alors qu’il vaut 139 dans ledtapolystyréne en masse.

Une autre maniere plus efficace pour comparer tepastement de la dynamique des
nanoparticules DPS avec la dynamique du polystyednmasse est de faire une comparaison
entre elles en terme de fragilité. On tracant |&@&réntes courbes ensemble selon la
représentation d’Angel, on constate que les courbesla dynamique de fragilité des
nanoparticules sont situées entre la dynamiqueadggifé du PS et PBMA massiques. Ce qui
nous montre l'effet de la proximité sur la dynandqdes polymeéres confinés dans les
nanoblends. Une étude de la variation de Tg despaaticules dans les nanoblends s’avere

donc nécessaire pour confirmer cette hypothese.
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Chapitre V : Mesure de la Tg des nanoparticules dkzs nanoblends par fluorescence

I. Introduction

Nous avons constaté au chapitre IV précédent gdévation de la dynamique des
nanoparticules DPS comparée a la dynamique dutyodye en masse peut avoir deux
origines différentes : soit une réduction de Tg°G)8par rapport & la Tg du P$¥, ou bien

un changement dans I'énergie d’activation du systéem

Pour approuver ou désapprouver plutét la deuxieypothése, nous devons mesurer la
transition vitreux fluide V. (ou Tg) des nanoparticules DPS dans les nanoblpods
différentes tailles. La technique de fluorescerstauae technique de mesure convenable pour
cette étude [10]. En effet, l'utilisation de la heque de fluorescence pour caractériser
diverses propriétés des mélanges de polyméreslargément développée dans la littérature.
Parmi les propriétés étudiées dans les mélangpslgmeéres, on peut citer I'investigation de
la miscibilité ou 'immiscibilité entre les polymes [4,5,6], la diffusion d’'un composant dans
l'autre [ 8], les mesures de Tg et de séparatiophdese [3,7], etc. Dans le cas des polyméres
confinés dans les nanoparticules dans les nanablendoeut citer le travail de Rharbi [2] sur
les systemes DPS/PBMA ou'’ il fait varier la tailes nanosphéres de polystyréne dispersées
individuellement dans une matrice PBMA réticuléecdnstate une réduction de Tg des
nanoparticules a partir d’'une taille critique deOrdh. Dans le cas des nanoparticules PS
dispersées dans I'eau, Ediger et al [ 1] ne trougaoune réduction de Tg.

Le but de notre étude est de mesurer la transilipp des nanoparticules PS
fluorescentes dispersées dans une matrice PBMéuléd a 2.5% a I'aide de la technique de
fluorescence. Pour cela, on utilise le pyrenyl botgthacrylate (PyBMA) qu’on a greffé sur
des chaines de polystyrene (1/3000 en moles) & @opolymérisation en émulsion des
nanoparticules PS ‘voir prochain chapitre’.

Les résultats des mesures de fluorescence moatienhe réduction de Tg quelle que
soit la taille des nanoparticules investiguées(33nm, 85nm ou 430nm) mais plutdt un
élargissement de la courbe de lintensité de flsmeace I(T) dans le cas des nanoparticules
PS confinés dans les nanoblends comparées auypélysten masse . Les détails des mesures
de l'intensité et de laIr par la fluorescence et les synthéses des polynéifisgs seront

bien détaillées dans le prochain chapitre de ceusaui.
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[I. Mesure de la Tg des nanoparticules PS dans la mata
PBMA par la technigue de fluorescence

Nous avons préparé différentes suspensions cdiédsidie polystyrene fluorescentes PS-
PyBMA de différentes tailles. Le marquage des ad&ie polystyrene par la sonde PyBMA
(Pyrenyl butyl méthacrylate) se fait par co-polyisd@tion en émulsion classique (voir

chapitre suivant pour plus de détails).

Nous avons préparé une suspension colloidale deAPEculée a 2.5% au lieu de
10% de réticulation car avec une réticulation dm#rice PBMA a 10%, on a la présence de
craquelure a la fin du séchage du dép6t du nanogelaur le substrat et qui induit des
difficultés lors des mesures de fluorescence. URr tie réticulation de PBMA a 2.5% est un

bon compromis pour avoir des films secs sur sutsstr@formes de quelques microns.

Dans cette étude, les particules PS-PyBMA sont mgéles & 2% en masse. Je rappelle
gue les suspensions colloidales de PS-PyBMA et PB3vBissent séparément avant le
meélange 'opération d’échange d’ions par les résiDewex pour retirer les tensioactifs qui
ont servi pendant la polymeérisation en émulsion.substrat utilisé dans cette étude est un
substrat d’Inox (Cr,Ni). Avant chaque dép6t de maélange sur les substrats, on nettoye ces
substrats abondement par le dichlorométhane, hélhat I'eau distillée (voir prochain
chapitre). Le séchage de la fine goutte déposéte substrat se fait a I'air libre. On obtient

des films trés uniformes de quelques microns dssaairs.

1. Mesure de la fluorescence du PS-PyBMA dans les ndrends

Dans les figures 1 et 2, on montre les spectresciagion et d’émission du PS-PyBMA du
polystyréene en masse. Il s'agit d’'un dépbt de susipas de nanoparticules de 85nm de
diamétre sur le substrat séché a température atabi@an obtient un film épais deum. Le
spectre d’excitation présente différents pics demhaximum se situe a une longueur d’onde
de 346nm. Le spectre d’émission présente aussephsspics. Le premier maximum se situe
a 376nm et le P maximum est situé & 397nm. On compare les spediessitation et
d’émission du PS-PyBMA en masse avec les spectexitation et d’émission du PS-
PyBMA dans le PBMA. On ne constate aucune difféeesmttre les deux. Ainsi, la réponse de

188



Chapitre V : Mesure de la Tg des nanoparticules dkzs nanoblends par fluorescence

la sonde PyBMA n’a pas été influencée par la présele la matrice PBMA et on est entrain

de sonder uniqguement les chaines de polystyréne.
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Figure 1. Spectres d’excitation (a) et d’émissiondu PS-PyBMA en masse.
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Figure 2. Spectres d'excitation (a) et d’émissibh des nanoparticules PS-PyBMA dans la matrice PBMA
réticulée 2.5% .
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2. Mesure deTy.r des nanoparticules PS dans les nanoblends

Les mesures de fluorescence des nanoparticulesyB®8A4 dans PBMA sont
effectuées a une longueur d’'onde d’excitation déng4 et une longueur d’'onde d’émission
de 387,5 nm. Les substrats d’'Inox contenant letdéde matiére sont placés dans un
systeme de chauffage fabrication laboratoire, m€& tampe de 8°C/min est appliquée (plus
de détails dans le prochain chapitre).

Les mesures de l'intensité de fluorescence a chagugérature adem =387,5nm
donne une courbe I(T) qu’on va interpréter pouraisd la Tg des nanoparticules dans les
nanoblends. Par convention [10], la Tg corresportintersection entre la premiére et la
deuxieme pente décroissante de I(T). Ce point ldXidn caractérise le passage d'un état
vitreux a un état fluide du polymere [9].

Dans la figure 3, on compare les courbes I(T) desparticules PS-PyBMA 38nm et
430 nm dans le PBMA (blend) avec les courbes dyspgieéne en masse fabriqué a partir des
mémes nanoparticules. On constate que/la @u polystyrene en masse (101°C) est égale a
la Tg des nanoparticules PS-PyBMA dans les nandbl@our les deux tailles de particules
(figure 4-b).

Nous avons fabriqué une poudre broyée doucememhpérature ambiante a partir du
séchage d’'une suspension de nanoparticules PS-Py®B\M8Snm de diameétres. On mélange a
2% en masse cette poudre avec le PBMA réticulé¥ 2dus agitation pendant 30 minutes
jusqu’'a homogénéisation. On dépose une goutte adeétange sur le substrat et on lance les
mesures de fluorescence. L'objectif de cette erpésa est de comparer lg.ddes flocs de
PS-PyBMA 85nm dans PBMA avec la.g des nanoparticules PS-85nm individuelles dans la
méme matrice PBMA.

Dans la figure 4-a, on compare les courbes I(T)rdg®particules PS-PyBMA 85nm
confinés dans les nanoblends avec les courbes d€§) flocs dans PBMA et avec le
polystyrene en masse fabriqué a partir des mémgsessions de PS-PyBMA-85nm. On
constate que la transition vitreux fluidg.Adans les trois cas est similaire a la=Tdu PS en
masse (103°C). Cependant, dans le cas des tiltes tie nanoparticules investiguées ici, on
remarque que le rapport de pentes entre le donvéneex et le domaine fluide (au passage
du point d’inflexion) diminue quand les nanopar&susont confinées dans les nanoblends

comparées au polymere en masse.
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Dans le cas des flocs PS-PyBMA dans PBMA, leur odpge pentes se situe entre le
rapport de pentes des nanoparticules et le polygeraasse (figure 5). Ce phénomene a été
déja observé dans le cas des mesures de Tg desiilmes de polystyréne [10].
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Figure 4. (a) Les intensités diffusées I(T) dedipales PS-PyBMA 38nm dans les nanoblends et d@yEBVA
en masse fabriqué a partir des mémes nanoparti¢b)eses intensités diffusées I(T) des particlt&PyBMA
430nm dans les nanoblends et du PS-PyBMA en mabsgié a partir des mémes nanopatrticules.
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[1l. Conclusion

Ces mesures par fluorescence de Ja ®u ‘Tg’ des nanoparticules PS-PyBMA confinées
dans les nanoblends ne montrent aucune réductidpdear rapport a .r du PS en masse.

Or, dans le chapitre précédent, nous avons troavd'@ude de la dynamique que c’est
possible d’avoir une réduction de Tg de -8°C sisoppose que I'énergie d’activation du
systéme est constante. Les mesures de fluorescentéerte plutot la 2" supposition qui
consiste a privilégier une variation de I'énergiactivation comme étant responsable de la
fragilité de la dynamique des nanoparticules DP& das nanoblends constatées auparavant

dans le chapitre V.
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I. Introduction

L’étude du confinement des polyméres dans les fitimees a été largement développée
par la communauté scientifique durant les 20 dezsiannées [1,2,3,4 ]. Parmi les propriétés les
plus investiguées, est la température de transititvause (Tg) qui a été estimée indirectement
par les chercheurs via diverses méthodes et taotmigxpérimentales, on peut citer entre autres,
I'éllipsométrie [1,2], la réflectivité des rayons [§], la diffusion Brillouin de lumiére [6], la
relaxation diélectrique [7] et la fluorescence [BElipsométreie a été initialement utilisée pour
mesurer I'expansion thermique des polymeéres ersends la variation de I'indice de réfraction
avec la température (figurel).

Au passage de la transition vitreuse, I'expansianpdlyméere massique change. Cette
technique a été utilisée pour la premiere fois addie et et [2] pour les films minces de
polymeres. Dans le cas du polystyrene, ils constate décalage du point d’inflexion vers les
basses températures quand I'épaisseur du filmighinde au dessous de 50 nm. Ce décalage a
été interprété comme une diminution de la tempésatie transition vitreuse Tg des films. En
revanche, Jones et al [9] ont interprété cetteadiévi comme étant due a un élargissement de la
courbe d’expansion et donc un élargissement dera de transition vitreuse vers les basses
températures. Ce dernier résultat a été reproduitdflectivité des rayons X [5].

fa

66 nm Ay
0.2 166 nm =

Expansivity/ liquid expansivity

o] 20 40 60 80 100 120 140
Temperature / °C

Fawana anrd Jones 2001

Figurel. Expansions relatives de films minces de M&=275K, en fonction de la température mesuréas p
éllipsométrie. Les épaisseurs des films sont 1dénm, 66nm et 166nm.[9]

195



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

La Diffusion de lumiére de Brillouin (BLS) a étéili#ee pour mesurer la Tg des films
minces supportés et autosupportés. Les premieudtatssavec cette technique sur des films
minces PS autosupportés (Mw = 767K) ont montrédimenution de Tg(h) de prés de 65K pour
une épaisseur de 29nm [6]. Une autre étude [10flesifilms minces PS de masse molaire plus
élevée ( Mw = 2224K ) indique une évolution simigamais la réduction de Tg se fait pour des
épaisseurs plus éleveées. On remarque une relatiom €g(h) et Mw, ce qui ne se produit pas
dans les films supportés (figures 2 et 3). Parrepmfuand Mw < 378K, ils ne trouvent pas de
dépendance des résultats avec la masse molécefaile réduction de Tg dans les films
autosupportés est similaire a celle des films Rpaués (figure 3(b)). Cela montre que I'effet
de la surface libre sur la réduction de Tg dandilles minces PS est prédominant. Toutefois, la

dépendance de la Transition vitreuse avec le poléculaire n’est pas encore bien comprise.

Une autre maniére d’étudier I'effet du confinement la Tg des films minces est de
sonder le comportement de leurs dynamiques deatsax Une réduction de Tg doit induire
aussi un changement dans la dynamique de relaxal@n polymeres confinés [11]. La
spectroscopie diélectrique est parmi les technideesitilisées a cet effet [7]. Mais vue que la
fluorescence est une technique de mesure local@rdesiétés des polymeres, elle a été aussi
utilisée pour sonder le décalage dans les fiimsesiPS supportés [ 8] et dans les surfaces libres
[12]. Avec cette technique on sonde localementclemngements du volume libre des chaines
autour de la molécule fluorescente. Torkelsonleavac cette technique trouvent la méme
réduction que dans les autres techniques de mdsuiexpansion thermique. Ces auteurs a l'aide
d’'un marquage approprié des films, ont essayé ddesaussi le gradient de Tg en fonction de la
profondeur du film [8 ]. Des questions importantestent encore a poser: est ce que ce
décalage de Tg est un effet de taille de confer@rou de surface libre. Les résultats de BLS sur
les films autosupportés suggérent que c’est plat@urface libre qui contréle ce décalage mais
pas la taille de confinement [6,7]. L'effet du stwbs sur la Tg des films minces a été abordée
par Forrest et al [ 13], lorsque ils ont montré tpdécalage de Tg dans le PMMA peut dépendre
du type de substrat : Les mesures de Tg effectadreles substrats d’aluminium montrent une
réduction de Tg mais les mesures sur les substea&licium montrent une augmentation de Tg

quand I'épaisseur du film (h) diminue (figure2(b))
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Figure 2 (a) Compilation des mesures de Tg des films de polgag/isupportés sur substrat en utilisant différentes
techniques [1,2,3,4,5]. (b) Tg en fonction de (byiple PMMA. (A) substart silicium ete() substrat Au. [13]
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Figure 3 . Tracé de Tg(h) des films autosuppopésr 575K<Mw<9100K (a) et Mw<378K. Le trait horizahdans

la figure(a) représente la valeur massique de Fdiles autosupportés.

Généralement, la transition vitreuse des polymérss considérée comme étant une

température moyenne (F) de passage d’'une zone dans laquelle les chabigsgres sont

figées (T<T.r) a une zone dans laquelle les chaines polyméness mobiles (T>T.f). La

calorimétrie différentielle a balayage (DSC) eshgr@lement la technique la plus utilisée pour

197



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules shstsat par fluorescence

mesurer la J.r des polyméres en masse. Dans le cas des polymamesonfinés dans les films
minces, cette technique s’avere tres difficile alisér (masse trop faible) et par conséquent |l
émerge un besoin de développement d’'autres teatmiiqadirectes comme I'éllipsométrie, BLS
et la fluorescence pour mesurer cette transitiom.r&ppelle que Jr n'est pas une mesure
thermodynamique de Tg mais plutdt une estimationndphénomene qui peut refléter la
transition vitreuse du polymere et par conséquent gépendre entre autres de la technique et de

la préparation des échantillons.

Les films minces sont préparés par spin coatingloet les chaines sont étirées et les
films emmagasinent par la suite des contraintaduélies. La majorité des chercheurs procédent
a recuire ces films avant de commencer les meslerds.r, cependant on ne sait pas si ce recuit
permet d’effacer completement toutes les contrainésiduelles, ce qui a injecté un doute dans
les résultats de réduction de Tg obtenus surllas fininces. En effet, des mesures de réflectivité
X montrent une contraction suivie d’une dilatataems les films minces PS non recuits (figure
4). Cette contraction commence toujours au desdeusg [16 ] et elle reflete les contraintes
résiduelles déja emmagasinées dans les chainéssétiréalablement par le spin coating. Il est
possible que le décalage de la transition vitrealsservé dans les films minces dépend de ces
contraintes. Reiter et al [17 ] ont démontré pagnegle que la dynamique de démouillage des

films minces de PS est contrdlée par les contrsirésiduelles.

h=53.61nm o

55 | oo
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Figure 4. Variation de I'épaisseur h (nm) en famttde la température pour des films minces desppigne de Mw
=3.03x10 g/mol et h = 53.61 nm.
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Le décalage de la transition vitreuse suppose ciidation de la dynamique de relaxation
des polymeéres dans les films minces selon ladasuperposition temps température. Parmi les
techniques de mesures de la dynamique des polyro@nésés est la spectroscopie diélectrique.
La difficulté technique avec ces expériences esbtéhir une surface libre. Wibbenhorst et al |
18], ont élaboré une nouvelle technique pour medardynamique des films PS autosupportés
de haut poids moléculaire. lls constatent que laadyque de relaxation est accélérée quand

I'épaisseur (h) du film diminue (figure 5)

2‘? 3~0 3.3
10"y i Lo
F | F 1
]
10§ i 'I
? 3 / _h‘;. _:? |
li-_-:l ]0- i >.:"":“” 1
Blel
i B 1
10” R e X 40nm, PS 932k]
i == VFT fit
10 i BULK
1000/T [K™]

Figure 5. Temps de relaxation des chaines poutramfince PS de 40nm d’épaisseur (923K). Trait eimtillés
correspond au fit par la loi VFT des points exp@&mtaux. Le trait continu représente la VFT du PI8.bu

En revanche la controverse vient principalement desieres études de Kremer et al [19,20] qui
ont effectué des mesures de la dynamique de Tdesufilms minces supportés de PS recuits
dans différentes atmospheres (Etuve sous vide,uvag@®, N, .) pour observer l'effet des
conditions de préparation des films minces surslely. lls constatent que la dynamique est
accélérée quand il s’agit des mesures sous oxygwrefestée par un décalage du pic de
relaxationa vers les basses températures (figure 6), alorslegienesures effectuées sous
Nitrogene pure, ne donnent aucune réduction det again changement de la dynamique pour h
< 10nm (figure 7). lls interprétent cette différende comportement & une scission des chaines
sous l'effet de I'oxydation provoquant un shift ldedistribution de la masse molaire vers les bas

poids moléculaires et par conséquent une accé@ardé la dynamique des temps de relaxation.
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Figure 6. Relaxation a1200 Hzin €” vs température pour film PS 63 nm non recuitiemp24 h de recuit a 180 °C
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Figure 7. (a) Perte diélectrique versus températl880 Hz pour des films minces PS de 12nm, 240mm6et
111nm. (b) temps de relaxation moyens de la dynaenite Tg en fonction de I'inverse de température pes
mémes films PS.

En contrepartie, Forrest et al ont démontré queélduction de Tg mesurée par
éllipsométrie dépend de la fréquence de mesureoniisrefait leurs mesures d’élipsométrie a
différentes vitesse de refroidissement. Ils ontaemé que pour une fréquence supérieur a 0.6
Hz aucune réduction de Tg n’est constaté [21 ntiérprete ces résultats par le fait que la
relaxation des polymeres confinés est moins ragigkela fréquence de mesure. Il faut remarquer

que dans le cas des mesures diélectriqgues sofmtag par Kremer et al sur les films PS sont
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effectuées a des fréquences trop élevées (120@Hg¢ment supérieures a la limite de fréquence
suggéree par Forrest et al et donc ¢a peut explgmequoi Kremer et al n‘ont pas observé de
changement de la dynamique. Ces observations énééifiées plus tard par Forrest et al [22 ]
par éllipsometrie ou’ aucun influence de I'atmoseh#e mesures de Tg n’est constaté (figure 8).
Toutefois il reste un doute présent sur l'effet ldecontrainte sur la réduction de Tg et

I'activation de la dynamique

WO
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Figure 8. Les Tg de films minces de polystyréne en fonctier’épaisseur pour une vitesse de refroidissemerit d
ou 3K/min @A), 50 K/min @) and 130 K/min ¢). La Tg du film 90nm est utilisée comme représéinte la Tg du
polymére en masse. Les traits continus sont ragoutste pour améliorer la vision. La petite counhentre Tg en
fonction de la vitesse de refroidissement poufiless 90 nm @), 24 nm ¢), 11 nm @), 6 nm @A), and 5.5 nm 4).
Adapté d’aprés la référence.....

Une autre controverse vient des manipes de Foetesi [23 ] sur la mesure de la
dynamique de grands mouvements des chaines ddd&Sugace du polymere en masse apres
avoir préalablement déposer a la surface des filess nanosphéres d’or (D ~5nm) et ensuite
suivre la dynamique de fermeture des trous a @iffids températures par AFM. lls constatent
que la dynamique prés de Tg est la méme que landgoa du polymere en masse. En revanche,
la dynamique en surface divers quand on s’éloignal@ssous de Tg (figure 9(a)). Ceci est
contradictoire aux résultats de mesure de Tg pardscence effectuées par Torkleson et al [12 ]
sur la surface libre des films minces PS suppdfiggre(b)) et aux derniers résultats de Kanaya
et al [24 ] par réflectivité des neutrons des filmmces PS en forme dPS/ HPS. Par ces deux

techniques, les deux groupes montrent un décalaga d@ig du polymere en surface. Pour une
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couche de 14 nm de PS a la surface, la Tg dimieue3D °C. Ceci doit induire une activation de
la dynamique de quelques ordres de grandeurslsi tee superposition temps température est
respectée. La différence des résultats entre Roete$es autres chercheurs, montre que la
réduction de Tg affecte probablement uniqguementyylaamique des segments mais pas la

dynamique aux grands mouvements.
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Figure 9. (a)- Relaxation de la surface du polystgr massique (b) Variation de Tg de la surface ldes films
minces PS. [23,8].

On rappelle que les films minces polystyrene satrifjués par spin coating et donc ils
emmagasinent sirement des contraintes résiduédesne peut pas se limiter a recuire les
échantillons sur substrat pour effacer totalemest eontrainte . Il faut donc trouver une autre
alternative de préparation des polyméres confinées spasser par spin coating. Les

nanoparticules de polyméres sont un bon candidatqeite étude et pour les raisons suivants :

1) Les polyméres confinés dans les nanoparticulesgueeldtre préparés par polymeérisation
en émulsion et donc ils ne contiennent pas dea@otes résiduelles comme c’est le cas
dans les films préparés par spin coating.

2) Par rapport aux films minces, les nanoparticulesspdent un confinement en 3D isotrope
vu leurs formes sphériques. Alors que les polymdesss les films minces sont confinés
en 2D. En effet, une des motivations a la baskétiede de la transition vitreux fluide

dans les films minces est délucider le réle dectarélation dynamique via la
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détermination de la longueur de réarrangement @atipe (CRR). En réduisant

I'épaisseur (h) du film au dessous &g, On espéere trouver une dépendance ¢gde T

avec (h). Cependant, en réduisant I'épaisseuet(liy que le confinement dans les films
minces est un confinement 2D. Donc, on ne peut fieodes corrélations que dans la
direction de I'épaisseur du film, alors que celiiess le plan du film seront maintenues
(Schéma 1).

Mouvement des segments Relaxation des chaines

2<E&<10nm 10 < £ <200 nm

Schéma 1. (a) Schématisation&déans le cas des films minces (b) la taille&gselon le type des mouvements [
25].

3) Les nanoparticules possedent une surface sur vol@hé = 6/D plus importante que
celle des films minces supportés S/V = 1/h. Dons’attend a un effet plus important du

nanoconfinement dans les nanoparticules que stitnesminces.

4) On peut contrbler le dép6t et I'organisation desoparticules sur divers types de
substrats et par conséquent on peut facilementugéroles effets de la corrélation, la
surface libre et la taille du domaine de confieet.

Méme si il y'a un nombre important d’applicationglustrielles (revétements sans VOC,
recyclage des polymeres, nanocomposites, etc) merge un besoin croissant d'étudier les
propriétés des nanoparticules et en particuliensléansitions vitreuses. Cependant, peu d’intérét
a été accordé par la communauté scientifique ad&te I'effet du confinement des polymeres
dans cette géométrie. Gaur et al [48] sont les @msngui ont investigué la transition vitreuse de
nanospheres de polystyréne en phase solide (deyeghde différentes tailles (85nm, 222nm et
968nm) par DSC. lls ne constatent aucune rédud®g sauf un petit élargissement de la
capacité calorifique apparentQ, a T=Td™ dans le cas des nanosphéres de taille 85nm(figure
10).
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Figure 10. Courbes DSC de nanosphéres de PS deedifés tailles. Les trais continus correspondenpramier
cycle de cycle de chauffage et les traits discostireprésentent le second cycle de chauffage dhesm#itons aprés
un premier chauffage et refroidissement avec umpeade 20K/min.

Un travail similaire a celui de Gaur et al, Edigerl [26] ont effectué des expériences sur
des nanospheres de polystyréne en phase aqueesedes diametres allant de 42nm jusqu’a
548nm. lls ne trouvent aucune réduction de Tg rphitt une réduction dan&C,) quand la
taille de la particule diminue (figure 11). En agik avec les films minces, les auteurs proposent
un modele basé sur I'existence de couche finesarface de la particule plus mobile que le cceur
pour expliquer cette réduction &€,. Par contre, lls interprétent l'invariabilité dg(D) par le
fait que la relaxation de la couche fluide en stefdes particules est trop rapide par rapport au

temps de mesure et donc elle ne peut pas contriblaereduction de Tg(D).
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Figure 11. Variation dAC, en fonction du diametre des particules. Les danilkestrent I'existence d’une surface
plus mobile de 2.5 nm & 5nm d’épaisseurs. Les esusbnt calculées a partir de I'équation ci-dessus.

Herminghaus et al®” utilisent la technique RMN pour modéliser la dégmnce avec la
température de I'épaisseur ‘d’ de la couche mobilesurface pour des nanospheres de 100nm

dispersées dans I'eau. lls proposent le modelestpour caractériser d(T) :

Pour T <Tg, d(T)DTgT_T augmentation de ‘d’ de facon progressive

Pour T ~ Tg, d(T)O(Tg-T)™ augmentation de ‘d’ plus prononcée prés de Tg

T<Tg |

diR

01f 4

0m 01
Tg-T

T

Figure 12. L'épaisseur ‘d’ de la couche mobile (nalisée par le rayon des sphéres R) tracée enidondt terme
[(Tq—T)/T] en log-log représentation.

Dans le cas des nanoparticules confinées dansiesblends, on peut citer les travaux de
Rharbi [28]. Il utilise des nanoblends pour invgsér la variation de la Tg du polystyréne

confinée dans des nanoparticules sphériques de (RS)tailles allant de 27-130nm,
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individuellement dispersées dans une matrice PBM#culée. Les films sont compressées
rapidement (t<20s) a différentes températures tatlarb0-140°C. La déformation des particules
est observée par diffusion des neutrons aux tigtes. Un changement clair est observé dans le
comportement de la déformation (déduite de la tiariades rayons de girations Rg) quand la
taille des sphéres <40nm. Ce décalage de la codese déformations en fonction de la
température est utilisé par la suite pour estimeetluction de Tg des nanosphéres. La tendance
générale de cette réduction est parue similaireraaultats de réduction de Tg pour les films

minces équivalents (figure 13).

Tg(l&\.f ':'3 K)

o 40 80 120
D (nm)

Figure 13. Variation de Tg en fonction du diamétes particules dPS. Le trait continue est le fitlpamodéle de
Keddie et al [2]. Le trait discontinue représemtd ) du PS en masse.

Nawaz et al [ 29], ont étudié la dynamique de r&liax des nanoparticules de PS cbéte a
cOte (schéma 2) de différentes tailles allant den8@usqu’a 115nm. lls suivent la cinétique de
fermeture des interstices entre nanoparticulesoratibn du temps et de la température a 'aide
de la DNPA. Aucune déviation de la dynamique dexaion dans ces nanoparticules n’est
constatée et quelle que soit leurs tailles. llsrpretent ce résultat par le fait que le contatieen
particules qui a inhiber I'effet de la surface élsur la réduction de Tg dans cette géométrie de

confinement.
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T <Tg(PS) T > Tg(PS)

Schéma 2. Fermeture des cavités durant la défamdés nanoparticules.
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Figure 14. Tracé det= vs. 1000/T pour différentes tailles de nanopaltie compares avec le comportement du PS
en masse. Points expérimentaux sont PS3@nPS42nm k), PS62nm«), PS93nm A).

Dans ce chapitre nous allons étudier I'effet dofic@ment du PS dans les nanoparticules
sur leurs transitions vitreux fluides. Vue le nomlde controverses cités auparavant sur la
réduction de Tg et la dynamique dans les films esnon préfére utiliser par la suite a la place
de Tg le terme transition vitreux fluideyg pour qualifier la transition observée dans le des
polyméres confinées.

Nous avons choisi la technique de fluorescence gander cette transition puisque elle a
été largement utilisée auparavant pour sonder dpare la transition vitreux fluide dans le
polymeére en masse en se basant sur la dépendantmtelesité de fluorescence avec les
variations du volume libre autour de cette traaosi{30 ] et en méme temps, cette technique a été
utilisée par Torkelson et al [12 ], pour sondegte{h) dans les films minces (voir ci dessus ).
Parce que cette technique photonique est une miemale, elle ne dépend pas de la géométrie
du dépdt comme le cas de l'ellipsométrie qui a lesd’'un film uniforme sans défauts. On
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commence notre travail par une étude de la transijr dans les films minces de PS supportés.
On commence tout d’abord par la reproduction defede I'épaisseur des films minces PS
recuits sur leurs k. Par la suite on s’intéresse a l'effet du recuit Burs propriétés. En
particulier on va étudier la contraction de ceméillors de leur recuit. On démontre que la
fluorescence peut sonder la contraction des filnmcenPS a I'échelle locale. On démontre aussi
que la transition ou le film passe d’'un état vik@uun état fluide est indépendante du recuit. Par
las suite nous allons étudier le transitiop @ans le cas des nanoparticules déposées sur divers
types de substrats. On compare les résultats dativar de Tr(D) dans les nanoparticules
préalablement recuites avec les variatiogg) dans les films minces. L’effet de la surfadedi

est jugé un paramétre prédominant responsableréeudation de la transition vitreux fluide dans
les nanoparticules. La variation de la surfaceelibst effectuée en jouant sur la taille des
particules.

Dans la derniére partie de ce chapitre, on va essydécoupler | ‘effet de la corrélation
de l'effet de la surface libre sur la transitiop=es nanoparticules. Pour cela, nous avons gardé
la taille constante mais on a changé le nombreodé&act entre nanoparticules. Dans ce cas on a
constaté que la surface libre et le contact erdréicples affectent les deux la transitiop=T
Cette réduction deyF est totalement inhibé quand le nombre de contact @articules dépasse

une valeur critique de 6.
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[l. Partie Expérimentale

1. Produits utilisés
Monomére de styréne (St, 99%, Aldrich), le surfattibdécylsulfate de sodium (SDS, 99%,

Aldrich), I'initiateur peroxydisulfate de potassiufiPS, 99%, Aldrich), le marqueur fluorescent

(PyBMA, Synthése laboratoire) et I'eau distilléesLparticules de polystyréne sont synthétisées
a 2% en poids par rapport a la masse d’eau. Noussdit varier la concentration du surfactant
pour faire varier la taille finale des particul®®{r détails pludoin).

2. Caractérisation des polyméres utilisés
Différentes techniques ont été utilisées pour ¢arser les polymeéres utilisées dans notre étude.

2.1 Diffusion quasi-élastique de lumiere (DLS)

La taille des particules a été caractérisée pdiffiasion quasi-élastique de la lumiere. L'appareil
est un Malvern Zétasizer 4000 composé d’'un gonimmgtulti-angle (8°-150°) thermostaté
(15°C-50°C), d'un laser 5Mw He-Ne travaillant a 6881, et d’'un corrélateur multi-bit7132
(permettant I'analyse des fluctuations d’'intenslibét le temps caractéristique est compris entre :
0,2 ps et 3600 ps). Lintensité totale diffuséersssurée a I'aide d’'un sténopé (pinhole) de 400

pum a 90°.

2.2 DSC

Nous avons effectué nos mesures de Tg sous atmesptegte d'azote avec un débit de 80
ml/min sur un appareil TA Instruments Mettler Tae823 avec un systeme de refroidissement
intracooler. Il est piloté par ordinateur avec dgitiel TA Thermal advantage. Les valeurs de

température de transition vitreuse Tg ont été dédsuau 2™ chauffage.

2.3 MEB : Microscopie Electronigue a Balayage

Nous avons fait aussi des mesures de la taillendeeparticules de polystyrene fluorescentes a
I'aide du Microscope Electronique a Balayage CAREIZS / Ultra 55 disponible au laboratoire

CMTC de Grenoble. Il s'agit d'un microscope éleutioe a balayage, capable de produire des
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images en haute résolution de la surface d'un &ttban Il est muni d'un détecteur EDX
derniere génération, d’'une table 5 axes et un mysigorte échantillon pilotable a distance. Les
mesures se font sous vide et la résolution de ehima est de 1 nm a 15kV, 1,7 nm a 1kV et 4
nm a 0,1kV avec un grossissement qui peut alleujas200.000 fois.

2.4 AFM : Microscopie a Force Atomigue

Nos expériences sont réalisées dans I’AFM NanosdbpBimension 3100 de chez Veeco
instruments en mode contact intermittent (Tappengc une pointe ARROW-NC-SPL de chez
Nanosensors. La pointe montée sur un levier teagblle (silicone) a une courbature inférieure a
10 nm, une épaisseur de 4, une longueur de 160n , une largeur de 4&m , une fréquence
de résonance de 285 KHz et une force constant® M. Les images sont collectées avec une
résolution de 512 points par ligne a une vitessbalayage de 1 Hz. La surface de visualisation

est fixée & 1um? pour les grandes tailles de particules ptr# pour les petites tailles.

2.5 Ellipsométrie
Pour mesurer I'épaisseur de nos films minces dgspokne, nous avons utilisé I'éllipsometre a

modulation de phase Jobin-Yvon UVISEL avec un adgteidence fixée a 70° et constitué

notamment de :
- Une source lumineuse au Xénan=190 a 925 nm) 150W,

- Un modulateur photoélastique (50KHZ) stabilisé tnguement,

Un photomultiplicateur permettant de mesurer enlfgde, respectivement 16 et 32 longueurs
d’ondes jusqu’a 20 par seconde.

2.6 Spin coating
Le spin coating est effectué a l'aide de la toum8uss Microtec DELTA 80 RC Spin coater au

CEA-LETI de Grenoble. (les details de cette expégeseront abordé plus loin).
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2.7 Spectrométrie de fluorescence

Les mesures de fluorescence sont réalisées dapsdé&o-fluorimetre FLUOROLOG Il (Horiba
Scientific). Les ouvertures d’excitation varient@®& a 1 nm et les ouvertures d’émission de 1 a 4
nm en fonction de la quantité de signal initialel'dehantillon. A fin d’éviter le phénomene de
photo-blanchiment, nous avons travaillé avec untt€hgporte d’ouverture du faisceau) qui
s’ouvre pour chaque 10 secondes. Les techniquesirflatriques stationnaires utilisent une
source de lumiere continue (en général une lamp¥émon). La figure 15 montre le principe
d’'un spectro-fluorimétre. La source de lumieremfi@ Xénon) offre I'avantage d’'un spectre
continu de 250 nm environ a linfrarouge. Un monochateur permet de sélectionner la
longueur d’onde d’excitation. La fluorescence seait observée en réflexion ou a 90° par
rapport au faisceau incident. La longueur d’ondefalsceau incident est sélectionnée a l'aide
d’'un monochromateur. Le balayage en longueur d’oesteassuré par des moteurs pas-a-pas
pilotés par un ordinateur dans lequel les donnéetsstockées. Ensuite, le faisceau émis est capté
par un photomultiplicateur.

lampe
Xénon

monochromateur
d'excitation

&)

e
Compteur —_
de quanta

polariseur Eg

polarizer

CEEmonochromareur }'I = Fl |
d'émission I ‘

" échantillon

pilotage des
monochromateurs

acquisition

des données

ORDINATEUR

Figure 15. Schéma de principe d'un fluorimétre @ntionnel
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1. Résultats de I'étude

1. Synthese du monomere fluorescent

Pour pouvoir mesurer la température vitreux fluides polyméres a l'aide de la
spectroscopie de fluorescence, nous devons sodrdegolymeére ou lui greffer un monomere
fluorophore lors du procédé de la polymérisatiorou® avons choisi comme marqueur
fluorescent le pyrene, une macromolécule largemgligée en littérature pour sonder différentes
propriétés des polymeéres. Torkelson et al (natuaterals, 2003) ont synthétisé un produit
dérivé du pyréne nomé pyrenyle butyle méthacrypater mesurer la I des films minces de
polystyrene. Ce dernier fluorophore peut s’attachar les chaines de styréne lors de la co-
polymérisation en émulsion et du colt présente sndim dégradation thermique que le pyrene
tout seule ou d'autres sondes ayant de courtesnehalatérales, comme le pyrenyl
méthyleméthacrylate (PyMMA).

0 O

Il
| —C—C=
CH,—O—C—C=CH, (CHIgO—C (|3 CHe

oy SO
(T pymma DO

Figure 16. Formules chimiques du pyrényle méthyéthacrylate (PyMMA) et pyrényle butyle méthacrylate
(PyBMA) .

Le pyréne, le pyrene-butanol, triethylamine, métylagl chloride et [Iacide
chlorhydrique sont utilisés comme recus par AldriCm obtient le PyBMA par une réaction
d'estérification entre le méthacryloyl chloriddestl-pyréne butanol en présence du triethylamine
comme catalyseur. Le solvant utilisé pour cettectiéa est le chloroforme. La réaction est
effectuée dans un réacteur classiqgue de 100 ml wmiunie admission en nitrogéne et d’'un
réfrigérant et d’un agitateur magnétique. Puisgueghction d’estérification mise en jeu est tres
exothermique, le mélange réactionnel est plongé dembain de glaces contenant une bonne

quantité de sel pour avoir une température stabl@®@.
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Ha

HsT HO—H,C—{H,C 0 °C Hyo= + HCL
@ T €00 —HyC—{H,C

HC= * CHCL3
zucl O@‘ N Et:" OGO

Methacryloyl Chloride Q
Pyréne butanol
Pyrényle Butyle Méthacrylate

N.B: NEt3 (Triethylamine) + HCL precipite a la fin de réaction.

Figure 17. La réaction d’estérification entre letima&ryloyl chloride et le pyréne-butanol donnaetilau PyBMA.

0.5g du 1-Pyrene butanol est ajouté a 0.8 g déthiyiamine en présence de 13 ml de
Chloroform. On effectue un dégazage abondant dméange pendant 30 minutes a 0°C en
agitation. Ensuite, une autre solution contenannllde Méthacryloyl chloride et 9 ml de
chloroforme est ajoutée goute a goute a la la igrensolution pendant 2 heures en agitation.

On augmente progressivement la température jutteanpérature ambiante et on laisse
agir pendant 10 heures. Enfin le milieu réactiorestldilué par 20 ml de Chloroforme , puis on
ajoute 5 ml d'eau et on filtre ( on enleve le sathylamine hydrochloride formé lors du réaction
). La solution filtrée est lavée respectivementdaml de Hcl 1M, 10ml de NaHCO3 et 10 ml de
Nacl saturé. Puis, on séche par le sulfate de nsagn§MgSO4) et on refiltre. La solution filtrée
est transportée vers une étuve sous vide pourndime solvant. La pression est de 0.5 mmHg et
la température est 30°C. On obtient a la fin dpreEédé une huile jaune qui se solidifie par

précipitation.

2. Caractérisation de la sonde fluorescente

2.1 Analyse RMN 1H du monomeére fluorescent

La vérification de la structure du produit final te réaction d’estérification (PyBMA) a été
effectuée a température ambiante a laide du speétre RMN Bruker AC300 dans le
chloroform CDClz en mode proton 1H avec une fréequence d’observat®r300 MHz. Le

résultat de la RMN 1H pour le pyrene seul et PyBMgt représenté dans la figure 18 ci-dessous.
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On conclut a partir du tableau 1 des résultatspds#tions des déplacements chimiques que le

produit final de la synthése correspond bien aémyle-butyle méthacrylate PyBMA.

H |
H o= |
cm_uchgnzc
0
Y ; | ‘
\:/ "o1276 "
v 14 - |
Pyrene non
1 | 1
R\‘ | |
| L .|
" \15 [ \1 1 IAES i
i | ] iy Al
i L IV ORI WU WO oy (VY WL NP
— . . LALLM LLLLL T
1.0 100 90 80 70 p,‘n 50 40 a0 20 10 o0 10 11.0 10.0 9.0 80 7.0 6.0 50 40 30 20 1.0 0.0 1.0

Figure 18. Signal RMN 1H du pyréne et du monomkreréscent PyBMA.

Déplacement
chimigue 1.8 -2.2 3.38 4.23 5.53 6.09 g8.00
8 (ppm)
Les protons| Les Les Les Les Les
desg protons protons protons | protons | protons
Groupements | du du du du du
—CHz et groupement | groupement | =CHz =CHz Groupement
—-CHz—CHz -CHz du | -CHz Cis trans pvrenvle
Correspondance composé de 17 ester
_H,C —-CHZ-00C-
®
(L
J

Tableau 1. Résultat RMN 1H du produit final de &gsie PyBMA.

2.2 Mesure du coefficient d’extinction molaire du Pyren

Expérimentalement, I'efficacité avec laquelle lenlare est absorbée a la longueur d’onde

19 avec
A1) = Iogl—
A

A par un milieu absorbant est caractérisée pardidlagice AX) définie par :

19 et sont respectivement les intensités lumineusedaigseaux incident et transmis. Dans
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de nombreux cas, l'absorbance d'un échantillon sldat loi de Beer-Lambert :

0
A(A) = Iogl—" =e(A)rc ou’ g(A) est le coefficient d’extinction molaire (couramrhen

A
exprimé en L mot cm™), C est la concentration (en mof')de la substance absorbante/eest
I'épaisseur du milieu absorbant (en cm). Dans noa® la mesure de I'absorbance du pyrene

dans le styrene est effectuée a I'aide du speattoptetre HP 8452.
Nous avons préparé différentes solutions de stycengenant différentes concentrations

de pyréne allant de 0,6 jusqu’a 5,880l L. On trace les courbe d’absorbancé }figure 19)
et ensuite on les compare a la longueur d’onde aximmum d’absorption qui est dans notre cas

de 340 nm (figure 19).
0,8

2,14 10 mMoL

06|
| 0,95 107 mMoL

Absorbance

300 320 340 360
Longueur d'onde (nm)

Figure 19. Spectres d’absorption du pyréne dast/téne & 0,95 10mol L™ (o) et 2,14 15 mol L™ (e).
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Figure 20. Courbe relatant la dépendance de I'alasme en fonction de la concentration du pyréns tastyrene.

La pente de cette courbe nous donne la valeur difigent d’extinction molaire du
pyréne dans le styréne de 3,39 10mol* cm’. Cette valeur est trés proche des valeurs des
coefficients d’extinction molaire du pyrene citédans la littérature [31]. On présente dans le
tableau 2 ci dessous les coefficients d’extinctioolaires dans le méthanol du PyBMA et

d’autres marqueurs fluorescents couramment utiéisés les polymeres.

Composant Pyréne Pyréne-butanpl PyMMA PyBMA
g(L.molt.cm?) 58884 50119 45709 37154

Tableau 2 Coefficient d’extinction molaire de queds chromophores dans le méthanol [ 32].

2.3 Caractérisation de la fluorescence du monomere PyBM

L’émission de fluorescence du PyBMA dans le méthawoas indique la présence de plusieurs
maximums caractéristiques du pyrene tout seul. leffage des groupements butyles n'a pas
affecté la structure de I'émission de fluorescedce PyBMA. Le premier pic d’émission

correspond a une longueur d’'onde de 376nm°TE @c correspond a une longueur d’onde de

397nm ce qui correspond aux valeurs cités dantideakure pour le pyrene ou le PyBMA [ 31].
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Figure 21. Emission de fluorescence du PyBMA densaéthanol.

3 Synthese et caractérisation des nanoparticules PlBdrescentes

3.1 Synthése des particules PS-PyBMA

La synthése des particules de polystyrene fluordsseest effectuée a l'aide de la co-
polymérisation en émulsion du styréne et le pyrtyltyle méthacrylate PyBMA en présence
du KPS comme initiateur selon le schéma ci-desdautsempérature de co-polymérisation est de
80°C. Plus de détails dans le chapitre Il de ceuseti.

CH
Ha

3
o= CH=—=CH, _:|_ [—cH, —c —1
|

Coo—HaC —}HZC
coo —HaC —5H2C
e ? ®

8¢
Styrene O

Pyrényle Butyle Méthacrylate Poly (styréne-co-PyBMA)
(PyBMA)

Figure 22. Schéma réactionnel d’obtention du pghgste fluorescent
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3.2  Caractérisation de la taille et de la Tg des partigles PS-PyBMA
Les résultats de la DSC des nanoparticules dereliffés tailles est illustré dans le tableau 3 ci

dessous. On remarque que la majorité des nanapagtisynthétisées ont une Tg de ~ 100°C.
L’'ajout du PyBMA n’as pas influencé la Tg (pas dfdiluent vue la faible concentration du
PyBMA < 1/3000 en moles) [33]. Les tailles des joates mesurées par Microscopie
électronique a balayage (figures 23,24.) sont tpgsche en moyenne des tailles

hydrodynamiques mesurées par diffusion de lumiere.

Taille de la particule Tg (°C) Extrait sec (%)

(nm)

33.5 99.93 1.79
38.6 99.79 1.18
106 96.45 0.53
27.8 97.42 1.55
85.8 103.6 1.96
80.5 99.71 0.84
59.4 100.82 1.54
59.4 99.45 1.02
80.6 99.34 1.22
93.3 103.95 1.86
31.2 95.56 1.85
166.2 102.97 2.00
260 100.34 2.13
700 101.78 4.70

Tableau 3. Caractéristiques des nanoparticulescfhieentes

o
’ = 8 Pad4=4502mm 8
o(‘") @ Foa=3067°
s )
” (‘\ '.‘ &) o u,“ w 9
i V) aa¥a Q 0 a
200nm Mag = 50.00 K X

I EHT = 4.00 kV
WD= 6mm

Mag = S0.00 K X
EHT = 4.00 kv
WD= B&mm
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Figure 23. Image MEB d’'une nanoparticule de 45 gau€¢he) et 120nm (droite).
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Figure 24. Image MEB d’'une nanoparticule de 260gau¢he)et 500nm (droite).

3.3 Fluorescence du pyréne dans le PS-PyBMA

On compare les spectres d’excitation (figure 25€a)'émission (figure 25(b)) du PyBMA dans
PS massique et dans le Méthanol. On constate guelgbes d’excitation du PyBMA contient
différents pics caractéristiques du pyréne. Le maxin de ces pics se situe a une longueur
d’'ondeA = 346nm dans le cas du PyBMA dans le PS ou davgteanol. Les spectres
d’émission du PyBMA dans le PS ou dans le Méthanntient plusieurs pics dont le lere
maximum est situé &= 376nm et le Z"*maximum correspondX= 397nm. Ainsi, on peut
conclure que les spectres d’excitation et d’émissio PyBMA ne changent pas en passant du
PyBMA dans le Méthanol ou dans le polystyrene.
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Figure 25. Spectres d’excitation (a) et d’émisgiondu PyBMA dans le PS bulle)et dans le Méthanalj.

4. Dépendance de la fluorescence du PyBMA avec la tpérature dans la zone de
transition vitreux fluide

4.1 Comment on peut mesurer la transition vitreux fluide par la fluorescence

Pour comprendre comment on peut mesurer la temypérde transition vitreux-fluide
(Tv-F) a l'aide de la fluorescence, on donne ci desspedques éléments théoriques sur le
principe de I'’émission de fluorescence [32]. Laotie de la fluorescence est basée sur le
diagramme de Perrin-Jablonski (Figure 26). L'ab8ornpd’'un photon d’énergie appropriée fait
passer le fluorophore de I'état fondamenta)) @ un état électronique excité; (8&u $). Dans
chacun de ces niveaux d’énergie électroniquesulerdphore peut exister dans un nombre de
niveau d’énergie vibrationnel illustré par 0,1,&;.d.a molécule portée a I'état énergétiqug) (S
peut retourner a I'état énergétique inférieu) (@r conversion interne qui est une transition non
radiative (il n'y a pas d’émission de photons). Urerte d’énergie peut aussi avoir lieu par
relaxation vibrationnelle dans le méme état él@itpee. L’émission de photons accompagnant la
relaxation (9)-(So) est appelééluorescence Le retour a I'état de base Sest effectué qu'aprés
un temps de vie de fluorescence de quelques namudeEs voir microsecondes.
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Figure 26. Diagramme de Perrin-Jablonski simplifié.

En considérant le diagramme de Perrin-Jablonskpean associer a la sonde
fluorescente, deux vitesses de désexcitation, agiative, kr, et une non radiative, knr. kr et knr
correspondent a la vitesse de désexcitation radiatinon radiative, respectivement. Ces
constantes de vitesse dépeuplent toutes deux détité. Le rendement quantiqU®, s'écrit

K

G=—r 01,

alors : K +K,

La vitesse radiative Kr (responsable de I'émorssle fluorescence)
ne dépend pas de la température, a l'inverse denstante Knr qui est dépendante de la
température. Quand la température augmente, lsseiteon radiative Knr augmente, et par
conséquent l'intensité de fluorescence diminue.

Cette observation est bien connue et plus pari@rient dans le cas du pyrene qu’il soit
greffé ou doper dans les polymeéres [30]. Quarsbiale est placée dans un polymére, on a la
méme situation et particulierement quand il s’dgipyréne dans le PS [8].

La dépendance de Knr et I'intensité de fluorescewee la température dépends du
comportement nanoscopique du polymeére et partiemiént du volume libre autour de la sonde.
Plusieurs chercheurs ont étudié le lien entre leme libre et le changement de Knr et l'intensité

de fluorescence. Roland et al [49] sur les polyseremasse ont montré que le volume libre
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augmente avec la température et a Tg, la pentgeiantation du volume libre change ( Figure..
). Ce changement va induire dans certains marguurotamment le pyrene un changement
dans la décroissance de l'intensité. Ce changeestimterprété comme étant un changement de
volume libre.

1.00 , , ,

polystyrene
(13.7 kg/mol)

0.98

il T D

Specific Volume (ml/g)

0.94 |

40 60 80 100 120 140
Temperature (*C)

Figure 27. Variation du volume libre en fonctionldéempérature pour le polystyréne en masse (M3
mesuré sous une pression de 10MPa.

Le changement de la pente de décroissance denkitdéede fluorescence quand on
s’approche de la transition vitreux-fluide est iptété par Loutfy [30] et Yilmaz [34] comme
étant la conséquence de la variation du volume Ebidu coefficient de dilatation thermique
autour de la sonde quand la température s’appreloette transition. lls présentent une

expression reliant la dépendance de l'intensitéudeescence avec le volume libre V sous forme

| Oex F(Constantej
. LONSARE
v . Torkelson et al ont largement utilisé la teclueigle fluorescence pour

mesurer la transition vitreux-fluide des films nmesade polymeres en utilisant principalement
comme sonde du pyréne seule ou du pyrenylbutyleanétlate (PyBMA) greffé sur les chaines
polymeres [8,12,13]. Ils ont utilisé aussi d’autsesdes comme I'anthracene, phénanthréne, mais
il s’est avéré que le pyrene est plus efficace.
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4.2. Dispositif de contrble de la température pendant lanesure de fluorescence

Nous avons développé au sein du laboratoire urosiisipcapable de nous permettre de
faire des expériences In-situ de la températurem@sure l'intensité de fluorescence en méme
temps que le chauffage de I'échantillon. La temjpéesaugmente a vitesse constante de 8°C/min
a l'aide d’un auto-régulateur WEST 6100. La rampksée au chauffage et au refroidissement
dans les expériences in situ de mesure de ladeelgence avec la température sont représentées

dans la figure 25 ci dessous.

140

Rampe

120} de mesure

100 |

80}

T(C)

60}

40

o—
0 2 4 6 8 10 12 14

Temps (min)

Figure 27. (a) Dispositif de mesure de fluorescencesitu développé, (b) Rampe de mesure utililstes les
expériences in situ de fluorescence.

Le systéme de chauffage est une plagque d’alumiréatourée par une fine résistance
électrique de 200W. L'échantillon déposé sur urtéeplaque d’'une surface de 2 TfiVafer de
silicium ou clinquant d’'Inox), glisse sur la plagcieauffante et serré a I'aide de vis de maintien.
Un thermocouple est placé juste derriere I'échlantib I'aide d’'une rainure préfabriqué a cet
effet. Ce thermocouple est relié par une soudwiddrdans un thermostat contenant de 'eau et
un thermometre indiquant la température de réféddne carte d’acquisition de températures de
marque National Instruments NI 6015 a 16bits esineotée a l'ordinateur a 'aide d’un port
USB et piloté par un logiciel Labview développé laboratoire. Les mesures se font dans la

configuration 90° par rapport au faisceau incident.
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5 Mesure de la transition vitreux fluide dans le polgtyréne en
masse

Nous avons préparé deux types de dépét de filmsigquees a partir d'une méme solution
mere de nanoparticules colloidales de polystyremd@bnm de diametre. Le premier film est
composé d’'un dépdbt de nanoparticules séchéesaetimeat a I'air ambiante sur le substrat et dont
I'épaisseur est de quelquesn (étape Il du schéma 3). Le recuit du dépdt massides
nanoparticules au dessus de 100°C (PYpermet d’effacer les interstices entre particees
leurs interdiffusions (étape Il du schéma 3). deuxiéme film par contre est préparé a partir
d’une solution contenant une poudre seche des méamegparticules solubilisées dans le toluéne

et le film est obtenu apres séchage a I'air ambidatcette solution sur le substrat.

Vo8 B

séchage recuit

Schéma 3. Etapes de préparation des films a parfyarticules colloidales

Les mesures de I'émission de fluorescence sonttaffes a une longueur d'onde
d’excitation de 346 nm qui correspond a la longu#ande d’absorption maximale du PyBMA
dans le PS (figure 29(a)). On remarque que l'inténde fluorescence diminue quand on

bY

augmente la température (figure 29(b)) . Quand amncence a chauffer, le volume libre
augmente, en méme temps la vitesse de désexcitaioradiative I, de la sonde augmente
[33,34] et par conséquent lintensité de fluoreseen diminue car elle est inversement

proportionnelle a k. Cela est en accord avec ce qu’on a vu précédemment
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Figure 29. (a) Spectres d’émissio\a de 346nm pour des particules de polystyréne denb®@léposées sur un
wafer de Si a différentes températures. (b) L'émisgde fluorescence des nanoparticules 166nm &rdiffes
températures.

Pour mesurer la transition vitreux fluide du pojyéhe en masse on doit suivre l'intensité
totale du pyréne en fonction de la températuretehsité a chaque température est l'intégrale
sur les toutes les longueurs d’ondesi{Amay. Cette méthode peut se faire lorsque on mesare le
spectres d’émission a chaque palier en températirigsire 29 (b)). Si on veut faire des
mesures cinétiques avec une rampe de températeteaffage et en refroidissement comme en
DSC, les mesures doivent se faire a une longuewndé’ d’émission constante. On a le choix
entre les trois pics d’émission du PyBMA (376 ni®&7.5nm ou 397nm). On a trouvé que toutes
les trois méthodes donnent le méme comportemefuinetion de la température. Pour choisir la
valeur de\¢ma utiliser,on a regardé les détails de changement des spentfeaction de la
température.

On remarque dans la figure (30) qu’entre 28.&f 127 °C, on a un décalage sur la
longueur d’'ondéA\ de 1,5 nm &= 376 nm et de 1,0 nmAa, = 401nm. Pour remédier a cet
inconvénient, toutes les mesures cinétiques dani@drature de transition vitreux fluide seront
effectuées pour une longueur d’onde de I'émissmfiubrescence a 387,5 nm avec une rampe

de température de 8°C/min.
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Figure 30. Vue agrandie prochexig,= 376nm (a) ek, = 397nm (b) de l'intensité de fluorescence I(T3 de
particules PS 166nm (b).

Dans la figure (31), on présente la courbe dediisité de fluorescence obtenue pour les
deux types de films de polystyrene en masse. Ostatenque dans les deux cas, on obtient le
méme point d’'inflexion. La température qui corrasp@ ce point d’inflexion est égale a 101°C
et elle correspond & la valeur de Id Tgesurée par DSC (figure 32). Donc, le point d&ixibn
dans la courbe de fluorescence I(T) représentergpédrature de transition vitreux fluide du
polymere. Dans le cas du dép6t massique des nditoies sur substrat (sans solvant), les
particules ne sont pas totalement interdiffusées dioi recuit. Pendant la période du recuit, les
polyméres des différente particules s’interdiffusgmr moins de 5 nm. On trouve toutefois une
transition vitreux fluide qui correspond a la Tg plolymere en masse. Cela montre quea T
mesurée par la technique de fluorescence dans lducpolymere en masse ne dépend pas de la
structure du dép6t du film.
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Figure 31. (a) Intensité de fluorescence en fonatie la température pour le PS 166nm en massa @t et (b)
en film (particules+solvant).
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Figure 32. Courbe DSC ai™ chauffage d'un polystyréne fabriqué & partir dehs§e d’une solution colloidale de
nanoparticules de 80nm de diametre. La vitessaldgydge est de 10°C/min.
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6 La transition vitreux fluide dans les films mincesde polystyrene

6.1 Préparation des films minces

Pour mesurer la température de transition vitrduxidé des films minces de polystyrene, des
nanoparticules PS fluorescentes (D ~ 80nm), sdob#isées dans le toluéne pour différentes
concentrations. Le dépdt des différentes solut®last fait sur des Wafers de Silicium par la
technique de spin coating et dont I'épaisseur estumée par éllipsometrie (Voir paragraphe
précédent pour plus de détails). Le choix des auratons de toluéne et des parametres de spin
Coating (vitesse, acceélération, ..) est inspipadir des résultats des travaux de Torkelson et al
[35] sur le polystyrene comme illustré dans la fe@@3 ci dessous. Nous avons fixé le temps de
séjour par échantillon & 30 secondes et I'accébérat 1500 et 3000 rpm/s. Les résultats des

épaisseurs des films minces de polystyrene obtemiseprésentés dans le tableau 4.
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Figure 33. L'épaisseur du film bn fonction de la vitesse du spin et de la comaganh initiale du polystyréne dans
le toluene :(0)0.5wt%, () 1wt%, ©)2wi%, (X)4wt%, (+)6wt%, (D)8wt%,«)10wt%, @)15wt%, #)20wt% et
(A)30wt%. [35]

Concentration du PS Vitesse (rpm) Epaisseur (nm)
dans le Toluene (%)
2 1000 127
2 3000 89
1 1500 48
0,5 1500 23
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Tableau. 4. Concentrations du solvant, les vitededa tournette en tours/min et les épaisseuenales lors du Spin
Coating de nos films minces de polystyréne.

6.2 Mesures de la transition F,.r dans les films minces de PS recuits

Les films minces de polystyréne avant la mesuréudeescence ont subi un recuit d’'une

heure a 140°C. Ensuite, ils sont refroidis puihaééfés de nouveau suivant une rampe linéaire
de température de 8°C/min. Je rappelle que les filimces de PS mesurés ici ont été stockés 6
mois a température ambiante. On présente dansglaefi(34) les spectres d’émission a
température ambiante et a 140°C pour des films esirde polystyrene de 127nm et 23 nm
respectivement. Le signal dans le film 127nm esté&tomparé au signal du substrat.
Dans le cas du film mince PS de 23nm, l'intensgépus faible que dans le cas du film plus
épais. Toutefois le signal du film PS 23nm est madde. Le rapport signal sur bruit est suffisant.
On remarque aussi que la ligne de base ne bougeemas les cycles de chauffage et
refroidissement.

: : : : : : 610
1,6 10°} |
’ 127 nm
~ ~
12100 [t 29C | € 4108l
-) -
o o
P S
< <
\q_) “q.)
5 "U:‘) 210%)
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) )
£ £

Figure 34. Spectres d’excitation avant chauffagleyB aprés fin du premier cycle de chauffage (T02C)(e) et
aprés le premier cycle de refroidissement (T=25%0)pour des films minces de polystyrene. (a) filmisces de
polystyréne de 127nm d’épaisseur (b) films minaepalystyréene de 23nm d’épaisseur.
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Dans la figure 35, on compare les spectres dedhoences I(T) des films minces de
polystyrene recuits mesurés au refroidissement ehauffage. La valeur de lg Fest calculée
par l'intersection des fits linéaires des deuxtpenle décroissance de I(T). Dans le domaine
vitreux (T<Ty.g), on constate que quelle que soit I'épaisseurlaitu film (h), les pentes de
décroissance des intensités de fluorescence I(3\irdes au refroidissement sont quasiment
superposables avec les pentes au chauffage. Bmctejadans le domaine fluide (Ted), les
pentes de décroissance de I(T) au refroidissengntilchs ayant une épaisseur h>48nm sont
pratiquement similaires a celles du chauffage. Bofilm PS de 23nm d’épaisseur, la pente au
chauffage est plus importante que la pente auidigsement. On remarque aussi que le point
d’inflexion Ty.r mesuré au refroidissement correspond parfaitemepbint d’inflexion T.¢
mesuré au chauffage quelle que soit I'épaissetitrduCependant, la température de transition
vitreux fluide T.r se décale progressivement vers les basses tenmgérgtiand I'épaisseur (h)
du film diminue. Dans le cas d’'un film PS de 127tatempérature g vaut 99°C, proche de la
valeur de T.rdu polystyrene en masse mesurée par DSC (101 °@ardiluorescence d’un film
épais (101 °C). Dans le cas d'un film PS de 23népal'sseur, J.r vaut 86°C, donc un décalage
de 15°C par rapport a,F du polymére en masse. Pour les films PS de 48r&8reh
d’épaisseur, \J.r est 96°C et 98°C respectivement.

Le tableau 5 donne un résumé des résultats obéxp@simentalement et ceux calculés a

I'aide de I'’équation empirique décrite par Torkels al [12 ] et de Keddie et al [ 2].

Calculée

TV-F (h) = TV_Fbulk%u_('ﬁ)al ; A=4,3 ;0=2 et Tgu=373K (Torkelson et al)

A=3,2;6=1,8 et Tgux=373K (Keddie al)
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Figure 35. Spectres des intensités I(T) des filmees PS au refroidissement et au chauffage. isépar des films
est 23nm, 48nm, 89nm et 127nm respectivement.

H (nm) 23 48 89 127
Tvr (°C) 86 96 98 99
ATyr (°C) (Ty. =101°C
V-F ( )( V-F BULK ) _15 _5 _3 _2
DSC ou Fluorescence
ATyr (°C) (Tvpaz27am= 99°C) -13 -3 -1 0
Tv.r Calculée (°C) 87,00 97,00 99,20 99,60
ATy r Calculée (°C)(Tgsuk = 100°C) -13 -3 -0,80 -0,40
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Tableau 5. Comparaison de la variation ¢g &xpérimentale et calculée selon la relation empé@ide Torkelson et
al.

Dans la figure (36), on compare nos résultats daatéon de T.r sur les films minces avec
les résultats selon le modéle de Torkelson et 2] § Keddie et al [2]. On constate que la
réduction de V.r trouvée dans nos films minces PS est quasimeriasina celle trouvée dans
la littérature avec une légere différence de 2°Qutéfois si on prendIr du film de 127 nm
d’épaisseur comme étant équivalent au polymere a&sse) le décalage (F(h) - Ty.r/127nm)
colle parfaitement avec les modéles de Keddie dtelson (tableau 5). Ce dernier a montré dans
une étude [36 ] par la technique de fluoresceneda@uéduction de I dans les films supportés
ne dépend pas du poids moléculaire pour Mw>300KreSb dans une autre étude [37 ],
démontre aussi que pour Mw>300Ky.Ah) ne dépend pas de la masse moléculaire. Cela est
donc conforte nos résultats. Je rappelle que lessirag de J.x(h) effectuées sur les films minces
de PS par Keddie et al sont réalisées a partir algmgres fabriquées par polymérisation
anionique (Polydispersité des chaines PDI = 1.0diaes les de Ix(h) effectuées par Torkelson
et al, les polymeres sont synthétisés par polymtéois radicalaire en solution ou anionique.
Dans notre cas, les polymeres sont préparés pampdkation en émulsion avec une
polydispersité des chaines plus grande (PDI > C&jtains chercheurs ont tendance a penser ces
dernieres années que le fait qu’Ediger et [ 26Jeatonstatant pas de réduction ge @ans les
émulsions aqueuses de nanoparticules PS est dhabgment & un effet de polydispersité de
Mw et due aussi & la différence entre les finshidnes (SO4) dans les nanoparticules et les fins
de chaines des autres polymeres. Cela démontreequiest pas la polydispersité ou la nature des
bouts de chaines qui peuvent affecter la réduckiom,.r dans les films minces.

D’autre part, Torkelson et al effectuent ses mesdeeT,.¢(h) par fluorescence en utilisant un
palier de températures. Dans notre cas, les meparefuorescence se font a rampe constante.
Forrest et al [21], a démontré par des mesuresdli&ues sur des films minces PS supportés
qgue lorsque la vitesse de refroidissement est mypéra 10K/min, il y'a une atténuation de
I'effet de la réduction de \Ig(h) et au dela d’'une vitesse de 130K/min, ils n&lent pas de
réduction de V.r (Voir figure8). La rampe de 8°C/min que nous avatissé dans nos mesures
de fluorescence est dans la gamme des vitessegedilpar Forrest et al et on trouve les mémes

réductions de \[r que celles trouvées dans la littérature. Le cldaixe rampe lors des mesures

232



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

de fluorescence permet de s’affranchir de la thedégradation du polymeére et qui peut affecter

les résultats de mesure si le temps de la thermadatpon est plus élevé [19].

E i
1
- ! [ ] Nos résultats
| —Torkelson
30l - -Keddie
-35

0 50 100 150 200 250
h (nm)

Figure 36. La variation de la températukg-Tes films minces de polystyréne en fonction dediggeur h (nm). (—)
est le résultat du fit donné par Torkelson et alirpA=4,3 etd = 2 et (- -) est le résultat du fit donné par Kiedst al.
pour A=3.2 et = 1.8. Le trait discontinue horizontal est rajoptéir représenter le polymére en masse.
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6.3 Mesures de la transition F,..r dans les films minces de PS non recuits

Toutes les mesures de, A effectuées sur les films minces sont réaliséessapwoir éte
recuits a une température supeérieure a\la Mmassique dans le but de relaxer les contraintes
résiduelles emmagasinées dans les films lors duting. Mais, est ce que ce recuit permet
d’effacer complétement ces contraintes résidu@lidBrulet et al [ 39] par des mesures DNPA
trouve que la longueur de persistance Lp qui cérizet la rigidité d’'une chaine polymere a
courte distance change sous l'effet de I'étirents® chaines induit par le spin coating. Russel et
al [40 ], montre que Lp ne change pas et que latnek relaxent apres recuit. Par contre, Reiter
et al [41 ], montre que le démouillage des filmsnees de PS est liée a ces contraintes
résiduelles. Pour surmonter ces doutes, on vaegtladiransition J.¢ des films non recuits.

On montre dans la figure (37), le spectre de Ifisig¢ de fluorescence I(T) d’un film mince
de PS non recuit de 48nm d’épaisseur. Quand leffelgeude I'échantillon commence, l'intensité
de fluorescence diminue de facon linéaire. A pattime certaine température (Onset), 74°C
dans le cas du film PS 48nm, on assiste a une augtion de l'intensité de fluorescence jusqu’a
atteindre un maximum. Ensuite, l'intensité de fesmence diminue rapidement de maniére
linéaire. Ce phénomeéne est général pour toutefplaisseurs investiguées ici. On rappelle que la
diminution de lintensité de fluorescence I(T) ekte a l'effet de I'expansion thermique du
matériau au cours du chauffage, en effet la vitdesdésexcitation non radiative de la sonde (ne
contribue pas a I'’émission de fluorescence) augengoaind la température augmente. D’autre
part, quand la température s’approche de, Tl se passe une contraction du volume libre des
chaines préalablement étirées par le spin coatmgjui réduit la zone de mobilité autour de la
sonde et par conséquent l'intensité de fluoresceanggmente. Juste apres la contraction,
I'expansion du volume libre prend lieu alors queitasse Knr continue a toujours a augmenter,
cela se traduit par diminution continue de liniédhgle fluorescence au dela de la transition

vitreux fluide du polymere.
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Figure 37. Spectres de fluorescence I(T) du filinam de polystyréne d’épaisseur h=48nm au prerhi@uffage

Dans la figure (38), on présente les spectresideetisité de fluorescence I(T) des films
minces de polystyrene d’épaisseurs 23nm, 48nm, 8&nh27nm respectivement. On remarque
que pour les températures inférieures a 60°C (dwmnaitreux), toutes les courbes sont
superposables quelle que soit I'épaisseur initlaldilm. Ensuite, I'intensité I(T) augmente pour
atteindre un maximum dont sa position varie entionade I'épaisseur des films. Puis, a TrT
l'intensité de fluorescence I(T) diminue de facoomasjment linéaire avec une pente de
décroissance invariable qui ne dépend pas de $épai initiale des films. Dans le domaine
vitreux, I'Onset diminue aussi quand I'épaisseufitha diminue. Elle varie de 85°C pour un film
de 127nm d’épaisseur jusqu’a atteindre 78°C pouilomde 89nm d’épaisseur. Les films ayant
une épaisseur de 48nm et 23nm présentent une \@f@aset similaire (~74°C). On constate
aussi que la hauteur du pic varie clairement a\égaisseur initiale du film. Plus ‘h’ augmente,
plus la hauteur du pic augmente. Mais a partire&9hm, la hauteur ne varie pas. La position du
maximum de I(T) a Jic se décale vers les basses températures lorsgagsséur diminue : Pour
un film PS de 127nm d’épaisseur, la position dugpicespond a une valeur de 105°C, proche de
la température de transition vitreux fluide du mogre en masse (101°C). Pour un film de 23nm
d’épaisseur, le pic se situe a une température &1€,815 degrés inférieur a lay ¥ du

polystyrene massique.
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Figure 38. Spectres de fluorescence I(T) des filmreces de polystyréne au premier chauffage (V=/81Q) ; H =
127nm (), H =89 nmg\) ; H = 48 nm()) et H = 23 nm§).

Miyazaki et al [41 ] par réflectivité des rayonsmésurent la variation de I'épaisseur (h)
des films PS supportés en fonction de la températour des films recuits et non recuits. Dans le
cas des films non recuits, ils constatent une achon autour du Je du film suivi d’'une
dilatation (figure 39) et un décalage de la tramsivitreux fluide vers les basses températures
quand I'épaisseur du film passe de 53,61nm jusgB&nm . Ce comportement de contraction et
de décalage de layF(h) observé par Miyazaki et al dans les flms min&S est quasiment
similaire au comportement de la contraction et doathge de \Ir(h) observé dans notre films
minces. La seule petite différence est dans laduaute la contraction prés de.d, qui est dans
notre cas sensiblement plus dépendant de I'épaisperl dans leurs cas. La réflectivité des
rayons X est une mesure globale qui sonde touseirface du film. La contraction des chaines
sentie par cette technique de mesure néglige plebaht les contractions des chaines coté
substrat. Cela peut expliquer la différence de dnautle contraction observé dans notre cas par
les mesures de fluorescence qui est une mesuie bedout ce qui se passe a l'intérieur du film.
Ce phénoméne de contraction constatée dans les filmces est réel et reflete sans aucune
ambiguité la relaxation structurelle des contraimtesiduelles induites préalablement par le spin

coating.
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Figure 39. Variation de I'épaisseur h (hm) en farcde la température pour des films minces degtgigne de
Mw = 3.03x18 g/mol. (a) h=9.32 nm et (b) h = 53.61nm.

Dans la figure (40), on compare la courbe I(T) aerapres recuit des films PS de 23 nm
et 127nm respectivement. On remarque qu’'aux fatelepératures, I'intensité de fluorescence |
(T) dans les films non recuits diminue de facomdine comme dans les films recuits avec une
pente superposable. A hautes températures, l'iidetisninue de maniere plus rapide dans le cas
des films non recuits comparé aux films recuitsut€tis la position du pic correspond a la
température de point d’inflexion du film recuit poloutes les épaisseurs (h) investiguées ici
(Figure 40). Puisque auparavant, nous avons mopiedes points d’inflexion des courbes I(T)
des films recuits de PS sous forme minces ou ersenasincident avec leurs températures de
transition vitreux fluides, on peut conclure quemeaximum de la courbe I(T) trouvé dans les
films non recuits représente la température owlgnpere passe de I'état vitreux a I'état fluide.
A Tyr la relaxation des contraintes est accélérée. Batise zone de transition, les temps de
relaxation diminuent considérablement devant legptecaractéristiques de la vitesse de mesure
(1/8 min).
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Figure 40. (a) Spectres de fluorescence I(T) desfminces de polystyréne au premier chauffageet au premier
refroidissement((). (a) film PS de 23nm d’épaisseur, (b) film PS1@&nm d’'épaisseur.

Dans la figure 41, on compare la transition vitrfluide dans les films minces PS recuits
et non recuits en fonction de I'épaisseur h. Onstaie que pour les épaisseurs faibles (23 et
48nm), T.r du film recuit et non recuit est similaire. Pantte, pour h>48nm, I'écart entre,F
du film recuit et non recuit augmente pour atte@r6 °C pour h=127nm. Pour les films de 127
nm, TVF est aussi 5 °C plus que lgriesurée par DSC. Le pic dans la Figure 40 cooresp
tres probablement a une relaxation des contramégduelle dans le film et donc le temps de
relaxation a cette température devra étre simikireemps caractéristique de chauffe 1/8 min/°C.
En effet, une vitesse de mesure de 8°C/min, cooreb@ un temps moyen de mesure de 7.5 s.
Conventionnellement, le temps moyen a T®f@st ~ 100&" Mais plus précisément, suite & des
mesures de complaisance J(t) effectuées sur le m&@8& dans le rhéomeétre ARG2 en
supposant un mode de relaxation exponentiel du haadk cisaillement G(t) donne un temps
moyen de relaxationws PS"* de 70s (voir chapitre Il pour plus de détails)extrapolation de
la courbe > P versus 1/T (figure 14) & T=105°C donne ur» <de 5 secondes trés proche
du temps moyen de la rampe de mesure de fluoresdebs. Donc, le décalage entre le temps de
relaxation et le temps moyen de mesure qui déagb@sition de la transition vitreux fluide, f

d’une valeur de 5°C.
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Pour comparer la transition vitreux fluide dansfleas recuits et non recuits on calcule le
décalage de g par rapport au polymere en masad (h) = Ty.r(h)- Tv.r(bulk). En analogie
avec les résultat de Torkelson et al on estimATéh) en utilisant le film 127 nm comme
référence pour le polymere en masse et on calklléh) = Ty.r(h)- Tv.r(127nm). D’autre part
on peut aussi estimer L&T (h) comme le décalage entre les courbes I(T, kg eburbe I(T, 127
nm) (tableau 6). Dans la figure 42 on constate lgu&T(h) dans le cas des films non recuits
diminue avec la diminution de I'épaisseur avec Bnma tendance que dans les films recuits de
notre étude et elle est superposable avec lestatsule Torkelson et Keddie. On peut donc
conclure que la contrainte résiduelle n'est pasalasse essential de la réduction dg-flans les
films minces. Or, Kremer et al [42 ] dans une étr@mnte ont montré que la dynamique de T
des films minces PS supportés peut étre largenfiexct@e si le recuit des films se passe dans une
atmosphére d’oxygéne. L’oxydation des chaines siruambiante conduit a leurs scissions, la
masse moléculaire chute et par la suite la dynanide T, se décale vers les basses
températures. Si ca était la scission des chaimesst responsable de ce shift desTon aurait
da avoir dans notre cas un décaldge.r dans les films recuits différent par rapport ailxg
non recuits. Kremer et al constatent par la suitaide de mesures diélectriques [ 43] que la
dynamique de Jr des films minces de PS supportés est similaira @yhamique du PS
massique quand ses mesures sont effectuées soagedi pure. Je rappelle que ces mesures
sont réalisées avec une fréquence tres rapide K200in de la gamme des fréquences établies
par Forrest et al [44 ]. Ce dernier n'observe auetfat de I'environnement du recuit sur la
déviation de la dynamique de,. d. Maintenant, si les contraintes résiduelles qut sol’origine
du shift de T.r observé dans les films minces PS, on aurait dwér aécessairement une
différence entre le décalagdv.-(h) dans les films recuits et non recuits. La foihed’intensité
de fluorescence I(T) dans les films non recuitedes un peu différente de la forme de I(T) des
films recuits, mais le décalage def[h) est le méme ce qui démontre d’'une part queécaldge
est réel et pas un artefact de mesure, et d’aarecgnforte les théories qui prévoient que la
réduction de J.r observée dans les films minces est principaleriiéata un effet de surface

libre.

239



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules shstsat par fluorescence

AT(°C) AT(°C)
h(nm) | Onset(°C) Tv.r(°C)
Film Non Recuit| Film Recuit.
23 74,00 85,00 -20 -13
48 74,50 97,00 -8 -3
89 78,00 102,00 -3 -1
127 85,00 105,00 0 0

Tableau 6. Calcul de I'Onset, la position de #msition T, ainsi que le décaladkr par rapport a la courbe I(T)
du 127nm.
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Figure 41 (a) J.rdes films minces recuits et non recuits en fonatieépaisseur h. (b) Le décalaggeg{film non
recuit) — T.r (film recuit) en fonction de I'épaisseur du film PS.
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Figure 42. Le décalage,F(h) — Tv.r (bulk) (a) Tv.r(h) — Tv.r (127nm) en fonction de I'épaisseur du film PS et
comparaison avec nos résultats sur les films reetibon recuits avec Torkelson et Keddie et al.
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7 La transition vitreux fluide des nanoparticules PSsur substrat

Apreés avoir étudié I'effet de I'épaisseur (h) sarttansition vitreux fluide Jr(h) des films
minces PS supportés, nous avons pu constater gffet Ide la surface libre est le facteur
prédominant qui contrle la réduction de.fTdans ces films. Les nanoparticules est par
conséquent un bon candidat pour tester I'effetadsurface libre sur la transition vitreux fluide
Tv.r(D) puisque les nanoparticules présentent une cidar volume (S/V) 6 fois supérieure a
S/V d'un film mince supporté. On va commencer pardier la T,.r(D) des nanoparticules
individuellement dispersées sur les substrats ag@st et ensuite la variation de.A(D) en
fonction du nombre de contact entre les nanopadeScavant recuit pour tester en plus de I'effet
de la surface libre la contribution de la corr@aticoopérative sur leurs transitions vitreux

fluides.

7.1 Préparation du dép6t des nanoparticules sur les sgkrats

7.1.1 Substrats wafers de silicium et les substrats d%no

On commence tout d’abord par couper des substeaWafer ou d’Inox+ni & une surface

de 2 cm. La propreté des substrats est un paramétre tpatia éviter d’avoir des artefacts liée &
la contamination au cours des mesures de fluoresc&ans le cas des substrats Inox et wafer de
silicium, on procede a un nettoyage avec le difcm@thane suivi par un autre rincage a
I'éthanol et on fini par un dernier rincage a I'edistillée plusieurs fois. Une fois I'échange
d’ions des nanoparticules colloidales par les esséthangeuses d’ions est effectuée, on rajoute
initialement dans les solutions colloidales de R&twace de SDS (~0,04%) avant de procéder au
dépdt. Ensuite, on laisse s’adsorber les nanop#eticcolloidales sur le substrat pendant 5
minutes, puis on rince immédiatement et abondampante I'eau distillée et on laisse sécher a
I'air ambiante. Cette étape de rincage est treitapte car elle permet de retirer I'excés de

matiere qui peut s’agglomérer a la surface et fouhes agrégats.
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On présente dans la figure 43 ci dessous le cas dapdt de grosses particules PS de
diamétres de 260nm et 500nm respectivement. Orstatenqu’on arrive a bien les disperser sur
le substrat avec toutefois une densité en nombesgarticules moins importante que dans le
cas des petites particules.

Dans le cas des nanoparticules sur les substrdés siicium non traité, le contrdle de la
dispersion est plus délicat que dans les autrestraify avec une organisation de dispersion plus
au moins aléatoire. A part les toutes petites @ags de PS (D <45nm) ou’ c’est difficile d’avoir
une dispersion individuelle sur le substrat, onvarselon ces procédures de dép6t a disperser

convenablement les nanoparticules PS de diamgbegxisur & 80nm sur les différents substrats.

Mag= 2000KX  Signal A = InLens Date :16 Mar 2008 INPG 200 nm Mag= 2000KX  Sig ens Date :16 Mar 2009 INPG
EHT = 5.00 kv WD = 8.0 mn Time :10:05:22 cMTC ‘ EHT = 5.00 kv WD Time :9:45:02 cMTC

Figure 43. MEB de nanopatrticules non recuites dméire260 nm(a) et ®0 nm (b) déposées sur dssbstrats
d’'Inox(Cr,Ni).

7.1.2 Substrats wafers de silicium/PEI

Nous avons effectué sur d’autres wafers de siticiun traitement de surface par PEI
(Poly(Ethylene-Imine) branché de masse molaire NbK=(figure 44) (CERMAYV de Grenoble
en collaboration avec Dr. Bruno Jean selon). Ompane une solution aqueuse de PEI a 2wt%
dans laquelle on trompe les substrats wafers agusil pendant 15 min. Ensuite, on procéde a
des lavages successifs a I'eau distillée. Par @egpe, une fine couche de ~2nm de PEI [47] est

adsorbée sur la surface des wafers. Le dépot adepasicules PS chargées négativement se fait
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directement sur le substrat chargé positivementiitfrage du dépbt par de I'eau distillée permet
d’enlever I'excés de matiére en surface.

PEI

Figure 44. Formule chimique du PEI (Poly(Ethylengre).

On présente dans la figure 45 les images MEB daspaaticules de 100nm et 45nm
deposé sur wafer/PEI. On constate clairement quedroparticules PS 100nm sont parfaitement
dispersées sur le substrat et elles sont adsoavéesune densité d’organisation uniforme. Pour

des particules de diametre 30 nm forment des atgrégala surface.
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Figure 5 MEB de nanoparticules non recuites de éiegs100 nm(a) et45 nm (b) déposées sur dsgbstrats
waffer Si/PEI.

7.1.3 Comparaison de la fluorescence du substrat avedecgés nanoparticules

Avant de commencer la mesure de fluorescence despadicules PS, on s’assure tout d’abord
que la fluorescence des substrats ne contribue daas le signal de fluorescence des
nanoparticules. Dans la figure (45(a)) ci dessoumtre le signal de I'émission de fluorescence

des substrats seuls (wafers et Inox) avant démdhdeoparticules. On remarque que lintensité

244



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

de fluorescence des deux types de substrats dijeadie devant les intensités de fluorescence
des nanoparticules (figures 45(b),(c) et (d)) .

210* : : : : ‘ ‘ 410* : : : : :
—o=Substrat Inox . —°—nano-166/Inox _
3510} —*—nano-166/waffer-Si
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Figure 45. (a) Emission de la fluorescence destmibsd’lnox et wafer seuls avant dép6t. Emissien la
fluorescence des nanoparticules individuelles dint6de diamétre déposées sur substrat Inox (bgrvirEl(c) et
wafer-Si (d).
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7.2 Latransition Ty.¢ en fonction de la taille des nanoparticules

Les particules sur substrats ont été recuites a°C4Pendant 1 h. Les mesures de fluorescence
ont été réalisées pendant le cycle de chauffe eydke de refroidissement avec une rampe de
8°C/min. L'intensité de fluorescence a été mesax&e une excitation a 346 nm et une émission
a 387.5 nm.

7.2.1 Comparaison de la transition Ts_mesurée dans les différents substrats
Dans la figure 46(a), on trace les spectres de isgion de fluorescence des

nanoparticules PS 166nm sur un substrat de wafs 2C et a 140 °C. On remarque que la
fluorescence des nanoparticules ne contient paspdiieté et elle est suffisamment élevée
comparée au signal du substrat pour sonder laitiansitreux fluide avec une bonne précision.
Dans la figure 47, on représente la variation detehsité I(T) en fonction de la
température dans les nanoparticules et dans leenP@asse. Dans le cas du PS massique, la
transition vitreux fluide ne dépend pas de la reatlr substrat est elle est égale gmesurée par
DSC Ty = 101°C. Dans le cas des nanoparticules surmiibstchangement de pente dans I(T)
prend place a une températurerTplus faible que la Jr du PS massique. Ce comportement est
similaire a celui observeé sur les films minces gedgmontre que la réduction derTdans le PS
confiné est un phénomene général et il n'est pasifigue au films minces. Ce décalage est

observé dans touts les substrats utilisés ici,,n@fer et wafer traité PEI.
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Figure 46. Emission de fluorescence du polystygmmasse (a) et des nanoparticules PS individuddé3S 166nm
avant et apres recuit a 140°C pendant 1h.
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Figure 47. Lintensité de fluorescence I(T) sur tesis différents substrats du polymére en mas3eefades
nanoparticules individuelles de PS 166nm apréstracdd40°C pendant 1h.

7.2.2 Caractérisation de la fluorescence des différentales de nanoparticules

On a déposé des particules PS-PyBMA de différgatlss allant de 80 nm a 500 nm sur
les différents substrats. Les images MEB montraetags particules sont bien dispersées sur les
substrats. On recuit ces particules a140 °C per@fanin et on mesure lintensité de

fluorescence pendant le refroidissement et peridarttauffage.

On présente dans la figure (49(a)) les courbesimterisité I(T) des nanoparticules de
différentes tailles (80nm, 166nm, 260nm et 500 @m}yi que la courbe I(T) du polymere en
masse. On constate que la température de transitficux-fluide se décale vers les basses
températures a fur et & mesure que la taille despaaticules diminue. On constate aussi que la
différence de pentes de décroissance de [(T) ataagires le point d’inflexion diminue quand la
taille des particules diminue. Dans la figure (48(bn trace I'évolution de JIr en fonction du
diametre des nanoparticules. On remarque que psypdrticules PS de diamétres supérieurs a

260nm, la diminution de la transition vitreux flei a partir de la Jr du polymere en masse se
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fait d'une maniére progressive. Mais au dessous diamétre de particules de 166nm, la chute
de Tv.r (D) devienne plus prononcée.

Dans la figure (50), on compare la diminution der(h) dans les nanoparticules avec
celle dans les films minces PS mesurés auparavalgs erésultats correspondants selon les
modeles de Torkelson et Keddie et al. On consta¢edans le cas des nanoparticules, la taille a
partir de laquelle la chute de.# commence (D >500nm) est beaucoup plus importargedgns
le cas des films minces (h ~50nm). A partir degiltat, on peut conclure que les nanoparticules
sur substrat présentent un décalage clair ge(0) au delda du doute. Cela montre que la
réduction de V.g(h) n'est pas réservée exclusivement aux films ggnta réduction deyI(h)
observée ne peut étre due a un effet des consaiégiduelles vue que les particules confinés
dans les nanoparticules n'ont pas de contraintgisiuélles. La réduction deyF(D) dans les
nanoparticules et la réduction def(h) dans les films minces montre que ce n’est paaille du
confinement qui contrle ce décalage mais plut&udace libre. Pour cela, on va essayer de

comparer la réductionyIz(D) et Ty.r(h) par rapport a la méme surface sur volume.

110 : : ,
T Bulk par DSC
5000 | VF
= 100 ¥ .
C
) [ |
2 4000}, ~ 0 -
P —
< £
§7 > 80
c 3000} =
L n
i= 70 |
||
2000 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
2 40 60 80 100 120 140 60

i 0 200 400 600 800 1000 1200
Température ()

Diametetre (nm)

Figure 49. (a) Les intensités de fluorescence d({Ipolyméere en masse)( et des nanoparticules de polystyréene de

diamétre moyen 500nna), 260nm Q), 166nm @) et 80nm (+). (b) La température de transitionevik fluide en
fonction du diamétre des nanoparticules. (b)
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Figure 50. Comparaison de |g.A(D) dans les nanoparticules avec lg:{h) avec nos résultats sur les films minces
et selon les modéles de Keddie et Torkelson et al.

7.2.3 Comparaison de la réduction de (TV-F) avec les fimminces pour une méme
SV

a Caractérisation de la morphologie des particules@® recuit

Lors de la mesure des échantillons par fluorescelesenanoparticules subissent tout
d’abord un premier cycle de chauffage, puis un iteda 30 minutes a 140°C suivi d’un
refroidissement jusqu’a la température ambiantet &a long de ce processus, les nanoparticules
se déforment et ont tendance a s’aplatir ou mérakecsur le substrat pour former une calotte.
Les caractéristiques géométriques de cette cadotie mesurées par Microscopie électronique a
balayage (MEB) et par microscopie a force atomi@ueM). Le MEB nous permet de visualiser
et de mesurer avec précision la largeur de lateakphérique noté L, alors que L’AFM nous
permet de mesurer la hauteur de la calotte noté d.
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Schéma 5. Représentation de la forme d’'une Captiérique

Dans la Figure 51-53 on présente les images MEBFM des nanoparticules 80, 166,
260 nm respectivement apres la premiere mesurkidiee$cence juste a la fin du premier cycle
de refroidissement. Les images MEB et AFM nouseigment sur la structure des nanoparticules
apres quils ont subi le processus de chauffageefbidissement lors des mesures de
fluorescence. Nous avons mesuré la hauteur h daldéte et sa longueur d. On remarque que le
rapport entre la largeur de la calotte et le diaeigtitial augmente quand la taille des particules
augmente (figure 54). Ca veut dire que les gropsescules s’allongent plus que les petites

particules apres recuit.

0.0/nm

10 pm10 pm

Figure 51. (a) MEB (b) image AFM de nanoparticuldes30 nm sur un substrat Wafer Silicium aprés laureede
fluorescence.
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10 pm10 pm

Figure 52. (a) MEB (b) image AFM de nanoparticudesl66 nm sur un substrat Wafer Silicium aprésdaure de
fluorescence.

10 pm10 pm

Figure 53. (a) MEB (b) image AFM de nanoparticldes260 nm sur un substrat Wafer Silicium aprésedaure de
fluorescence.
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Figure 54. L'évolution du rapport L/D en fonctido diametre initial des particules.
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b Comparaison de J.r des nanoparticules avecyJF des films minces

La surface d’'une calotte sphérique de hauteurde éngueur L est S:alotte:%m_2+4d2)

et le volume correspondant eslcélotte=ﬁ[ﬁ3l_2+4d2). Le V/S d’un film mince supporté sur un

substrat est égal a son épaisseur V/S = h. Esarttlles deux formules ci dessus, on calcule le
volume sur surface (V/S) des calottes sphériqués,qn compare la réduction de.ddans le

cas des nanoparticules avec la réductionydedans le cas des films minces équivalents ayant le
méme volume sur surface. Lgd des films minces équivalents est calculée ersatili

I’équation empirique de Torkelson décrite auparavdmus les résultats obtenus sont répertoriés
dans le tableau 7.

. VIS
D(nm) | d(nm) | L(nm)|  S(nA V(nnr)
(nm)
80 50 100 15700 2.62e+05 | 17
166 90 240 70650 2.41e+06| 32
260 148 400 1.94e+05 | 147 |51
500 300 1200 | 1.41e+06 | 1838 [112

Tableau 7. Caractéristiques géométriques des netimpes de polystyrene apres recuit a 140°C éedes films
équivalents

A partir de la figure (59), on constate que quandampare la réduction de/ (D) et Ty.
r(h) par rapport a la méme surface sur volume S&/sgs films équivalents, la différence entre
ATy.(D) et ATy.(h) devient moins prononcée. Cela, conforte 'hizgse que plutbt c’est la
surface libre qui contrble le décalage der(D) et Tv.r(h) dans les nanoparticules et les films
minces respectivement. Par conséquent, la différefservée entrATy. (D) et ATy.r(h) est

probablement due a une différence de la surface ébtre nanoparticules et les films minces.
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Figure 59. Comparaison par rapport avec la mémemlsur surface de la, (D) dans les nanoparticules avec la
Tv.r(h) avec nos résultats sur les films minces etsiele modéles de Keddie et Torkelson et al.

8 Effet de la corrélation sur la réduction de la trarsition Ty.r des

nanoparticules

Les résultats de la réduction defldes nanoparticules recuites sur substrat montrent q
la présence de surface libre joue un réle primbdhas le décalage de,A Cependant, une des
motivations a la base de I'étude de la transitibrenuse (Tg) des films minces est d’élucider le
role de la corrélation dynamique via la détermomatide la longueur de réarrangement
coopérative (CRR). En réduisant I'épaisseur (h)ihn au dessous d&rgr, On espere trouver
une dépendance de.# avec (h). Dans le cas des films minces, en réddui&paisseur, on ne
peut modifier les corrélations que dans la directe I'épaisseur du film, alors que celles dans le
plan du film seront maintenues. Si on suppose guéduction de \[r observée dans le cas des
nanoparticules individuelles est principalemerg Beun effet de surface, alors que devienne cette
réduction de ¥.r si les nanoparticules sont cette fois ci misesa@mtact les unes des autres ?
Comment le contact entre nanopatrticules va afféeterécanisme de corrélation des chaines ? et
comment peuvent évoluer la,F des nanoparticules en fonction du nombre de cbrtaire

elles ? Pour cela, nous allons suivre I'évolutiena transition vitreux fluide g en fonction du
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nombre de contact entre les naoparticules. Ce rorabété varié entre 1,4 (nanoparticules
individuelles) jusgu’a 6 qui correspond au nombeecdntact entre les nanoparticules dans une
structure compact [46]. Les mesures de la tramsitieux fluide vont se faire avant recuit des
nanoparticules, cela nous offre la possibilité wdér la compétition entre I'effet de la surface
libre et de la corrélation entre particules sphériy

Dans un premier lieu, on étudie les cas extrémedee grarticules individuelles et
particules dans une structure compacte ou chagdieyb@ est entourée d’au moins 6 autres
particules.

Les particules individuelles ont été préparéesapaprption sur substrat des particules PS
de 166 nm de diametre. Les de particules en steicmpacte ont été préparées par dépot d’'un
film de suspension de particules PS 166nm et géchaempérature ambiante. Ceci généere un
film de 1um constituée de plusieurs couches décpées sphériques en contact. Nawaz et al [29]
ont montré que les spectres DNPA de films prépdaés ces conditions sont constitués d’'une
succession de pics, ce qui démontre que les piadisont sphériques et séparées par des vides
entre elles (schéma 3). Ceci montre que ces plasigrésentent de la surface libre a proximité
des vides.

Dans la figure (60(a)), on présente la courbeidéhsité de fluorescence I(T) au premier
chauffage des particules dans une structure compacdintensité diminue progressivement avec
'augmentation de la température jusqu’a 109 °G pdiminue rapidement au-dela. Ceci montre
gue la transition vitreux fluide se situe vers 209 Quand on refait la mesure de fluorescence de
ce film en refroidissement (figure 60(b)) aprésurecon trouve une valeury de 101°C qui
correspond aIe(PUM). Dans le cas du P4 on remarque que la valeur dgfTtrouvée avant
recuit (109°C) est proche de la valeur 105°C treus@paravant dans le film mince PS non recuit
(h=127nm). L’onset de la décroissance de la flem@ace correspond tres probablement a une
relaxation dans la particules et donc le temps edaxation a cette température devrait étre
similaire au temps caractéristique de chauffe 1i8/%@. En effet, une vitesse de mesure de
8°C/min, correspond a un temps moyen de mesure5ds. Des mesures de complaisance J(t)
effectuées sur le méme ®Sdans le rhéométre ARG2. En supposant un mode laeati®n
exponentiel du module de cisaillement G(t), onetitun temps moyen de relaxatiorb< 1s a

109 °C qui est du méme ordre de grandeur que Ipdearacteristique de chauffe.
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Dans la figure (60(a)), on présente la courbe deehsité de fluorescence I(T) des
nanoparticules individuelles de PS 166nm sur sabatr premier chauffage. Les courbes I(T) des
nanoparticules individuelles et des particules cactgs se ressemblent dans la forme mais celles
des patrticules individuelle est décalée vers Issdmtempératures : la diminution rapide de I(T)
dan les nanoparticules se situe a 72 °C au lielil0O®8C dans le cas d’une structure compacte.
Dans le cas des nanoparticules individuelles,,la mesurée aprés recuit donne aussi un grand

décalage de la transition vitreux fluide comme damsesure de fluorescence des nanoparticules
avant recuit.

910° ‘ ‘ ‘ 5510°
= 710°} |1 = s510°} .
[ [
2 |
o) o]
= 5 2 5
< 510°} . <L4510°| |
N Nanoparticules N
= - 1 =
(72} (72}
c 5 < 5
o 310°} {1 © s210°} !
£ £

110° ‘ ‘ ‘ ‘ — 3,510° ‘ ‘ ‘ ‘ ‘

20 40 60 80 100 120 140 20 40 60 80 100 120 140

Température () Température (T)

Figure 60. (a) L'intensité de fluorescence avantite(a) et aprés recuit (b) des nanoparticuleviddelles 166nm
et le polystyréne en masse.

Q.Nawaz et al [29 ] en utilisant la DNPA trouvente les vide entre particules dans la
structure compacte se ferment progressivement laveamps pour des températures proche de
Ty lIs ont montré qu’il faut 1h pour fermer les véda 100 °C et 6h pour les fermer a 95 °C
(Figure 61). Ce temps est trés largement supéaauemps moyen du cycle de chauffage (10
min). Donc, méme si les particules présentent drittace libre prés de 100°C pendant le cycle
de chauffage on ne constate pas de décalage dansition vitreux fluide vers la basse
température comme dans les particules individuellBgains le cas des nanoparticules recuites

étudiées auparavant, nous avons suggéré quea'astfhce libre qui contrdle leurs réductions de
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Tv.r. Cependant dans le cas des nanoparticules datisitaure compact, il y'a les corrélations
entre particules qui s’'ajoute. On va essayer dansuite de varier progressivement cette

corrélation en variant le nombre de contact emsephrticules.

Intenwdty (an. aniin)
(arb. units)

max

I

000 110* 1510* 210* 2510% 310%
Time (sec)

Figure 61. (a) Spectre DNPA d'un film massiquendaoparticules 93nm avant recui) et apres recuit 30 mimy,
60 min ©), 2hrs @), 3hrs () et 6hrs &). (b) L'évolution avec le temps de recuit de kinsité au lere pic (050
des nanoparticules 93nm a 100}, ©5°C @) et 90°C 6).

8.1 Méthode de dépdbt des nanoparticules

Nous avons choisi une particule de polystyréne tayae taille de 166nm pour étudier I'effet du
nombre de contact entre elles sur {a=TOn procede a la préparation de différentes dihstia
partir d’'une solution mére de particules 166nmaguitant progressivement différentes quantités
d’eau. La procédure de préparation du substratofyse) et de dépdt des particules colloidales
sur le substrat est la méme que la procédure déuparavant dans la section précédente. Par
cette méthode, nous avons réussi a avoir six différdépdts contenant une concentration en

nombre de particules sur le substrat différentautess des autres (voir les images MEB, figures

62,63 et 64).

8.2 Caractérisation du nombre de contact entre particuts

Le nombre de contact entre particules dans chacjuenéllion est calculé a partir des images de
la microscopie électronique a balayage (MEB) souagrandissement de 20.000. Le nombre de

contacts est calculé manuellement sur 200 diffésertilles sur I'image MEB de chaque

échantillon.
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Figure 64. Vue MEB de I'échantillon&) et I'échantillon6 (biles nanoparticules 166nm

8.3 Variation de Ty.r en fonction du nombre de contact entre particules

On présente dans la figure 65 les intensités daerdhcence I(T) au premier cycle de
chauffage effectuées a une vitesse constante ddfehde 8°C/min pour les six échantillons
étudiés. Les courbes sont normalisées par rappgd@t@. On remarque que toutes les courbes des
intensités I(T) sont superposables dans le dom@@sebasses températures (domaine vitreux).
Puis, on assiste a une chute brutale de lintendé&éfluorescence a partir d’'une certaine
température qui dépend du nombre de contact deuehachantillon et de la transition vitreux
fluide de chaque échantillon. Au dela de 120°Cassiste a un aplatissement des courbes I(T).

2500

Nombre de contact
2000 [— augmente

1500 }

1000 }

500 f

Intensité (Arb.Unit)

O . . . . .
20 40 60 80 100 120 140

Température (C)

Figure 65. Spectres de fluorescence I(T) en fonctie la température avant recuit pour I'échantillojusqu’a
I’échantillon 6.

N° Echantillon Nombre de contact T.r (°C)
1 1,4 72,30
2 3,27 79,40
3 3,78 86,25
4 3,49 87,70
5 4,30 103,00
6 5,01 107,85
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| bulk | 6 | 109,60
Tableau 8. Nombre de contact et la position duapicpremier cycle de chauffage pour les six écHanslde
nanoparticules 166nm étudiés.

On trace dans la figure 66 I'évolution de la tréinsi vitreux fluide avec le nombre de
contacts entre particules ainsi que le décaleleC) des courbes I(T) par rapport a la courbe du
polystyrene en masse (Bulk). On constate que musoimbre de contacts diminue, plus la
transition vitreux fluide se décale progressivemeanst les basses températures. Cela veut dire
que le décalage de la transition vitreux fluide dasoparticules augmente a fur et a mesure que
le nombre de contact entre particules diminue. Quign nombre contact est égal a 6, le
comportement des nanoparticules est un comportetiepolystyrene en masse,(d proche de
Tvr(PSYM). Ce résultat peut suggérer que les mouvementécatipes entre une particule et une
autre atténue le décalage de la transition vitfeude Ty.r. NOs particules ont une taille de 166
nm qui est largement supérieure aux estimati&gg comme définie par Admas et Gibhsr~
3-4 nm. Donc il est plus facile d’accepter que datact entre particules atténue localement les

perturbations en surface autours du point de coetare particules.

110 } . 0 BULK
100 | H 1 O
_10 |
O 90} ~
A P 20}
> =
— 80 <
_30 |
70}
40 b
60 ‘ ‘ ‘ ‘ : ‘ : ‘ ‘
0 1 2 3 4 5 6 1 2 3 4 5 6
Nombre de Contact Nombre de contact

Figure 66. Position du pic (a) et le décalad€°C) en fonction du nombre de contact entre paldikde polystyréne
166nm.
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V. CONCLUSION

D’aprés cette étude, nous avons pu constater queest pas la taille du confinement qui
controle le shift de J.r des polyméres confinés dans les nanoparticulearst les films minces,
mais c’est la surface libre plutét qui est le pagtm le plus prédominant. Nous avons démontré
que l'effet des contraintes résiduelles induitesl@apin coating ne peut pas étre a l'origineale |
réduction de J.r observée dans les flms minces. Nous avons putatensaussi que le recuit
n'affecte pas la transition vitreux fluide des puBres confinés dans les nanoparticules ou dans
les films minces. L'oxydation et la scission desides est exclue comme étant un facteur
pouvant affecter la réduction de.A. La polydispersité des chaines polyméres n'a pagndé un
effet sur le décalage de,f. La comparaison de la réduction de la transitibrewx fluide ATy.

r(D) dans les nanoparticules avec la réduction deealasition vitreux fluideATy.r(h) dans les
films minces a montré clairement que le décalag&,deobservé dans les nanoparticules est un
phénomeéne réel et pas un artéfact de mesure. Acsugur volume égale, on trouve la méme
réductionATy.r(D) dans les nanoparticules individuelles due,.r(h) dans les films minces, ce
qui prouve et sans aucune ambiguité que c’estrfacgulibre qui contrble cette réduction et pas
la taille de confinement. Toutefois, nous avons ol@né et c’est une premiére que le contact
entre nanoparticules réduit I'effet de la surfabeel Nous avons démontré aussi qu’'un nombre
de contact entre nanoparticules supérieure ou égalmhibe complétement I'effet de la surface
libre sur la réduction devIr(D). Le contact entre particules attenue localeneperturbations

a la surface autour de la zone de contact et peécpient atténue I'effet de la surface libre.

260



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

V. Références

1

10

11

12

13

14

15

16

17

18

Beaucage G. ; Composto R. ; Stein R.S. Journalo@hfer Science, 1993, 31, 319
Keddie J.L. ; Jones R.A.L. ; R.A. Cory. Europhydiesters, 1994, 23, 579

Reiter G. Europhysics Letters, 1993, 23, 579

Keddie J.L. ; Jones R.A.L Journal Of Isreal CheinBmzciety, 1995, 35, 21

Orst W.J. ; Van Zanten J.H. ; Wu W-L ; Satija SBQysical Review Letters, 1993, 71,
967

Forrest J.A. ; Dalnoki-Veress K. ; Dutcher J.R. $ibgl Review E, 1997, 56, 5705

Forrest J.A. ; Dalnoki-Veress K. ; Stevens J.RutdDer J.R. Physical Review Letters,
1996, 77, 4108.

Ellison, C. J.; Torkelson, J. M.; Nature Materia@03, 2, 695-700.

Kawana, S.; Jones, R.A.L.; Phys. Rev. E 2001, 83501

Forrest J.A. ; Dalnoki-Veress K. ; Dutcher J.R. §tbgl Review E, 1997, 56, 5705
Rivillon, S.; Auroy, P.; Deloche, B.; Phys. Revil.000, 84, 499-502.

Priestley, R. D.; Broadbelt, L. J.; Torkelson, J; Macromolecules 2005, 38, 654-657.

Sharp, J. S.; Forrest, J. A.; Dielectric And Elipgetric Studies Of The Dynamics In
Thin Films Of Isotactic Polymethylmethacrylate WiEme Free Surface, Phys. Rev. E.
2003, 67, 031805.

Ellison, C. J.; Mundra M. K.; Torkelson, J. M.; Mamolecules 2005, 38, 1767-1778.
Hall, D. B.; Hooker, J. C.; Torkelson, J. M.; Manrolecules 1997, 30, 667—669.
T. Miyazaki K, Nishida And T. Kanayal, Physi€dview E 69, 022801 (2004).

Grohens, Y.; Hamon, L.; Reiter, G.; Soldera, A.jIH®.; Eur. Phys. J. E. 2002, 8, 217-
224,

Cinzia Rotella, Simone Napolitano, And Michael Whahhorst, Macromolecules,
2009, 42(5), Pp. 1415-1417

261



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

19 Serghei A. ; Huth H. ; Schellenberger M. ; Schick;&remer F, Pysical Review E,
2005, 71(1), Pp. 061801.1-061801.4

20 A. Serghei, H. Huth, C. Schick, And F. Kremer, Manolecules, 2008, 41, 3636-3639

21 Fakhrai, Z.; Forrest, J. A.; Probing Slow DynaminsSupported Thin Films, Phys.
Rev. Lett. 2005, 95, 025701.

22 A.N.Raegen, M.V.Massa, J. A. Forrest And K.Mmaki-Veress, The European
Physical Journal E, 2008, 27(4), Pp. 375-377

23 Fakhraai, Z.; Forrest, J. A.; Measuring The SurfBgmamics Of Glassy Polymers,
Science 2008, 319, 600-604.

24 Toshiji Kanaya, Rintaro Inoue, Kazuko Kawashimaykesa Miyazaki, Itaru Tsukushi,
Kaoru Shibata, Go Matsuba, Koji Nishida, And MasahHino, Journal Of The
Physical Society Of Japan , 2009, 78( 4), 041004

25  Hittp://Permittivity.Org/Tutorial%20pdf/Bds-Tut-09-Wbenhorst.Pdf

26 Sasaki, T.; Shimizu, A.; Mourey, T. H.; Thurau, TC; Ediger, M. D.; J. Chem. Phys.
2003, 119, 8730-8735.

27 Herminghaus, S.; Seemann, R.; Landfester, K.;, FRgs. Lett. 2004, 93, 017801.
28 Rharbi, Y.; Phys. Rev. E 2008, 77, 031806.

29 Q.Nawaz, Thése D’université, Gu, 2010, 230p

30 Rafik Loutfy, Pure & App!. Chem., 1986, 58(6), A239-1248

31 J. Macromol. Sci.—Pure Appl. Chem., A38(5&6), 468642001).(Ext Molaire)

32 B. Valeur, Molecular Fluorescence. Principles AndopAcations, Wiley-Vch,
Weinheim, 2002

33 Yasar Yilmaz, Physical Review E 66, 052801 — 2002
34 Yasar Yilmaz The Journal Of Chemical Physics 126, 224501 (2007)

35 Torkelson. David B. Hall Patrick Underhil| John M. TorkelsorPolymer Engineering
And Science, 38(12), 1998, P 2039-2045

262



Chapitre VI : Mesure de Tg des nanoparticules ghstsat par fluorescence

36

37

38

39

40

41

42

43

44

45

46

47

48

49

Ellison, C. J.; Mundra M. K.; Torkelson, J. M.; Mamolecules 2005, 38, 1767-1778.

K. Dalnoli-Veress, J. A. Forrest, C. Murray, C. &idf, And J. R. Dutcher, Phys. Rev.
E. 63, 031801 (2001)

Reiter, G.; Eur. Phys. Lett. 1993, 23, 579-84
Brulet A. ; Boué F. ; Menelle A. ; Cotton J.P. Mawrolecules, 2000, 33, 997

Ronald L. Jones And Sanat K. Kumar, Derek L. Ho A&Rabert M. Briber, Thomas P.
Russell, Macromolecules, 2001, 34 (3), Pp 559-567

T. Miyazaki K, Nishida And T. Kanayal, Physi€#dview E 69, 022801 (2004).

A. Serghei And F. Kremer, Progress In Colloid Amalyiher Science, 2006, 132, Pp.
33-40

A. Serghei, H. Huth, C. Schick, And F. Kremer, Manolecules, 2008, 41, 3636-3639

A. N. Raegen, M.V.Massa, J.A. Forrest And K.ro&i-Veress, The European
Physical Journal E, 2008, 27(4), Pp. 375-377

Qamar Nawaz, Yahya Rharbi, Gfp 2008, Lyon : Frg@6€8)
Percus, J. K.; Yevick, G. J. Phys. Rev. 1958, 1103

Rébert Mészaros Laurie, Thompson, Imre Varga, Ao Gilanyi, Angmuir, 2003,
19 (23), Pp 9977-9980

U. Gaur And B. Wunderlich, Macromolecules 13, 161880

C.M. Roland, K.J. Mcgrath, R. Casalini, JournalN@in-Crystalline Solids 352 (2006)
4910-4914

263



Conclusion générale

Nous avons porté un intérét particulier au déblétade de la structures des petites
particules PS (30nm) dans différentes matrices petgs. Différents parametres physico-
chimiques rentrent en jeu : la taille et la naties particules de la matrice, la force ionique du
mélange, la concentration massique des particlgsefe. Toutefois, on constate que pour
espérer avoir une meilleur dispersion des petigeBqoles PS dans les nanomélanges, il faut
de préférence avoir des potentiels électriqueslam®s entre les inclusions et la matrice,
comme c’est le cas du systeme PS/PBMA. Pour lessgsoparticules de polystyréne, tout en
gardant les mémes conditions de préparation, ggegjant pas et quelle que soit la nature du
polymére (PBMA, PBA ou hPS). Ainsi, le couple DPBNRA est un bon candidat pour
étudier la dynamique et la transition vitreuse nsoparticules DPS dans les nanoblends. Les
conclusions précédentes nous ont parmi de contélenaniere individuelle la dispersion des
inclusions de polystyréne dans la matrice PBMA. Ut#RS nous avons réussi a définir une
nouvelle méthode pour sonder la dynamique a lorginelle des nanoparticules DPS dans
ces nanomélanges via la diffusion des neutrongpatits angles. On conclu que la déviation
de la dynamique des particules DPS par rapportigiamique du DPS massique est plutét la
conséquence d’une variation de I'énergie d’actoratilu systeme. En effet, les mesures de
fluorescence sur le méme systeme nanoblend DPS/P8MAévélées aucune réduction de
Tg des nanoparticules PS quand elles sont entoparela matrice PBMA. Cependant, un
élargissement des courbes de fluorescence I(TQoestatée dans les nanoblends comparées
au courbes I(T) du polystyréne en masse.

Dans le cas des nanoparticules PS sur substrat, avxmns démontré que l'effet des
contraintes résiduelles induites par le spin cgatia peut pas étre a I'origine de la réduction
de Tg observée dans les films minces. Nous avormopstater aussi que le recuit n'affecte
pas la transition vitreuse des polymeres confir@ssdes nanoparticules ou dans les films
minces. L'oxydation et la scission des chainese@stue comme étant un facteur pouvant
affecter la réduction de Tg. La polydispersité dieaines polymeéres n'a pas montré un effet
sur le décalage de Tg. La comparaison de la réaude la transition vitreus&Tg(D)] dans
les nanoparticules avec la réduction de TJ\fr(h)] dans les films minces a montré
clairement que le décalage de Tg observé dansalesparticules est un phénomeéne réel et
pas un artéfact de mesure. A surface sur volumke égdre particules et films minces, on

trouve la méme réduction de Tg dans les nanop&tidandividuelles sur substrat &Tg(h)
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dans les films minces, ce qui prouve sans aucurtggaiiteé que ce n’'est pas la taille de
confinement mais c’est la surface libre qui comtréétte réduction de Tg. Toutefois, nous
avons démontré et c’est une premiere que le cortdot nanoparticules réduit I'effet de la
surface libre. Nous avons démontré qu’un nombreai¢act entre nanoparticules supérieure
ou égale a 6 inhibe complétement l'effet de laaeflibre sur la réduction de Tg(D). Nous
avons interprété ce résultat par le fait que lagl@ur de corrélation ou de réarrangement
coopérativeEcrr dépend du nombre de contact entre particules.dugeentation du contact
induit une diminution d€crr €t par conséquent une augmentation de la tramsiitoeux

fluide des polyméres confinés.
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