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MA

anhydride maléique

SiOy(s)-furane

silice sphérique fonctionnalisée furane

FA alcool furfurylique

KBr bromure de potassium

Kl iodure de potassium

PDMS polydimethylsiloxane

PFA alcool polyfurfurylique

PMMA polyméthacrylate de méthyle

PTFE polytétrafluoroéthylene

SiO, silice (dioxyde de silicium)

SiO,(c) silice agrégée

SiOy(c)F silice agrégée fonctionnalisée fluor

SiO4(s) silice sphérique

SiO2(S)cond silice sphérique condensée avec le FA

SiOy(s)-epoxy silice sphérique fonctionnalisée époxyde
(s)
(s)

SiOy(s)-furanecgng

silice sphérique fonctionnalisée furane condensée avec le FA

TEFS tétraéthoxyfluorosilane
TEOS tétraéthylorthosilicate
Techniques d'analyse
ATD analyse thermique différentielle
ATG analyse thermogravimétrique
DMA analyse mécanique dynamique
DSC calorimétrie différentielle a balayage
FSC calorimétrie différentielle a balayage rapide
DLS diffusion dynamique de la lumiére
FTIR spectroscopie infra-rouge a transformée de fourier
MAS rotation a I'angle magique
MEB microscopie électronique a balayage
MET microscopie électronique a transmission
RMN résonnance magnétique nucléaire
TMDSC calorimétrie différentielle a modulation sinusoidale de température
TOPEM calorimétrie différentielle a perturbation stochastique de température
UFSC calorimétrie différentielle a balayage ultra-rapide
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Abréviations latines et

grecques Unités

A facteur pré-exponentiel s

b épaisseur de la surface des nucléi nm

C1 constante de la théorie WLF sans unités

Co constante de la théorie WLF K

Co partie complexe de la capacité thermique J.g'K'

C, capacité thermique en phase avec la vitesse de chauffe |J.g".K"

Co capacité thermique hors phase J.g'K'

CRR région de réarrangement coopératif sans unités

E, énergie d'activation apparente J.mol”

f facteur de correction dans la théorie de HL sans unités

f(a) fonction représentant le mécanisme réactionnel sans unités

fg fraction du volume libre sans unités

G vitesse de croissance des cristaux cm.s”

Go fa_cteur pré-exponentiel de vitesse de croissance des cm.s”!
cristaux

GetE module élastique / de conservation Pa

G"etE" module visqueux / de perte Pa

H; enthalpie partielle de réaction J.g”

Hiot enthalpie totale de réaction J.g”

k constante de vitesse S.I.

Ko constante de boltzmann JK

Kg constante de nucléation K?

Mo masse molaire g.mol'1

M, masse moléculaire majoritaire u

My, masse moléculaire moyenne u

N nombre d'unités monomeériques con'genues dans le
volume de réarrangements coopératifs

N, nombre d'Avogadro mol™

Q chaleur dégagée lors de la réaction a l'instant i J.g’

Qr chaleur de réaction totale J.g'1

R constante des gazs parfaits S.I.

RAF fractions rigides amorphes -

ASm variation d'entropie a la fusion J.K

tan o facteur de perte / d'amortissement sans unités

T, température de la transition vitreuse dynamique °C

Tas0% température d’évaluation de la stabilité thermique °C

T température de cristallisation °C

Ty température de transition vitreuse °C

Tm température de fusion °C
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T, température de fusion a I'équilibre °C

Thia température du point médian °C

Tp température de polymérisation °C

T température au maximum de C,’ °C

Te température d'immobilité des chaines °C

U constante de diffusion J.mol

Verr volume de réarrangement coopératif nm®

a taux de conversion / taux de cristallinité relatif sans unités

Ji} vitesse de refroidissement ou de chauffe °C.min”'

Aa coefficient d'expension thermique du volume libre K™

AC, variation de capacité thermique & pression constante J.g'K'

ACyo va’riation de capacité thermique a pression constante et a Jg' K
fréquence nulle

AC, variation de capacité thermique a volume constant J.g'K'

AGn énergie de Gibbs a la fusion J.g’

AH enthalpie de réaction J.g’

AH° enthalpie de cristallisation J.g’

AnH® enthalpie de fusion J.g’

AT surfusion °C

0 phase rad

oT dispersion du pic gaussien °C

y(t) déformation au cours du temps um

Y0 amplitude de la déformation pgm

é flux de chaleur J.g”

Binv flux de chaleur inversible J.g’

Pron-inv flux de chaleur non-inversible .J.g‘1

ot flux de chaleur total J.g’

p masse volumique gL’

o énergie libre de la surface latérale J

Oe énergie libre de la surface pliée J

(1) contrainte en fonction du temps Pa

0 amplitude de la contrainte Pa

1) fréquence de pulsation Hz
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CHAPITRE | : INTRODUCTION GENERALE
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.1 — Contexte de I’étude

La recherche académique en science des polyméres constitue un intérét certain pour
la société actuelle. Bien qu’une industrie des polymeéres ait déja été présente au XIX® siécle,
I'étude des polyméres n’est devenue véritablement une science qu’aprés 1920 lorsque
Staudinger défendit la théorie macromoléculaire alors en opposition avec le concept
d’agrégats moléculaires. Avec l'essor industriel observé depuis cette époque, toutes les
technologies que nous connaissons actuellement (depuis l'avion supersonique jusqu’aux
batteries de téléphones mobiles en passant par les tissus synthétiques utilisés
quotidiennement) sont le fruit de I'élaboration d’'un grand nombre de matériaux qui possédent
chacun des propriétés spécifiques, mais surtout adaptées aux conditions d’utilisation visées.
Beaucoup d’opportunités technologiques pour les matériaux polyméres ont en effet émergé
ces derniéres années dans plusieurs domaines : énergie, environnement, santé, transport (
Figure I-1).

Figure I-1 : La science des polyméres : une science omniprésente (énergie, électronique,
santé, transports...)

Ainsi I'étude des polyméres est indispensable puisque sans elle, de nouvelles
technologies ne peuvent étre imaginées et encore moins développées. Des domaines
d’investigation ont été mis en avant comme la cristallinité, la microstructure, les transitions
thermiques, la relaxation moléculaire, les interactions polymére-polymere et polymére-
charge, la viscoélasticité, les processus de transformation des polyméres etc ... . Le
développement de l'utilisation des polymeéres dans un futur trés proche est ainsi tout d’abord
conditionné par la connaissance fondamentale du comportement de leur structure. Il est
également nécessaire de comprendre dans un deuxiéme temps les propriétés intrinséques
de chaque polymeére (résistance mécanique, thermique, isolation, imperméabilité aux gaz etc
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...). En outre, la disponibilité des matiéres premiéres joue un rdle essentiel, de méme que
leur facilité de transformation en matériau final, leur co(t de production et leur consommation
en énergie. L'accent est notamment porté sur I'exploitation de ressources alternatives au
pétrole afin de répondre a 'engagement de durabilité dans lequel notre société s'engage de
plus en plus.

La maitrise de la science des polyméres a déja fait ses preuves. Le respect de
'environnement s’appuie sur les polyméres biodégradables comme I'acide polylactique,
I'amidon ou la cellulose. Le domaine de la santé trouve un soutien avec les biomatériaux qui
permettent la régénération des tissus du corps humain. Ce procédé met en jeu des cultures
cellulaires in-vitro réalisées sur des supports polymériques poreux et biodégradables. Ces
supports polymériques s’ajoutent a une gamme de biomatériaux servant au positionnement
d'implants dans le corps humain. De plus, la nanostructuration des polyméres a pour
vocation la fabrication de nanocapteurs capables de répondre a différents stimuli. Enfin, le
dynamisme du secteur du transport et du secteur de I'énergie conduit a une augmentation de
la demande en matériaux polymeéres.

La science des polyméres ouvre également de multiples perspectives d’avenir et
dans la prochaine décennie elle devra faire face a de nombreux défis. La maitrise de la
chimie des interfaces, la structuration d’'une architecture ordonnée a I'échelle nanométrique,
l'influence du confinement sur les propriétés finales du matériau ainsi que la compréhension
de la dynamique moléculaire sont autant de concepts qui suscitent une attention particuliére.
La science des polyméres se présente alors comme une science pluridisciplinaire. La chimie
apparait comme la discipline de base, responsable de I'élaboration et de la synthése des
monomeéres et polyméres. Le choix de la matieére premiére ainsi que du procédé de
formation va induire des propriétés spécifiques a la macromolécule. Cependant, dés lors que
la macromolécule est créée la compréhension et la maitrise de ses propriétés sont
directement liées aux réactions qu’elle entretient avec son environnement et avec les entités
qui la composent. C’est a ce stade, qu’au-dela de la chimie, les autres disciplines telles que
la physico-chimie, la physique ou la biologie deviennent prépondérantes. Ainsi, dans le but
d’atteindre ces objectifs, un grand secteur industriel est consacré aux matériaux ainsi que
des programmes de recherches transversaux mais ciblés dans le domaine de la science des
matériaux et de la technologie (Figure I-2).

Les polymeéres utilisés pour les divers besoins de notre société sont également sujets
a de nombreuses modifications. L’insertion de « charge » dans la matrice polymére constitue
un enjeu fondamental et industriel primordial. En effet, La présence d’une charge au sein
d’'un matériau modifie sensiblement ses propriétés (mécaniques, thermiques, électriques,
optiques...) ou contribue simplement a la réduction du colt de revient du matériau
transformé. Les charges peuvent étre d’origine végétale ou minérale et leur structure
chimique peut étre différente ou proche de la structure de la matrice dans laquelle elles sont
insérées. Le matériau chargé est alors qualifié de « composite » si la résultante des
propriétés de l'ensemble "matrice-charge" est supérieure a la somme des deux pris
individuellements. Lorsque la charge présente au moins une dimension de taille
nanométrique, le matériau chargé est alors qualifié de « nanocomposite ».
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Proportion des fonds investis dans les matériaux
polymeres au 1% Avril 2011

2.4% 450

£.3% 1.1%

= Physique
Santé
= Ingénierie

311% , ,
Production d'avenir

= Energie
= Information et communication

Infrastructures de recherche

Figure I-2 : Proportion des investissements dans les matériaux polyméres pour les différents
domaines d’application, selon EPSRC (Engin?ering and Physical Science Research
Council)

Dans ce type de matériau hybride appelé aussi nhanocomposite hybride organique-
inorganique, c'est précisément la réduction de la taille de la charge qui conduit a de
nouvelles propriétés physico-chimiques. Ainsi, l'utilisation de nanocharges dans l'industrie
est trés répandue. Les nanoparticules de silicates et de nickel employées par exemple dans
les peintures entrainent une résistance plus élevée a l'abrasion et induisent un effet
antistatique en surface. D’autre part l'insertion de nanoparticules de silice dans la gomme
des pneus permet d’augmenter leur résistance a l'usure. Les nanocharges sont également
utilisées dans le domaine médical (résistance au développement bactérien), la décoration
(pigments colorés), et 'automobile (surface nanostructurée et hydrophobe).

Le controle de l'effet de la nanocharge sur la matrice réalisé en synergie avec la
recherche et le développement des nouveaux polyméres constituent alors le point clé de
I'élaboration de matériaux hybrides d’avenir. De ce fait, les enjeux au niveau des matériaux
nanocomposites se situent principalement sur trois aspects :

- le contrdle de la dispersion de la nanocharge dans la matrice. Ce contréle dépend a
la fois de la modification chimique de la nanocharge et de la technique de dispersion
employée pendant la polymérisation ou pendant la mise en forme.

- la compréhension des variations induites par l'insertion de la nanocharge sur les
transitions physiques (transition vitreuse, cristallisation, transition solide-solide) de la matrice.
En effet, ces variations sont a lorigine de la modification du comportement
thermomécanique du matériau nhanocomposite.

- I'attention est également portée sur I'utilisation de nanocharges et de matrices plus
respectueuses de I'environnement.

.2 — Implication du laboratoire dans I’étude des polyméres

Le travail de recherche inscrit dans ce document a été réalisé dans I'équipe
Matériaux Eco-compatibles du Laboratoire de Physique de la Matiére Condensée (LPMC)
situé a I'Université de Nice-Sophia Antipolis. Les activités de recherche ont été dirigées par
le Professeur Nicolas Sbirrazzuoli (Directeur de thése) et supervisées par le Docteur
Nathanaél Guigo, le Docteur Alice Mija et le Docteur Luc Vincent.
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L’équipe dispose d'une expertise en analyse thermique, notamment grace a la
plateforme « Analyse thermique, mécanique et rhéologique ». L’'emploi de ces techniques
d’analyse est couplé aux méthodes d’analyse thermocinétique développées par le
Professeur Sbirrazzuoli. Ces méthodes permettent alors de comprendre les processus des
transitions physiques ainsi que les processus des réactions chimiques complexes qui
interviennent dans les polyméres.

L’'application de ces méthodes a été employée par I'équipe de recherche depuis
plusieurs années sur des polymeéeres de nature différente tels que les polyméres
thermodurcissables (résines époxydes, polyuréthanes, résines furaniques), les polyméres
thermoplastiques (PET, PS, PEF), les biopolymeéres, les polyméres biodégradables, les
polyméres issus de la biomasse et les polyméres nanostructureés.

1.3 — Objectifs de I’étude

L'objectif du présent travail de thése est I'analyse du comportement des transitions
physiques (transition vitreuse, cristallisation et fusion) de trois matrices polyméres
différentes. L'étude de ces transitions sera spécifiquement menée lors d'une perturbation
induite par l'insertion de nanoparticules de silice. Les matrices considérées dans ce travail
de recherche sont l'alcool polyfurfurylique (thermodur biosourcé 100 % amorphe), le
polytétrafluoroéthyléne (thermoplastique fluoré semi-cristallin) et le polydiméthylsiloxane
(élastomere siliconé semi-cristallin). Ces matrices sont de nature différente et permettent
ainsi d'étudier I'effet de la silice dans chacune d'entre elles. L'attention est alors portée sur
I'élaboration de ces nanocomposites hybrides organique/inorganique ainsi que sur les
variations des propriétés thermomécaniques liées au renforcement de chaque systeme par
la silice.

Dans cette étude, la silice joue le réle de nanocharge. Pour I'alcool polyfurfurylique
(PFA), deux types de particules de silice seront considérés : des particules sphériques dont
le diamétre est proche de 100 nm seront obtenues par la méthode Stober tandis que des
particules de silice agrégée de taille plus faible seront obtenues par précipitation de silicates.
Ce dernier type de silice sera employé dans le renfort du polytétrafluoroéthyléne (PTFE) et
du polydiméthylsiloxane (PDMS). Des modifications de surface seront appliquées sur la
silice en fonction de la nature de la matrice afin d'optimiser sa dispersion dans le matériau.

Ce document comporte six chapitres :

Le premier chapitre constitue la présente introduction générale. Il s’agit de préciser le
contexte de I'étude ainsi que les objectifs a atteindre.

Le second chapitre constituera la partie bibliographique du document. Ce chapitre
décrira les différentes transitions physiques qui existent dans les polyméres ainsi que
l'origine et la nature de la silice. L'ensemble des techniques d'analyse employées dans ce
travail seront également décrites, et plus particulierement leur mode de fonctionnement.
Finalement, les méthodes de calcul et les différents modéles théoriques utilisés pour traiter
les données expérimentales issues de la caractérisation des nanocomposites seront
détaillés dans cette partie.
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Le troisitme chapitre présentera I'étude du systéme PFA/silice avec I'élaboration de
deux types de nanocomposites. Le comportement de la transition vitreuse et des propriétés
thermomécaniques des matériaux seront étudiés en analyse mécanique dynamique (DMA)
avec l'insertion de la silice sphérique dans un premier temps puis avec l'insertion de la silice
agrégée ensuite. D’'autre part, la dynamique de cette transition sera mise en avant par une
étude multifréquencielle. La résistance thermique sera également évaluée par analyse
thermogravimétrique (ATG) aprés une étude morphologique menée par microscopie
électronique en transmission (MET). Les méthodes isoconversionnelles avancées seront
appliquées aux données de calorimétrie différentielle a balayage (DSC) issues de la
polymérisation non-isotherme de cette matrice en présence de silice agrégée. Il sera alors
possible de mettre en avant 'effet catalytique de ce type de silice sur la polymérisation du
nanocomposite.

Le quatrieme chapitre se concentrera sur I'étude de la cristallisation du PTFE et du
systeme PTFE/silice, dont la morphologie des cristaux sera observée par MEB. La cinétique
de cristallisation a partir de I'état fondu de ces matériaux sera étudiée par des mesures non-
isothermes en DSC, en calorimétrie différentielle a balayage rapide (FSC) et en calorimétrie
différentielle a balayage ultra-rapide (UFSC) afin de décrire l'influence de la silice sur cette
transition. Les données expérimentales seront alors traitées a l'aide des méthodes
isoconversionnelles avancées puis par la théorie d’Hoffman-Lauritzen dans le but de
comprendre 'ensemble des processus qui apparaissent lors de la cristallisation réalisée sur
une gamme de vitesse trés étendue.

Le cinquiéme chapitre sera consacré a [|'étude du systéme PDMS/silice. La
dispersion de la charge dans la matrice sera évaluée par MET. L’influence de la silice sur la
cinétique de transition vitreuse ainsi que sur la cinétique de la cristallisation a partir de I'état
fondu et sur la cinétique de la cristallisation « froide » (c’est-a-dire la cristallisation qui se
produit lors du chauffage a partir de I'état vitreux) sera mise en avant par des mesures non-
isothermes de DSC. Les méthodes isoconversionnelles avancées seront également
appliquées sur les données expérimentales issues de la mesure des différentes transitions
de ce nanocomposite. Enfin les données de la cristallisation seront traitées par la théorie
d’'Hoffman-Lauritzen tandis que les données de la transition vitreuse seront traitées par la
théorie de William-Landel-Ferry. Les valeurs du module élastique et de la température de
transition vitreuse mesurés par DMA permettront également de différencier la cristallisation
« froide » de la cristallisation a partir de I'état fondu, tandis qu’une analyse multifréquence de
la transition vitreuse sera menée par calorimétrie différentielle a perturbation stochastique de
température (TOPEM).

Le sixieme chapitre présentera finalement la conclusion générale du travail de
recherche. Il s'appuiera sur la comparaison des effets induits par la silice sur les transitions
physiques de chaque matrice.
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CHAPITRE Il : MATERIELS ET METHODES

23



24



1.1 - Les transitions physiques et microstructures des polyméres
I.1.1 - Transition vitreuse

Dans le cas d’'un polymére complétement amorphe ou semi-cristallin, la transition
vitreuse se définit comme le passage d’'un état rigide et cassant (vitreux) a un état
viscoélastique (caoutchoutique) par la mise en mouvement de ses chaines
macromoléculaires sous l'effet de la température. Le passage d'un état a l'autre est
caractérisé par la température de transition vitreuse Tg.2

L’élasticité caoutchoutique constatée sous leffet d’'une contrainte pour des
températures au-dela de la T, correspond a I'enroulement et au dépliement de ses chaines.
Ce comportement ne nécessite que le mouvement d’'un nombre limité de segments. Dans le
cas des réseaux trés denses ou lors de la présence d'interactions entre les chaines (Figure
[I-1), le mouvement des segments de chaines est limité et donc trés difficile a déceler. Pour
des polyméres composés de chaines courtes, des phénoménes tels que le fluage ou la
relaxation peuvent étre provoqués par le mouvement de I'ensemble de la chaine. Dans 'état
vitreux situé en dessous de la T, les mouvements des segments de chaines sont fortement
ralentis sans pour autant étre totalement interdits ce qui explique la forte rigidité du
matériau.?

Figure 1l-1 : Mise en mouvement des chaines du polymére (orange : points d'interactions
inter-chaines)

Les mouvements moléculaires qui apparaissent lors de la transition vitreuse sont
classés en quatre catégories. Premiérement, il s'agit de mouvements de translation de
molécules entiéres qui peuvent conduire a un phénoméne d'écoulement. Le deuxiéme type
de mouvement correspond a la combinaison de la flexion et de la torsion de segments de
molécules qui traduisent alors I'élasticité du matériau. Le mouvement des atomes le long de
la chaine principale, ou prés des groupements fonctionnels, doit étre également considéré et
constitue la troisitme catégorie des mouvements moléculaires. Enfin, les mouvements
moléculaires peuvent apparaitre par la vibration des atomes autour de leur position
d'équilibre. Ces différentes catégories de mouvements présentent respectivement une
énergie d'activation décroissante.
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La T, des polyméres est d'autre part influencée par la masse molaire M, (ou M,).
Pour des polyméres présentant une masse molaire intermédiaire, une deuxiéme transition
vitreuse peut apparaitre : elle traduit la mobilité de I'ensemble de la macromolécule. Les
polyméres dont le degré de polymérisation est faible présentent également une transition
vitreuse. Cependant, la T, des polyméres devient indépendante de la masse molaire au-dela
d’une certaine valeur lorsque le degré de polymérisation augmente.

Les polyméres présentent d’'une maniére générale plusieurs processus de relaxation
définis en tant que relaxations o, B et v.> La relaxation o est associée a la dynamique de la
transition vitreuse, elle est observée pour des hautes températures et/ou de basses
fréequences. Ce type de relaxation refléte les principales frictions qui existent entre les
molécules lors de la mise en mouvement (de type micro-Brownien) des chaines du
polymére.* L'origine de I'apparition de la relaxation B se trouve dans les fluctuations
moléculaires des segments de chaine qui entrainent alors des interactions entre les
molécules d’'une méme chaine. La relaxation y est observée a des températures plus faibles
et/ou de plus hautes fréquences et apparait comme caractéristique des mouvements locaux
des segments de chaines. Chacun des types de relaxations présente un temps de relaxation
qui lui est caractéristique. Le temps de relaxation du processus o peut étre décrit par le
modele Vogel-Tammann-Fulcher (ou Wiliams—Landel-Ferry) tandis que le temps de
relaxation du processus [ affiche une dépendance Arrhénienne vis a vis de la température.
Ainsi, la plupart du temps ces deux processus sont bien distincts de par la nature de leur
temps de relaxation propre. Cependant, ces deux relaxations peuvent se confondre lorsque
leur temps de relaxation atteignent un méme ordre de grandeur. C’est pourquoi a trés haute
température, une seule relaxation nommée alors relaxation af peut étre observée.’

La température de transition vitreuse dynamique (T,) ou relaxation « est
généralement mesurée par des techniques d’analyses thermiques et mécaniques. L’étude
de cette transition en analyse mécanique dynamique (DMA), par relaxation dielectrique et en
calorimétrie différentielle a température modulée (TMDSC) par mesure de la capacité
thermique montre qu’elle présente une dépendance en fréquence. ®"#° L’étude cinétique de
la transition vitreuse a souvent fait appel au modéle Tool'°-Narayanaswamy''-Moynihan'
(TNM) qui permet de calculer une valeur de I'énergie d’activation a partir de la dépendance
en fréquence de T,. Plusieurs auteurs ont fait appel aux équations d’Arrhénius®"® et de
Vogel-Tammann-Fulcher (VTF)™ ' afin de calculer une énergie & partir de cette
dépendance. Vyazovkin et Sbirrazzuoli ont montré pour la premiere fois que I'énergie
d'activation de la T, diminue en fonction du taux de conversion relatif o ou de la température
pour la plupart des polymeéres.'” Cette diminution est en accord avec le caractére coopératif
de cette transition.

11.1.2 - Cristallisation

La cristallisation des polyméres semi-cristallins est une transition trés importante
dans la mesure ou elle conditionne les propriétés finales des matériaux a vocation
technologique ou scientifique (céramiques, métaux, pigments, structures biologiques etc ...).

Elle correspond au passage d'un état désordonné qui peut étre liquide (cas des
composeés fondus) ou solide (cas des verres) vers un état solide organisé (Figure |I-2). Dans
I'état cristallin, les atomes sont disposés de fagon symétrique les uns par rapport aux autres
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tandis qu'ils présentent une localisation irréguliere dans ['état amorphe entrainant une
dissymétrie totale du systéme. Le matériau est la plupart du temps considéré comme
composé initialement d'une phase unique et homogéne.'® ' Cependant, une variation de
température ou de pression va entrainer une variation d'énergie libre qui va rendre le milieu
énergétiquement favorable a une séparation de phase. La cristallisation est initiée a partir de
germes répartis aléatoirement dans le matériau mais relativement peu nombreux. Les étapes
essentielles impliquées dans son déroulement sont : la nucléation (ou germination), la
croissance des cristaux et éventuellement une étape de cristallisation secondaire.

Etat cristallin Etat amorphe

Figure I1-2 : Alternance entre |'état cristallin et amorphe d'un polymére cristallisable®

Lors de la cristallisation, le systeme se trouve dans un état métastable ou la
séparation de phase s'effectue par ces mécanismes de nucléation et de croissance. Il est
alors important de noter que les germes qui apparaissent pour former la nouvelle phase
cristalline sont susceptibles de fondre a nouveau en raison des fluctuations thermiques du
milieu. Bien que la croissance des cristaux soit favorisée du point de vue thermodynamique
par la valeur négative de I'enthalpie libre du systéme lorsque la température est inférieure a
la température de fusion, une valeur trop faible de I'énergie de surface cause la redissolution
des germes en formation. Ainsi, seuls les germes ayant atteints une taille critique seront
capables d'amorcer I'étape de croissance. Le taux de nucléation est défini comme le nombre
de germes formés par unité de temps et dérive de la théorie d'Arrhénius. Les concepts de
nucléation et croissance des cristaux ont joué un réle essentiel dans le fondement des
théories sur la cristallisation des polyméres?'* et ont été concrétement mis en évidence
dans le polypropyléne par Haudin et Boyer.?*?*2°

Lors de I'étape de nucléation, deux mécanismes simultanés et concurrents
(nucléation homogeéne et nucléation hétérogene) peuvent se produire. L'importance d’un
mécanisme par rapport a I'autre dépend des conditions expérimentales dans lesquelles se
réalise la cristallisation mais dépend aussi de la pureté du systéme.

Le processus de nucléation homogéne est caractérisé par le mouvement des chaines
dans une phase homogéne. Les germes sont constitués a partir du polymére fondu et ne
nécessitent pas de substrat. Ce processus présente cependant une faible probabilité de
réalisation car il fait appel a plusieurs conditions pour se manifester : la température du
systéeme doit étre nettement inférieure a la température de fusion et le niveau énergétique
d’une chaine cristallisable ayant adopté une conformation réguliére doit étre inférieur a celui
du polymére fondu a la méme température. De plus, la présence de la moindre impureté (y
compris le réacteur) rend le systéme hétérogéne.

Le phénoméne de cristallisation hétérogéne est considéré par certains auteurs
comme le mécanisme unique de production des germes cristallins : le germe se forme a la
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surface d'un cristal du méme polymére ou a la surface d’'un corps étranger. La présence
d’hétérogénéités dans le milieu peut favoriser l'apparition des germes qui sont ainsi
pratiquement toujours localisés sur les mémes sites. Ces hétérogénéités peuvent étre
définies par des résidus catalytiques, des contraintes spatiales de I'échantillon (parois du
récipient, du support) ou par des impuretés dont I'effet de la présence sur la cristallisation a
été étudié par Févotte et al. 2?"?®. Ces structures sont la plupart du temps des précurseurs
de la nucléation et présentent une taille inférieure a la taille critique que doivent atteindre les
germes pour croitre. Les germes des cristaux apparaissent pratiquement toujours au méme
emplacement lors de cycles de chauffe et refroidissement répétés. Un état amorphe est tout
de méme préservé par absence de connectivité entre les domaines cristallisables. En effet,
cette absence de connectivité empéche la croissance des cristaux de se propager dans ces
zones, tandis que l'absence d’hétérogénéités empéche l'apparition de germes cristallins
dans le domaine.

Trois types de germes sont différenciés en fonction de leur positionnement par
rapport au substrat. Lorsque le germe croit sans le support d’'un substrat il est défini comme
primaire, s’il est déposé sur la surface du substrat il est alors qualifié de secondaire, et
finalement nommé tertiaire quand il est déposé sur une marche de substrat. Les germes
primaires sont caractéristiques de la nucléation homogéne tandis que les germes
secondaires et tertiaires apparaissent dans le cas de la nucléation hétérogéne. Ces trois
types de cristallisation peuvent étre illustrés par la structure des cristaux de neige (Figure
11-3).2°

secondaire

—— primaire

tertiaire

Figure 11-3 : Développement d'un cristal selon les processus de cristallisation primaires,
secondaires et tertiaires

La croissance des cristaux qui s’effectue généralement sous forme de
sphérolites®*®"*23 se déroule en deux étapes. Une croissance monocristalline sous forme
de lamelle ou de pyramide est d’abord induite a partir du germe, puis le développement
latéral de deux arétes opposées intervient pour former des lamelles. Les défauts structuraux
et autres impuretés présents en faible proportion sont alors rejetés perpendiculairement a la
direction de la croissance. Leur vitesse de diffusion dans le milieu fondu imposée par le rejet
hors de la trajectoire de développement des cristaux détermine ainsi la taille des fibrilles
cristallines.
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La cristallisation secondaire,***>* lorsqu’elle apparait, est liée & un perfectionnement
des cristaux déja formés et a une cristallisation par épitaxie sur ces entités cristallines.

11.1.3 — Fusion

La fusion est une transition thermodynamique du premier ordre qui caractérise le
passage des zones cristallines d’'un polymére semi-cristallin d’'un état solide organisé a un
état liquide visqueux (Figure 11-4). La figure ci-dessous spécifie le passage d'un état solide a
un état liquide. Cependant nous allons voir dans |'étude présente qu'il est possible d'obtenir
un polymére solide dans son état fondu (cas du PDMS).

Solidification

Figure 1l-4 : Processus de fusion des polymeéres, alternance entre I'état liquide (L) et I'état
solide (S)

La température de fusion T, varie également avec la masse molaire du polymeére
mais ce phénoméne est beaucoup moins marqué pour des degrés de polymérisation élevés.
Des irrégularités de structure ou de composition, ici représentés par les extrémités des
chaines, sont a l'origine d’'une variation de T,. Si les chaines présentent une grande
longueur et sont exemptes d’irrégularités structurales, c’est alors la structure moléculaire de
'unité constitutive qui est déterminante. De plus, la présence d’impuretés, de défauts
moléculaires, de nceuds ou de boucles liés a I'enchevétrement des chaines a pour
conséquence la diminution de la régularité des assemblages cristallins. Les interactions
moléculaires sont donc plus faibles et se traduisent par une diminution de la T,

En outre, la variation du degré de liberté du systéme qui apparait lors de la fusion est
mesurée par l'entropie de fusion qui dépend fortement de la structure moléculaire du
systeme et en particulier de la rigidité de ses chaines.

La fusion est associée a I'énergie de Gibbs donnée par :

AG,, =AH,, —TAS, Equation 1

Lorsque le polymeére atteint la température de fusion T,, I'énergie de Gibbs devient nulle
(AGm=0) et il est alors possible de définir la température de fusion telle que :
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T =—™m Equation 2

Dans l'expression ci-dessus AHn est I'enthalpie nécessaire a la rupture des liaisons
cristallines a T et P constantes. A partir d'une longueur de chaine assez grande, ce
paramétre devient indépendant de cette longueur. ASn est lié a la variation du désordre
généralement observée a la fusion.

A partir de l'expression de T, plusieurs commentaires sur le comportement du
polymére lors de la fusion sont possibles. Dans le cas d'un polymére de masse fixe ou de
volume fixe, des chaines courtes entrainent une augmentation du désordre ASw, ce qui se
traduit par une diminution de T,, lorsque la longueur des chaines du polymére diminue.
Lorsque les chaines sont fortement liées entre elles, il en résulte une augmentation de leur
énergie de liaison. De ce fait AHn augmente et la température de fusion est alors plus
élevée. Enfin si les chaines se présentent comme étant peu mobiles dans le polymére a
I'état liquide, la valeur de ASw sera plus faible et va conduire a I'augmentation de T,

1.2 - La silice : origine et méthodes de synthése
1.2.1 — Généralités

La silice (ou dioxyde de silicium) est un minéral de formule brute SiO, abondamment
présent sur terre sous forme de sable ou de quartz. Le quartz est de loin le composé
inorganique le plus important dans la nature (12% de I'écorce terrestre) avec de nombreuses
variétés (Figure I-5). Il constitue I'un des composés majeur de beaucoup de roches et plus
particulierement des roches éruptives, métamorphiques et sédimentaires. Il se présente a
I'état naturel sous forme de cristaux de grandes dimensions, incolores et homogénes.

Figure II-5: Chrysoprase (quartz microcristallin) et quartz rose

Bien que le dioxyde de silicium se présente généralement sous I'apparence d’un
précipité blanc, il existe en réalité huit formes cristallines (quartz, cristobalite, tridymite,
coésite, kéatite, stishovite, mélanophlogite, silice fibreuse W)* qui présentent des structures
différentes (Figure 1I-6). Il peut également exister sous forme amorphe®® (opale, verre de
silice anhydre, silice colloidale hydratée). Bien que la silice se présente sous de multiples
formes différentes, elle constitue la structure la plus simple des tectosilicates avec une
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charpente tridimensionnelle de tétraédres SiO,4. Ces tétraédres sont liés les uns aux autres
par leurs sommets en partageant les atomes d'oxygéne. La formule globale SiO, est en effet
expliquée par le fait que chaque atome d'oxygéne est partagé entre deux tétraédres.

. oxygéne
5 @® silicium
® oxygene
* silicium

maille cubique a faces centrées
feuillet de tridymite gvu parallélement a ¢ montrant I'arrangement des Si et des O
(en trait épais, la maille élémentaire) dans la cristobalite f (d'aprés Wyckoff)

Figure I1-6: Structure de la tridymite et de la cristobalite®

Les trois formes principales de silice cristalline (quartz, tridymine, cristobalite) sont
définies par des conditions d'équilibre bien spécifiques. Fenner a déterminé en 1913 leurs
domaines de stabilité thermodynamique & pression normale (Figure 11-7).° Il a été démontré
qu'a température ambiante le quartz est de forme stable et que la tridymine et la cristobalite
sont métastables et présentent des formes basses températures (dites formes a).
Lorsqu'elles sont chauffées elles subissent des transformations allotropiques en formes de
hautes températures (dites ). Ces transformations sont rapides, réversibles et qualifiées de
paramorphiques. Elles entrainent de faibles déplacements d'atomes ainsi que de légéres
modifications des propriétés physiques. Ces transformations s'opposent aux transformations
mutuelles dites non-paramorphiques ou reconstructives qui apparaissent comme lentes,
difficiles et entrainent de profondes différences dans les propriétés physiques. L'utilisation
d'un minéralisateur (sels alcalins ou alcalino-terreux) pour augmenter la vitesse de
transformation devient alors indispensable.

La silice en tant qu’entité chimique peut subir des transitions physiques telles que la
transition vitreuse, la fusion, la dévitrification ou la vaporisation. Dans le cas des silices
cristallisées la température de fusion est difficile a mesurer par les méthodes classiques et
nécessite I'emploi d'un microscope polarisant. Ainsi la fusion est détectée par l'identification
du verre obtenu lors de I'étape de refroidissement rapide. Bien que la température de fusion
de la cristobalite soit bien connue (1713 °C pour une enthalpie de fusion de 7670 J.mol™)
celles du quartz et de la tridymite (métastables a haute température) sont estimées aux
alentours de 1500 et 1670 °C respectivement. La température de cristallisation de la silice
varie en fonction de la structure qu'elle adopte. La cristallisation s'effectue entre 800 et 1000
°C pour la tridymite alors qu'elle apparait entre 700 et 750 °C pour le quartz. La cristobalite
cristallise vers 780 °C en passant par trois étapes : nucléation, cristobalite partiellement
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ordonnée, cristobalite complétement ordonnée. D'autre part, la vaporisation de la silice
s’effectue a une température de 2700 °C pour une tension de vapeur de 7.10* Pa.*
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quartz a liquide

3000 7 quartz fi
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tridymite
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Figure 1I-7 : Diagramme température-pression a sec des principales formes de silice
cristalline®

Les différents types de silices cités précédemment présentent des propriétés
chimiques trés voisines qui sont plus prononcées lorsque le matériau est plus Iéger ou
hydraté. SiO, réagit avec de nombreux sels et peut étre définit comme un anhydride. Les
attaques par les bases anhydres (en plus des carbonates alcalins et alcalino-terreux) sont
possibles et ont pour conséquence la formation de silicates. En milieu déshydratant, la silice
peut former I'acide fluosilicique H.SiFg lorsqu'elle est attaquée par I'acide fluorhydrique HF,
avec dégagement de tétrafluorure de silicium SiF,4. Dans l'eau, la silice est dissoute en acide
orthosilicique Si(OH), suivant la réaction de dépolymérisation :

(SiQ,),, + 2nH,0 <> nS(OH), Equation 3

La vitesse de dissolution est beaucoup plus forte pour la silice sous forme amorphe
et le taux de saturation est défini par la valeur maximale de la teneur en Si(OH), de la
solution. Dans le cas de la silice cristalline, cette vitesse dépend de la granulométrie du
matériau. Il est essentiel de mentionner ici que I'équilibre de dépolymérisation est fortement
dépendant du pH. Tant que celui-ci est inférieur a 9, la solubilité varie peu et se situe autour
de 0,140 g.L". Au-dessus de cette valeur, des ions tels que [SIO(OH)s], [SiO2(OH),]* et H
se forment a partir de Si(OH), et entrainent un augmentation de la solubilité. D'autres ions en
solution tels que AI** et Mg?* peuvent également réagir avec la silice pour former des gels
mixtes ou des silicates de néoformation.

La nature cristaline ou amorphe de la silice entraine également des effets
physiologiques sur l'organisme. Les poussiéres de silice inhalées sont toxiques et cette
toxicité, qui peut se traduire par une silicose, est plus importante dans le cas de la silice sous
forme cristalline.
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Le dioxyde de silicium occupe parmi les oxydes une place particuliére. De par ses
propriétés cristallochimiques, ses modes de genése et son importance pétrographique, les
applications de la silice a I'échelle industrielle sont multiples. Majoritairement exploitée (a
80%) dans la verrerie (bouteilles, vitrage ...) et les moules de fonderie, son rble de renfort
est également essentiel dans les pneumatiques de véhicule. On la trouve d'autre part dans
les produits de santé (dentifrice) ou en tant que conservateur dans les produits alimentaires
afin d'éviter I'agrégation des denrées en poudre et d'absorber I'eau qui s'y trouve. Elle est
utilisée pour renforcer les enduits et les peintures dans le secteur du batiment.*' Enfin, ce
minéral a été employé dans I'aérospatiale en tant que collecteur de particules extraterrestres
(robot Stardust de la NASA).

Plus récemment, la silice apparait comme une charge ou nanocharge largement
employée pour le renfort des polyméres, ce qui explique la variété de ses méthodes de
synthése.

1.2.2 — Les différents types de silice
11.2.2.1 — Silice précipitée
La synthése de la silice précipitée est réalisée selon la réaction chimique ci-dessous :

(Si0,),(Na,0),,nH,0+ yH,SQ, — xSIiQ, + yN&,SQ, +(y+n)H,O0  Equation 4

Elle fait généralement intervenir I'attaque d'un acide (H,SO,, HCI, H,CO; ...)* sur des
silicates de sodium, en maintenant le pH a une valeur supérieure a 7. Bien que l'acide
sulfurique soit le plus frequemment utilisé, le gaz carbonique permet d'obtenir aussi une
silice dont la qualité de dispersion est trés correcte.*’ Le silicate de sodium est obtenu grace
a l'action de la soude sur le sable a une température comprise entre 180 et 220 °C ou bien
par fusion alcaline du sable naturel a haute température (1050-1100 °C) a l'aide de Na,COs;.

La production industrielle mondiale de silice est constituée a 80% de silice précipitée
et trouve son utilité dans de nombreuses applications.***>*6 Ce type de silice est employé
pour le renforcement d'élastomeéres*’ et constitue une bonne alternative au noir de carbone,
responsable de |'apparition de traces noires lors de la friction entre I'élastomére chargé et un
autre solide. De cette maniére, les pneus issus de l'industrie automobile peuvent étre congus
avec de la silice précipitée et du noir de carbone en proportion massique 50:50. Cette
proportion entraine une diminution de la résistance au roulement et par conséquence une
diminution de la consommation d'essence.*’ La silice précipitée permet d'autre part de
contrller la rhéologie des pates (pouvoir nettoyant du dentifrice) et constitue une protection
face a I'numidité (fluidifiant pour le sel de table, sucre glace ou café en poudre). Cependant,
le caractére hydrophile de la silice précipitée la rend peu compatible avec les polyméres
organiques.*®4%°

11.2.2.2 — Gel de silice

Lorsqu'il est mené a un pH inférieur a 7, le méme procédé que celui énoncé
précédemment conduit a la synthése d'un gel de silice trés poreux et trés hydrophile. Ce gel
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peut étre régénéré par chauffage (120 °C) en présence d'air. Le gel de silice peut étre
transformé en aérogel (procédé de frittage) ou en xérogel. Bien que la chimie de cette
synthése soit simple, il a été montré que les conditions opératoires affectent fortement la
microstructure des xérogels de silice.®' En effet, la nature physico-chimique de la silice
(structure moléculaire, morphologie des pores ...) influence les propriétés du xérogel.’*** Sa
surface spécifique varie de 300 & 1000 m2.g™" et le diamétre des pores est estimé & environ
2.5 mm. Le gel de silice est utilisé comme desséchant et abrasif.*’

11.2.2.3 — Sol de silice

Le sol de silice (ou silice colloidale) est obtenu lors du passage de silicates de
sodium sur une résine échangeuse de cations dont le diamétre varie entre 10 et 100 nm. Le
résultat de cette opération se traduit par une suspension stable contenant les particules
sphériques disposées dans de l'eau. Ce type de silice peut étre obtenu par la méthode
Stéber® qui a été employée et adaptée dans plusieurs études.®** La silice colloidale est
généralement employée pour la protection des sols ou en microélectronique pour le
polissage des plaquettes de silicium.

1.2.2.4 — Silice issue de la pyrohydrolyse

La formation de silice par pyrohydrolyse est réalisée selon la réaction indiquée ci-
dessous qui fait intervenir 'hydrolyse du SiCl, a haute température (1200 et 1500 °C) a l'aide
d’une flamme d’oxygéne-hydrogéne.*"*

SiCl, +2H,0 — SiO, +4HCI Equation 5

Cette silice est trés pure, faiblement hydrophile car peu microporeuse et trés acide de par
I'acide chlorhydrique formé et adsorbé sur sa surface lors de la réaction. Elle posséde une
grande surface spécifique (500 & 600 m2g”)*® et une bonne distribution de la taille des
particules.®° Elle est principalement utilisée comme renfort d’élastoméres siliconés.

11.2.2.5 — Silice a I’arc

La fusion par arc électrique du mélange de carbone et de sable de grande pureté
maintenu pendant plusieurs heures a des températures proches de 2000 °C conduit a la
formation d’'une « silice a I'arc » ou « silice ultra-pure ». Bien que la silice a I'arc présente
une faible conductivité thermique, sa résistance aux variations thermiques brusque est
élevée ce qui lui vaut d’étre utilisée dans des domaines d’application trés spécifiques
(encapsulation de composants électroniques par exemple).”’

11.2.2.6 — Fumée de silice

La micro silice (ou fumée de silice) se présente sous I'aspect de particules amorphes
dont les dimensions varient de 0.01 a 1 um. Etant un sous-produit de la fabrication du
silicium, du ferro-silicium et des silico-alliages,®’ elle a longtemps été considérée comme une
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poussiére sans intérét avant d’étre valorisée a partir de 1985. La composition de la micro
silice dépend de son origine. Elle est généralement composée de 85% de dioxyde de
silicium. Dans le cas contraire elle doit étre purifiée par calcination ou a I'aide d'acide.®® Son
caractére amorphe ainsi que sa grande surface spécifique favorisent I'amélioration des
propriétés des matériaux dans lesquels elle est introduite.®**® Son champ d’application
s’étend aussi au renforcement des propriétés physiques des bétons qui présentent alors une
meilleure résistance a la compression et aux variations thermiques (gel-dégel). La résistance
chimique est elle aussi améliorée (peu de pénétration des ions chlores et peu d’attaque par
les sulfates).

1.2.2.7 — Précipitation a partir d’alkoxysilanes

La silice peut aussi étre obtenue par précipitation a partir d’alkoxysilanes. Ce procédé
a été employé par Stober et ses collaborateurs® dans le but de réaliser une synthése par
précipitation en phase homogéne. La synthése conduit donc a la formation d’'une silice
colloidale monodisperse, stable et qui présente une faible agrégation. Dans une solution
constituée d’'eau, d’ammoniaque et d’alcool les particules de silice sont formées par
hydrolyse et condensation d’'un précurseur, comme le tétraéthoxysilane (TEOS). D’autres
produits tels que le tétraméthoxysilane (TMOS) peuvent également étre utilisés en tant que
précurseurs. Ce procédé délaboration a été aussi adapté a la méthode de synthése par
émulsion inverse.

11.2.2.8 — Microémulsion inverse

Une autre méthode de synthése de la silice est la microémulsion inverse.®® Cette
technique a été introduite par le chimiste anglais Schulman dans les années 50.% La
microémulsion est définie comme une solution isotrope, thermodynamiquement stable
composée de deux liquides non-miscibles dont la séparation de phase est perceptible a
I'échelle microscopique. Il s’agit d’'une macroémulsion® ® lorsque la séparation de phase
apparait a I'échelle macroscopique et d’'une nanoémulsion lorsque la séparation de phase
apparait a I'échelle nanométrique. L'hydrolyse du TEOS est réalisée a lintérieur de
gouttelettes d'eau présentes dans une phase huileuse et qui contiennent le catalyseur. Les
paramétres expérimentaux de cette technique qui ont une influence sur la formation de la
microémulsion, sur la taille, sur la morphologie et sur les propriétés de surface des
nanoparticules ont fait l'objet d'études approfondies.®®" Il est connu par exemple que la
formation d'éthanol lors de I'nydrolyse du TEOS conduit a une modification de la structure de
la microémulsion et entraine une variation des propriétés a l'interface des microgouttes.”’ Ce
résultat a été confirmé par d'autres auteurs ayant également démontré l'influence de la
température et de la concentration en silicate de sodium sur le processus de microémulsion
inverse.” D’autre part, il a ét¢ montré que la taille des gouttes de I'émulsion conditionne la
taille des particules de silice qui dépend alors du procédé d’agitation et de la concentration
en émulsifiant.”>™
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1.2.3 — Formation de la silice par le procédé sol-gel

En général dans la synthése des nanoparticules de silice, la méthode sol-gel est le
processus largement utilisé depuis une vingtaine d’années. En effet, elle constitue un moyen
de synthétiser la silice dans des conditions douces (température ambiante), tandis que les
procédés de synthése en chimie du solide font appel a des réactions réalisées a de plus
hautes températures (400 °C). L'appellation « sol-gel » correspond au concept de « solution-
gélification ». Le passage d’'un état de solution contenant les molécules a un état quasi
solide s’effectue en une seule étape expérimentale. Cette voie de synthése permet de
controler facilement la taille des nanoparticules ainsi que la distribution de leurs tailles.

Les études concernant le procédé sol-gel ont débuté vers 1850 avec les travaux de
Ebelmann’"® et Graham.”” La découverte de ce processus est attribuée a Ebelmann’® qui a
mis en évidence la transformation du TEOS en gel de silice a partir de son hydrolyse par
'humidité de I'air ambiant.”® Il découvrit aussi que le temps nécessaire a I'obtention de la
silice & partir de ce gel est long : de l'ordre de I'année.” Cette durée limita trés fortement le
développement industriel de ce procédé de synthése jusqu’au dépot d’'un brevet en 1939 par
la firme allemande Glaswerke. Le potentiel du procédé fut finalement reconnu dans les
années 60 avec la synthése d'un grand nombre de nouvelles compositions de céramiques
réalisées par Roy et coll. mettant en jeu des entités chimiques telles que Al, Si, Ti, Zr 8818283

Lors du procédé sol-gel, trois états de la matiére se succedent : la solution, les
colloides et le solide. Trois étapes distinctes constituent alors ce procédé. La premiére étape
fait intervenir I'nydrolyse du précurseur de silice qui conduit a la formation d’'un gel. La
deuxiéme étape permet la formation de la silice a partir du gel. Enfin, la troisieme étape
correspond au séchage (ou vieillissement) de la silice ainsi obtenue.

11.2.3.1 — Hydrolyse du précurseur de silicium

L’hydrolyse du précurseur de silicium Si(OR)4 (ou —R désigne un groupement méthyl,
éthyl, isopropyl etc ...) est la premiere étape du procédé sol-gel. La réaction ci-dessous
s’effectue sous catalyse acide, basique ou nucléophile.

SI(OR), +2H ,0—S@¥e , 5i0, + AROH Equation 6

Cette réaction d’hydrolyse est définie comme une polymérisation inorganique
s’effectuant dans quatre directions de I'espace. La viscosité de la solution augmentera par la
formation et l'agrégation simultanées des particules SiO, jusqu’a devenir une solution
colloidale (« sol » visqueux). En effet, I'étape d’hydrolyse est suivie de I'étape des
polycondensations durant laquelle les liaisons Si-O-Si vont se former. Les premiéres entités
apparaissant sont des oligoméres linéaires Si-O-Si de I'ordre du nm qui vont s’enchevétrer
les uns avec les autres pour former des polymeres réticulés dont la longueur atteint quelques
dizaines de nm. Lorsqu'une région comporte assez de liaisons Si-O-Si interconnectées, il y a
apparition d'une colonie de particules formant un colloide. Grace a I'agglomération des
colloides, la solution va évoluer en solide transparent qui se présente comme un gel
englobant le solvant.
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En outre, Il a été démontré que la cinétique d'hydrolyse et la cinétique des réactions
de condensation varient en fonction des paramétres expérimentaux tels que la température,
la nature du solvant, le type de précurseur employé, le pH, la force ionique ... .%*

1.2.3.2 — Transition sol-gel

La transition sol-gel apparait aprés la formation des colloides par des réactions de
condensation. Elle constitue I'étape de solidification du systéme au terme de laquelle
apparait un gel aprés une augmentation brusque de la viscosité. Pendant la transition, des
réactions chimiques se déroulent entre les surfaces des différents colloides. Les conditions
expérimentales influencent grandement le temps de formation du gel (valeur de la
température, du pH, nature et concentration du précurseur)® dont la durée peut varier de la
minute a plusieurs jours 8¢:87:88.89.90

Sol Gel

Figure 11-8 : Formation du réseau de silice lors de la transition sol-gel

Lorsque le gel est formé, c’est I'étape de synérése qui entre en jeu : le solvant est
expulsé par la densification de la silice qui forme un réseau tridimensionnel (Figure 1I-8). La
durée de cette étape peut également varier en fonction des paramétres expérimentaux.
Pendant la synérése, les réactions de condensation se poursuivent et la porosité du réseau
de silice formé diminue.

1.2.3.3 — Vieillissement et séchage de la silice

Au début de I'étape de vieillissement le gel est constitué d’'un réseau de silice
interconnecté contenant dans ses pores le solvant qui sera expulsé au fur et a mesure du
processus de réarrangement du réseau (Figure 11-9). La contraction volumique du gel
apparait pendant cette étape’ tandis que les réactions de condensation se poursuivent.
L'étape de séchage nécessite d'étre contrélée par le biais de surfactants ou par le processus
d'élimination du solvant des pores les plus petits pour obtenir une taille de pore mono
disperse. Ainsi I'énergie de surface du solvant est minimisée ce qui permet alors d'éviter la
rupture du réseau de silice.
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Figure 11-9: Evaporation du solvant contenant le réseau de silice

Pendant la contraction volumique, des liaisons de Van Der Waals se créent afin de
minimiser les interactions entre la phase solide et la phase liquide. Le matériau ainsi obtenu
peut étre lavé et séché pour parvenir a un xérogel de silice amorphe. La silice peut étre
conservée dans son état solvaté ou sous forme de poudre, aprés séchage et broyage.

1.2.4 — Formation de silice par la méthode Stober
Cette méthode de synthése®*® est inspirée des travaux de Kolbe®' et se présente
comme un cas particulier du procédé de synthése sol-gel utilisé pour I'élaboration de
nanoparticules de silice. Elle permet d’obtenir facilement des particules de silice sphériques
(silice colloidale) dont la taille varie de quelques dizaines de nanométres a quelques
micromeétres selon les conditions expérimentales employées. Elle fait intervenir I'’hydrolyse
d'un précurseur moléculaire, en milieu acide ou basique, comme le TEOS dans I'éthanol.
Bien que la méthode Stéber ne présente pas de transition sol-gel, elle est parfois décrite
comme telle %%

Des études ont montré d’autre part I'importance du roéle de 'ammoniaque dans cette
synthése : en 'absence de ce dernier les nanoparticules de silice présentent une irrégularité
morphologique.*

La synthése des nanoparticules par la méthode Stober se réalise en trois étapes. La
premiére étape correspond a I'hydrolyse du TEOS (Figure [1-10) qui conduit a la production
d’acide silicique. Il s’agit plus précisément d’une attaque nucléophile de H,O sur Si avec
formation d’un état de transition penta-coordiné.

\—o oJ OH

\/
/Si\ + 4HO0 — HO—S|i—OH + 4 /\OH
o O
/% T\ O
TEOS Acide Silicique

Figure 1I-10 : Hydrolyse du TEOS

Lors de la deuxiéme étape cet acide silicique va subir une réaction de condensation
qui a pour conséquence la formation de liaisons Si-O-Si (Figure 11-11).
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OH OH OH OH
HO—Si—OH +  HO——Si—OH HO—Si—O——Si—OH +  H,0
OH OH OH OH
Figure II-11 : Condensation de I'acide silicique

Finalement, la troisieme étape est caractérisée par la croissance de ces liaisons qui
aboutit a la formation des nanoparticules de silice (voir Figure 11-12).

OH OH

HO—S8i—OH HO—Si—OH

(|)H TH TH T (|) TH
HO—S|i—O—S|i—OH + 6 Si(OH),4 —_— HO—S|i—O—S|,i—O—S‘i—O—S|i—OH + 6 H0
OH OH OH o 1o OH

HO—S8i—OH HO—Si—OH
OH OH

Figure 1I-12 : Croissance de la silice

Le mécanisme régissant les deux derniéres étapes (condensation et croissance) est
un mécanisme de charge globale négative ou neutre.”® L’acide silicique est déprotoné en
milieu basique et peut donc réaliser une attaque nucléophile sur l'atome de silicium
tétracoordiné qui va ainsi former une espéce intermédiaire de silicium pentacoordinée. Cet
intermédiaire se réorganise ensuite pour former la molécule finale qui aboutira aux
nanoparticules, cependant un mécanisme dans lequel I'acide silicique n’est pas déprotoné
se réalise parallelement a celui décrit précédemment.

Le diamétre des nanoparticules ainsi formées peut étre évalué par l'expression ci-
dessous.?’

D = A/H,Of exp -B[H,O]"?) Equation 7

Avec D le diamétre des nanoparticules, [H.O] la concentration en eau exprimée en mol.L”
du mélange, A et B des constantes définies comme suit :

A=[TEOS"?(82-15INH,]+1204NH, [ — 36 NH, [’ Equation 8

B =1.05+ 0.523NH,]|-0.124NH, [’ Equation 9

Ou [TEOS] est la concentration en TEOS exprimée en mol.L™" et [NH;] est la concentration
en ammoniac exprimée en mol.L™".
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11.2.5 - Propriétés de la silice en tant que charge

Les particules de silice sont souvent utilisées dans la littérature en tant que renfort
des polyméres thermodurs, thermoplastiques et élastoméres.®® "% En effet, I'élaboration
d'un composite mélant une phase organique a une phase inorganique conduit généralement
a une variation des propriétés initiales et des transitions physiques du matériau.%®'®

Bien que la stabilité thermique de certains polyméres soit augmentée par l'insertion
de silice, Lua et al.’® ont montré qu’elle diminue avec l'insertion de silice pour des
membranes de polyimide. |l a également été démontré que l'insertion de nanoparticules de
silice entraine une Iégére diminution de la stabilité thermique du polyméthacrylate de méthyle
(PMMA)."® D'autre part, une étude réalisée sur du styréne-butadiéne (styrene-butadiene
rubber, SBR) a démontré l'influence de la silice et de son état de surface sur I'élongation a la
rupture du matériau. Cette élongation est augmentée de 150% en présence de silice non
modifiée (32% en masse) contre 175% lorsque cette derniére est modifiée a I'aide d'agents
de couplage.' Le travail mené sur I'epoxy-acrylate chargé en silice nanométrique a montré
'augmentation du temps de cuisson ainsi qu'une amélioration des propriétés mécaniques
(I'allongement a la rupture et module d'Young).'”® D'autres travaux se sont concentrés sur
les propriétés mécaniques qui découlent a la fois de la qualité de dispersion de la silice dans
les caoutchoucs, mais aussi de sa chimie de surface.’® Ford et al."”” ont quant & eux étudié
la dispersion de la nanosilice dans un réseau acrylate et ont mis en évidence le fait que la
modification de sa surface entraine une résistance a I'abrasion.

En plus de leur rble de modificateur des propriétés du polymére, linfluence des
nanoparticules de silice sur la transition vitreuse est décrite dans la littérature. Moll et
Kumar'® ont mis en évidence I'augmentation de la température de transition vitreuse (Ty)
avec l'insertion de nanoparticules de silice dans des matrices telles que le Polyéthyl
Métacrylate, le PMMA et le Polyvinyl Pyridine. D'autres études menées sur du PMMA '* et
sur du polystyréne’®'"" ont confirmé cette augmentation de la T, en présence de la silice.
Les travaux de Yen et al.'" sur le systéme polyimide/silice ont permis de constater
l'augmentation de la T, attribuée a la formation de liaisons chimiques entre les chaines du
polymére et la charge. Cependant, plusieurs études ont également démontré une diminution
de la T4 avec l'insertion de silice notamment dans le polypropylene "3 et dans des résines
époxydes.”"* En opposition, d'autres travaux ont mis en avant le fait que la silice n'entraine
aucune variation de la transition vitreuse dans une matrice époxydes ''° et dans la matrice
d'un fluoropolymére."® Des auteurs ont parfois méme constaté sa disparition dans le cas du
PMMA.""

La cristallisation conditionne fortement les propriétés finales des polyméres semi-
cristallins. Plusieurs travaux réalisés sur cette transition ont montré qu'elle est également
affectée par la présence de silice. Blagojevic et al.”"® ont étudié la cristallisation isotherme du
Polyuréthane en présence de silice, qui se traduit par une forte modification du taux de
cristallinité et de la nucléation en présence de cette charge qui joue le rbéle d'agent nucléant.
Une étude sur la cristallisation non-isotherme du systéme Poly(alcool vinylique) /silice '
démontre d'autre part que la cristallisation est accélérée pour un faible taux de silice présent
dans la matrice, tandis qu'elle est ralentie pour des pourcentages de silice plus élevés. Selon
Qian et al.' la cristallisation "froide" du Polyéthyléne est décalée vers les plus hautes
températures lorsque le taux de silice au sein de la matrice augmente. Une étude de la
cinétique de cristallisation a également été réalisée par les auteurs précédents. Cette étude
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montre que la température du pic de cristallisation froide varie lorsque la vitesse de chauffe
augmente. Enfin, Guo et al."?' ont observé une diminution de I'enthalpie de fusion d’une
matrice de Polyéthyléne Glycol de 40 kJ/kg lors de l'insertion de 10% en masse de silice.

A partir des données bibliographiques énoncées ci-dessus, il apparait clairement que
les propriétés induites par la silice en tant que charge dans une matrice polymére dépendent
totalement de la nature de cette matrice. Outre le fait d'appartenir a la famille des
thermodurs, des thermoplastiques ou des élastoméres, les propriétés thermomécaniques
(stabilité thermique, élasticité, résistance aux déformations ...) et le comportement des
transitions physiques (transition vitreuse, cristallisation, fusion) du polymére composite
dépendent fortement de la composition chimique du milieu, et essentiellement des
interactions qui apparaissent entre la charge et la matrice.

1.3 — Techniques analytiques
1.3.1 — Analyse thermogravimétrique

L’ATG (Analyse Thermo-Gravimétrique) consiste a mesurer la masse d’'un échantillon
en fonction de la température du milieu ou du temps a une température donnée. La variation
de masse permet de mettre en évidence les phénoménes physiques et chimiques que subit
I'échantillon lors de son chauffage (dégradations, déshydratations, volatilisations des
composeés ... etc) ou de son refroidissement. Cette technique est ainsi trés employée pour
évaluer la stabilité thermique d’un échantillon et identifier les produits libérés lors d’'une
réaction chimique.

Figure 11-13 : TGA/SDTA 851° (Mettler-Toledo)

Les analyses ont été réalisées sur le modele TGA/SDTA 851° (Mettler-Toledo) (voir
Figure 11-13). Le systéme est composé d’un four qui contient I'’échantillon a caractériser et qui
permet de réguler la température de 20 °C a 1600 °C. L’appareil est constitué d’'une
microbalance dont l'incertitude de mesure est évaluée a + 0.1 ug et qui mesure la masse de
I'échantillon au cours du temps. La masse de I'échantillon analysé peut alors étre comprise
entre 1 mg et quelques grammes. Dans le but protéger 'appareil vis-a-vis de la température
élevée du four et d’assurer une bonne stabilité thermique lors de la pesée, la température de
la microbalance est maintenue constante (22 °C).
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11.3.2 — Calorimétrie différentielle a balayage

La Calorimétrie Différentielle a Balayage (plus communément désignée sous
I'acronyme DSC pour Differential Scanning Calorimetry) est une technique employée depuis
les années 60 dans un grand nombre de domaines industriels : alimentaire, pharmaceutique,
pétrochimie mais aussi mise en oeuvre des polyméres.'?? Cette technique quantitative est
utilisée pour évaluer les transitions physiques telles que la fusion, la cristallisation ou la
transition vitreuse'*'?*'%° mais aussi les réactions de polymérisation et plusieurs grandeurs
thermodynamiques telles que la capacité thermique. La DSC mesure les échanges de flux
de chaleur qui apparaissent entre une capsule de référence (vide le plus souvent) et une
capsule de géométrie identique contenant I'échantillon lors d’'un programme de température
imposé. Ainsi, I'énergie libérée ou absorbée au cours d’une transition est mise en évidence.
En fonction du sens de I'échange de chaleur entre I'échantillon et le capteur le phénoméne
peut étre qualifié d’exothermique (dégagement de chaleur) ou d’endothermique (absorption
de chaleur).

La Calorimétrie Différentielle a Balayage se présente comme I'évolution de I'Analyse
Thermique Différentielle (ATD). En ATD, la différence de température est mesurée a l'aide
d’'un thermocouple placé sous chaque capsule avant d’étre convertie en puissance
thermique. En DSC, c’est la différence de flux de chaleur qui est évaluée, ce qui permet de
réaliser des mesures quantitatives. Deux modes de fonctionnement de la DSC existent : la
DSC a fluxmétre et la DSC a compensation de puissance.

DSC a fluxmeétre

Les deux capsules sont disposées dans un méme four (Figure I[I-14) et sont
soumises a la méme programmation en température. La différence des flux thermiques
échangés entre la référence et le four d'une part et entre I'échantillon et le four d'autre part
est alors mesurée.

four

capsule contenant I'échantillon

capsule contenant le matériau de référence

support des capsules et capteurs
de température

capteur de température

\ \ I du four

dispositif de chauffage du four cablage pour la température des capteurs

Figure II-14 : Four d'une DSC de type fluxmétre

Les thermocouples disposés en série a la surface du capteur permettent de mesurer
le signal électrique associé (effet Seebeck) et constitue ce que I'on appelle une thermopile.
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Une thermopile est disposée du cbté de la référence et une du cété échantillon. Ces
thermopiles sont reliées par un montage en opposition. Ainsi on peut montrer que la
différence de potentiel du signal électrique enregistré par les thermopiles est proportionnelle
a la différence de flux de chaleur échangé entre I'échantillon et la référence.

DSC a compensation de puissance

Dans ce type d'appareil, les deux capsules sont placées dans deux fours
indépendants (Figure 1l-15), chauffés de maniére simultanée. Les deux capsules sont ainsi
maintenues en permanence a une méme température.

capsule capsule contenant
de référence I'échantillon
capsules [ N iy
"\.
A Pt | S| - échantillon
Matériau de ~—~—t__| 1
référence thermocouple Pt

[PAA f\/\/\/\/\/—]/
fOCO00000Y, | | (00000000}
s T

Dispositif de chauffe

Figure 11-15 : Fours d'une DSC de type compensation de puissance

L'apparition d'une différence de température entre la référence et I'échantillon va étre
compensée (équilibrée) par l'appareil qui fournit une augmentation ou une diminution de la
puissance électrique. La différence de puissance électrique fournie aux deux fours pour les
maintenir a la méme température est directement proportionnelle a la puissance thermique
échangée par I'échantillon.

La chaleur n’étant pas une fonction d’état (i.e. qui ne dépend que de I'état d’équilibre
dans lequel se trouve le systéme thermodynamique), le principe de cette technique est plus
précisément définie comme la mesure de la différence d’énergie sous forme de chaleur entre
I'échantillon et la référence : "%

o-99 :me,B+mAer—a Equation 10
dt|, dt

Dans cette expression, m représente la masse de I'échantillon, C, est la capacité
thermique a pression constante, B la vitesse de chauffe, A;H I'enthalpie associée a une
réaction chimique ou a une transition de phase, « le taux de conversion de la réaction et

Z—T représente la vitesse de réaction (ou de transformation). Le terme mG,8 désigne le flux

de chaleur contrélé par la programmation en température et le terme mA H %—Otl désigne le
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flux de chaleur caractéristique de la cinétique des phénoménes physico-chimiques qui
apparaissent dans I'’échantillon.

Figure II-16: Capteurs Mettler-Toledo HSS7 et FRS5

Le laboratoire est équipé de quatre appareils : DSC 821°, DSC 823°, DSC 1 ainsi
gu’une Flash DSC a compensation de puissance, tous fournis par la société Mettler-Toledo.
Des échantillons d’indium (T, = 156.56 °C) et de zinc (T, = 419.52 °C) sont réguliérement
utilisés pour I'étalonnage. La DSC 823° dispose d’un capteur HSS7 en céramique sur lequel
sont fixés deux fois 120 thermocouples Au/Au-Pd disposés en étoile (thermopile). Les DSC 1
et 821° sont munies d'un capteur FRS5 (voir Figure 11-16) en céramique haute sensibilité
composé de deux fois 56 thermocouples Au/Au-Pd dont la vitesse de chauffe peut varier de
0.001 & 100 °C.min™". Le four est en argent et sa température est mesurée grace a un
capteur Pt100.

11.3.3 — Calorimétrie différentielle a température modulée et TOPEM

Les techniques de calorimétrie différentielle a température modulée (TMDSC) sont
apparues en 1993." Lors de I'analyse, une modulation en température périodique est
superposée a la programmation en température de la DSC conventionnelle. La modulation
périodique peut étre imposée a 'aide d’'une fonction en escalier (Stepscan DSC) représentée
par 'Equation 11 ou & l'aide d’une fonction sinusoidale (MDSC) représentée par I'Equation
12 avec une amplitude et une période définies.

T=T,+pt Equation 11

Ou T, est la température initiale et By la vitesse de chauffe linéaire

T(t) =T, + Bt + Asin(wt) Equation 12

Avec w la pulsation et A 'amplitude.

La TMDSC est trés employée dans I'analyse des polyméres, notamment pour I'étude de la
transition vitreuse,'?®'° de la cristallisation et de la fusion''*"*2 ainsi que pour I'étude des
procédés de cuisson des thermodurs.'*'3*"3% | 'application de la transformée de Fourier sur
le flux de chaleur mesuré permet d'obtenir le flux de chaleur total moyen (¢«:) et sa

44



composante inversible (¢;,,). La différence entre ¢ et ¢;,, permet d'accéder a la composante
non-inversible (@non.ny) du signal. ¢;,, caractérise les processus étant réversibles sur la
gamme de temps et de température de la perturbation (de 'ordre de la seconde a la minute).
Il s'agit des transitions du premier ou second ordre comme par exemple la fusion ou la
cristallisation. Au contraire, les processus irréversibles (cristallisation froide, réactions
chimiques, vaporisations ... etc) sont caractérisés par @pon.ny -Cependant la TMDSC se
heurte a plusieurs limitations. Le choix des paramétres expérimentaux comme I'amplitude et
la période est difficile a réaliser et les mesures ne peuvent étre réalisées que pour une
fréquence donnée. Des problémes de mesure du flux de chaleur dans le cas des
échantillons de faible masse peuvent également apparaitre.

Dans le but de passer outre ces limitations Schawe et al.’* de Mettler-Toledo
proposérent en 2006 une nouvelle méthode de DSC a température modulée. Cette méthode
nommée TOPEM (ou DSC a perturbation stochastique multi-fréquentielle) fait appel a une
perturbation en température stochastique et se présente comme une extension des
techniques TMDSC. La programmation de la température en fonction du temps peut alors se
présenter sous la forme suivante :

TE)=T, + B,t+T(t) Equation 13

Ou oT(t) est I'amplitude de I'impulsion, dont le signe change et dont la durée d'application
varie de facon aléatoire. La vitesse de chauffe intervenant dans cette programmation en
température est alors donnée par :

Lt)=dT/dt=p4, +d(ST(t))/dt Equation 14

De la méme maniére qu'en TMDSC, les flux de chaleur @y, @i €t @noniny PeUVENt étre
évalués. Cependant, le TOPEM fait appel a la transformée de Laplace pour traiter le signal
mesuré. Cette méthode de traitement du signal permet le calcul direct de la composante @
inv qui, dans le cas de la TMDSC, est simplement déduite de la différence entre ¢y, et ¢;,,. De
plus, la perturbation stochastique permet d'évaluer la capacité thermique quasi statique par
extrapolation a fréquence nulle. Ainsi, a partir d'une seule expérience TOPEM (appelée
aussi DSC multifréquence) la partie complexe de la capacité thermique est accessible pour
une large gamme de fréquences :

C,=C,+iC, Equation 15

Oou C'p est la capacité thermique en phase avec la vitesse de chauffe et C; la capacité

thermique hors phase. Cette technique trouve alors pleinement son utilité dans I'étude
cinétique des phénoménes dépendants de la fréquence tels que les transitions o
caractéristiques d'un changement des propriétés thermiques et mécaniques lors de la
transition vitreuse.'*”1%8139.140 Cette transition peut alors étre étudiée a différentes fréquences
en une seule expérience TOPEM. A partir de cette analyse en fréquence, I'énergie
d’activation apparente (E) peut étre calculée a partir de la relation suivante :
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E=- din f Equation 16
dT

La T4 est déterminée a partir de la température relevée au milieu de la sigmoide (Tnig) pour
chaque courbe C,*(f). Ainsi, en considérant le caractére arrhénien des temps de relaxations
pour un intervalle de température restreint, la pente du graphe représentant In(f) en fonction
de T donne accés & I'énergie d’activation apparente de la transition vitreuse.

1.3.4 - Calorimétrie différentielle a balayage rapide

Récemment développée par la société Mettler-Toledo, la Flash DSC 1'*'*?(FSC) est
un appareil de calorimétrie a balayage rapide dont les vitesses de chauffe et de
refroidissement surpassent largement celles des techniques de DSC classiques. Elle permet
de mener alors de nouvelles investigations dans la cinétique de transition des polymeres
étudiés au laboratoire.™*'**

Figure 1I-17 : Flash DSC 1 et capteur Multistar UFS1

Contrairement aux instruments de DSC classique, I'échantillon est directement placé
sur le capteur. Ce procédé permet de s'affranchir de la conductivité thermique liée au
creuset qui modifie significativement le signal. Le contréle du circuit en compensation de
puissance autorise I'enregistrement de la mesure avec un minimum de bruit pour des
vitesses de chauffe et de refroidissement élevées. Les vitesses de chauffe accessibles en
Flash DSC varient de 0.5 K.s" & 40 000 K.s™ tandis que les vitesses de refroidissement
varient de 0.1 K.s™ & 5 000 K.s™ pour une gamme de températures comprise entre -90 et
400 °C. Ainsi, la gamme de vitesses accessible en FSC peut étre superposée a la gamme
de vitesses accessible en DSC afin de corréler les résultats. La calibration de I'appareil est
réalisée a l'aide d'échantillons d'indium.

Le capteur UFS1 (Figure 11-17) posséde 16 thermocouples (8 disposés du cété de
I'échantillon et 8 disposés sur la référence) qui lui conférent une haute sensibilité. Chaque
capteur posséde un numéro de seérie unique et I'étalonnage est réalisée par Mettler-Toledo.
La résolution en température est optimale grace a la constante de temps de I'appareil proche
de la milliseconde (1000 fois plus faible qu'en DSC classique). Le capteur est relié a un
support en céramique par des connections électriques.
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11.3.5 - Calorimétrie différentielle a balayage ultra-rapide

La calorimétrie différentielle a balayage ultra-rapide (UFSC) s'apparente a la FSC
mais permet d'accéder & des vitesses de refroidissement bien plus élevées. *° % Afin
d'atteindre ces vitesses, I'appareil dispose d'une membrane de faible surface (0.5 x 2 yum) qui
joue le réle de capteur (Figure 11-18).

thermopile :

. échantillon jonction chaude
membrane SiN jonction froide

dispositif
de chauffe

boitier

Figure 11-18 : Principe de fonctionnement du capteur de 'UFSC'*

La plage de température couverte par I'appareil s'étend de -265 a 720 °C et les
vitesses accessibles sont comprises entre 1 et 2 000 000 K.s™. Pour réaliser les mesures sur
les échantillons du laboratoire, deux types de capteurs ont été utilisés chacun d'eux couvrant
une gamme de vitesses différente. Le capteur XEN-39269 (60 x 60 um?) permet d'utiliser des
vitesses entre 100 et 500 000 K.s™ tandis que le capteur XEN-39292 (8 x 10 um?) permet
d'utiliser des vitesses allant jusqu'a 2 000 000 K.s™.

Les mesures ont été réalisées dans une atmosphére d'hélium et sous pression
réduite (40 mbar). De l'azote liquide a été utilisé dans le but de garder a température
constante (80 K) la surface du capteur qui ne participe pas a la mesure.

11.3.6 — Analyse mécanique dynamique en torsion

L’analyse thermomécanique dynamique (DMA) est une technique utilisée pour la
caractérisation des propriétés mécaniques des matériaux. Ce dispositif donne accés aux
modules mécaniques (G et G”) et au facteur d’amortissement (tan o) également appelé
tangente de perte. Les modules mécaniques et le facteur d’amortissement sont des
parametres essentiels utilisés pour comprendre les comportements thermomécanique et
viscolélastiques des systémes polymériques.

Le modéle utilisé est un rhéométre Gemini Advanced Rheometer C-VOR de la
société Bohlin Instruments (voir Figure 11-19). L’échantillon de forme rectangulaire aux
dimensions parfaitement définies est placé entre deux mors a lintérieur d’un four dont la
température est controlée.
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Figure [I-19 : Rhéométre Gemini Advanced C-VOR (Bohlin Instruments)

La contrainte oscillatoire en torsion imposée a I'échantillon est une fonction
sinusoidale qui dépend du temps :

7(t) =7, - Sin(w-t) Equation 17

ou 7, représente I'amplitude de la contrainte exercée et @ la fréquence d’oscillation (en

rad.s™). L’échantillon subit alors une déformation périodique déphasée de § par rapport a la
contrainte imposée :

y(t) =7, -Sin(@-t+ ) Equation 18
avec y, 'amplitude de la déformation.
L’expression de la contrainte peut alors s’exprimer de maniére différente :

7(t) = 7, Sin(wt + 0) = 7, Sin(wit) cOsE) + 7, COS 1) SIN(O) Equation 19

En posant : G'(w) = (z,/y,)cosp) et G"(w)=(z,/y,)SINE), il est possible d’écrire :

7(t) = G'(w)y, sin(wt) + G" (w)y, Sin(wt + 7 12) Equation 20

La DMA permet alors de mesurer les modules G’ et G” du matériau. Ces modules
s’expriment en Pa et ont la dimension d'une contrainte. G’ représente le module de
conservation, associé a I'énergie de déformation stockée par I'échantillon qui peut étre
complétement restituée. |l caractérise le comportement élastique (déformation réversible) du
matériau. G” représente le module de perte, associé a I'énergie utilisée pour déformer
irréversiblement I'échantillon. Il caractérise donc le comportement visqueux (ou plastique) du
matériau car cette énergie perdue ne peut étre restituée sous forme mécanique.
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Ainsi il est possible de définir le facteur de perte (ou facteur d’amortissement) comme
le rapport entre les modules visqueux et élastique de I'échantillon :

tang) = % Equation 21

La température de transition vitreuse mécanique peut étre repérée par le maximum
de tan 6 et par une chute de G’. Le méme comportement de ces deux paramétres est
également observé lors de la fusion.

1.3.7 — Analyse mécanique dynamique en traction

Bien qu’il soit intéressant d’étudier les modules des polyméres en torsion, des études
sont aussi réalisées a partir d'une déformation longitudinale de I'échantillon.™’ La DMA
utilisée en mode traction (Figure 11-20) permet d’accéder aux valeurs des modules élastique
(E) et visqueux (E”). Les équations 17 a 20 exposées dans le paragraphe précédent sont
également valables dans le cas d'une déformation longitudinale.

Figure 11-20 : Analyseur DMA Triton Technology avec supports de traction

La théorie est identique a celle du mode en torsion, en notant que la sollicitation
initialement en torsion devient ici une sollicitation en élongation.

Les premiers essais d'analyse mécanique dynamique ont été réalisés en torsion.
L'acquisition par le laboratoire en 2011 de la DMA Triton Technology a alors permis de
travailler en traction qui est un mode de sollicitation bien plus répandu dans la littérature
scientifique.

En réalisant une analyse en fréquence a I'aide de la DMA, il est possible de calculer
I'énergie d'activation apparente (E,) associée a la transition vitreuse en tragant In(f) = f(1/T)
selon la théorie de William-Landel-Ferry ' :

E, =- din( fl) Equation 22
dT,”

Avec R = 8.314 J.mol" K", f la fréquence (Hz), T, la température de transition vitreuse
relevée a la fréquence f. Cette équation est similaire & 'Equation 16.
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11.3.8 — Microscopie électronique

Les observations d’échantillons en microscopie électronique a balayage (MEB) ont
été réalisées sur un microscope JEOL 6700F équipé d’'un canon a émission de champ,
tandis que les clichés de microscopie électronique en transmission (MET) ont été obtenus
avec un microscope JEOL JEM-1400. Ces deux techniques sont diponibles au centre de
microscopie de I'Université Nice-Sophia Antipolis.

11.3.9 — RMN du solide

Les analyses par résonnance magnétique nucléaire (RMN) du solide ont été
réalisées a la spectropole de I'Université d’Aix-Marseille sur un spectrométre Bruker Avance
WB 400 Wide-Bore Multi-Noyaux. Les mesures ont été effectuées a l'angle magique
(vitesses de rotation ~35 kHz) sous polarisation croisée.

1.3.10 - FTIR

La spectroscopie infrarouge a transformée de Fourrier (FTIR) consiste a obtenir le
spectre d’absorbance d’un échantillon en comparant, a plusieurs longueurs d'onde l'intensité
du rayonnement infrarouge initial (/o) a l'intensité du rayonnement non absorbé (/) a la sortie
de I'échantillon.

rayon incident

N

\a
N\

rayons diffusés

échantillon

Figure 1I-21 : Réflexion diffuse d’'un rayonnement infrarouge incident sur la surface de
I'échantillon

Le spectrométre utilisé est un modele Perkin Elmer Spectrum BX Il utilisé en mode
réflexion diffuse (Figure [I-21). Cette technique permet de détecter les types de liaisons
chimiques présentes dans un échantillon sous forme de poudre. La composition chimique de
'échantillon peut en effet étre évaluée par lintermédiaire de vibrations associées a des
fonctions chimiques précises qui apparaissent sur le spectre FTIR. Ainsi la spectroscopie
infrarouge apparait comme une technique bien adaptée a [I'étude des silices
nanostructurées.'%1%01"
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1.4 — Etude thermocinétique des transitions
1.4.1 — Calcul général du taux de conversion a

Lorsqu’un polymére subit une transition physico-chimique sous I'effet d'une variation
de température, le taux de conversion « (ou taux d’avancement de la transition) est défini
comme le rapport entre la quantité de chaleur AH; échangée a linstant i et la quantité de
chaleur totale AH,,; échangée lors de la transition:

A [ (dH /) dt

AH,, jt‘z (dH /dt). dt

Equation 23

Dans cette expression, «; représente une valeur du taux de conversion a l'instant /,
(dH/dt); représente le flux de chaleur mesuré a l'instant f, t; et t, représentent respectivement
la premiére et seconde borne d’intégration du pic de la transition considérée.

Ainsi, la variation du flux de chaleur en fonction du temps %—T est proportionnelle a

la chaleur totale AH,,; échangée durant la réaction a la vitesse de réaction Z—T :

dH da

e AH,, e AH  k(T) f (@) Equation 24

avec Kk(T) la constante de vitesse, T la température et f(a) la fonction représentant le
mécanisme réactionnel.

L’équation d’Arrhénius donne la dépendance en température de la constante de
vitesse k(T):

k(T)=Ae ®'FT Equation 25

ce qui permet d’exprimer I'Equation 24 sous la forme :

C:j_? = Ae® R f () Equation 26

Avec A le facteur pré-exponentiel, E I'énergie d'activation, et R la constante molaire des gaz.
La dépendance en temps peut alors étre supprimée en considérant la vitesse de chauffe 8
imposée a l'échantillon comme constante :

da_é

— e ¥R f(a Equation 27
a5 (a) q

Avec B = dT/dt la vitesse de chauffe
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11.4.2 — Calcul du taux de conversion o pour la transition vitreuse

Lors de l'exploitation des données de DSC, le taux de conversion relatif a de la
transition vitreuse est défini par la capacité thermique normalisée C," (voir Equation 28).'%

cN = (Cp _Cpg)‘T

0 Equation 28
(Cpe - Cpg)‘.r

ou C,est la capacité thermique mesurée pour chaque valeur de la température T, C,4 est la
capacité thermique mesurée a l'équilibre de I'état vitreux, C, est la capacité thermique
mesurée a I'équilibre de I'état liquide. Le calcul permet ainsi d'obtenir une valeur de CpN pour
chaque valeur de T et conduit alors a la courbe des a en fonction de la température. La
vitesse de chauffe étant connue, il est également possible de tracer les valeurs du taux de
conversion en fonction du temps.

11.4.3 — Méthodes isoconversionnelles

Les données issues de I'analyse en calorimétrie différentielle (DSC, FSC et UFSC)
traitées par les méthodes isoconversionnelles donnent accés a I'énergie d’activation
apparente E,. Cette énergie se présente comme une énergie globale qui reflete aussi bien la
présence de réactions chimiques que la présence de transformations physiques telles que la
transition vitreuse ou la cristallisation. En effet, les techniques d’analyse thermique ne sont
pas spécifiques des entités chimiques formées. Les méthodes isoconversionnelles sont
couramment utilisées dans l'analyse thermocinétique (méthodes de Friedman,'® Ozawa,'*
Flynn and Wall'®®) et nécessitent plusieurs expériences a différentes vitesses de chauffe.

Leur avantage réside dans le fait que la fonction f(«) n’est pas incluse dans le calcul
de E, ce qui signifie que ce calcul est indépendant du mécanisme de réaction et ne se fonde
sur aucun modéle cinétique. Cet argument est particulierement intéressant dans la présente
étude qui met en avant la complexité des transitions que nous souhaitons étudier.

D’autre part, le principe isoconversionnel stipule que pour un taux de conversion
donné, la vitesse de réaction est uniquement fonction de la température.’®

E .
{M} =——= Equation 29

dTt R

En utilisant le logarithme de I'Equation 26, la méthode de Friedman permet de
calculer E, pour chaque taux de conversion donné :

d E .
ln(d_otlj = In[Aa f (a)]— = Equation 30

RT,

a,
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Avec i l'indice de I'expérience réalisée avec une vitesse de refroidissement ou de
chauffe 8. Pour un taux de conversion donné, le terme In[A, f («)]ci-dessus est constant,

ce qui est en accord avec le fait que E, est déterminée pour chaque « sans émettre
d’hypothése sur le mécanisme de réaction ().

11.4.4 — Méthodes isoconversionnelles avancées

Bien que les méthodes isoconversionnelles permettent d’étudier avec succeés les
mécanismes qui rentrent en jeu dans les réactions et transitions complexes, elles présentent
également des inconvénients. La méthode de Friedman évoquée précédemment est une
méthode différentielle trés sensible au bruit et les méthodes intégrales font appel a des
approximations pour résoudre les équations. Dans le but de mettre un terme a ces
limitations, des méthodes fondées sur une intégration numérique ont été élaborées par
Sbirrazzuoli et Vyazovkin, 7 158:159.160.161.162,163 Gag mgthodes sont applicables pour un
nombre n d’expériences réalisées avec un programme de température quelconque linéaire
ou non-linéaire Tt) utilisé en analyse thermique. Pour chaque valeur de ¢, E, est
déterminée comme la valeur de I'’énergie qui minimise la fonction suivante :

n o J[E,. T (t,)] —
D(E,) = e Equation 31
§J§‘J Ea’Tj (ta)
Avec :
b -E ,
JE,T(t,)|= [ exp|—|dt Equation 32
: ) ,f RT,(1)

a-Aa

La valeur de la fonction J introduite ci-dessus est calculée par la méthode des
trapézes. Pour chaque valeur de « la minimisation de @(E,) est évaluée a nouveau, ainsi la
dépendance de [I'énergie dactivation est déterminée sur tout [lintervalle de
conversion, 164165166

L’énergie d’activation apparente calculée grace aux méthodes isoconversionnelles
peut aussi bien caractériser des processus faisant appel a plusieurs réactions chimiques
(cinétigue multi-étapes) ou des processus au cours desquels interviennent des
transformations physiques (évaporation, gélification, vitrification). Elle peut également mettre
en avant le type de contrdle impliqué dans la réaction : contréle chimique, contrdle par la
viscosité ou controle par la diffusion.'3*1°¢167.168

En appliquant les méthodes isoconversionnelles avancées, le taux de conversion a
d'une expérience en mode non-isotherme peut étre exprimé en fonction du temps ou de la
température T. L'énergie d'activation apparente E, calculée peut quant a elle étre exprimée
en fonction de a ou de T. Cependant chaque valeur de E, est associée a une valeur de a qui
correspond elle-méme a au moins trois valeurs de température, ceci aussi bien pour des
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mesures isothermes que pour des mesures non isothermes. Le tracé de E, =f(T ) fait alors

appel a des températures moyennes T, qui se présentent comme la moyenne de toutes les

valeurs de température correspondantes a une méme valeur de a. Les valeurs de E,
utilisées pour illustrer les résultats qui vont suivre seront alors tracées en fonction de T en
posant =T, .

Notons que les méthodes isoconversionnelles avancées peuvent étre appliquées a

tout type de données issues d’une analyse thermique (DSC, FSC, UFSC, TGA, DMA,
rhéométrie) avec le logiciel développé par Sbirrazzuoli.'®

11.4.5 — Théorie de Hoffman-Weeks

Cette méthode illustrée par la Figure 11-22 permet de déterminer pour un polymére la
température de fusion d'un cristal parfait (ou température de fusion a I'équilibre) définie par
Tm0_169

Figure 11-22 : Evaluation de T;,° par la méthode de Hoffmann-Weeks (noir : régression
linéaire réalisée sur les points expérimentaux, rouge : droite d'équation T, = T)

Le polymére analysé est cristallisé a différentes températures isothermes et pour
chaque isotherme la température de fusion du cristal formé est ensuite mesurée en mode
non-isotherme (10 °C.min™"). Une régression linéaire est appliquée sur les points placés sur
le graphe T, = f(T,). La valeur de T’ est alors relevée a l'intersection de cette régression
linéaire avec la droite d'équation T, = T..
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11.4.6 — Théorie de la croissance cristalline

La théorie microscopique de croissance cristalline des polyméres a été développée
par Lauritzen et Hoffman dans les années 70. La fiabilité de cette théorie a été démontrée
par Franck et Tosi."”® Elle confirme de plus les résultats obtenus expérimentalement par
plusieurs auteurs.'”""72173174 Dans ce processus de croissance, les segments de chaine vont
se déposer de fagon successive sur le front de croissance cristallin par un mécanisme
séquentiel. A partir des surfaces latérales du germe primaire, un germe secondaire est
déposé sur le substrat polymére et sera suivi du dép6t des germes tertiaires.

Deux vitesses sont alors définies respectivement comme la vitesse de dépbt des
germes secondaires sur le front de croissance (i) et la vitesse de remplissage de la couche
(g). Trois types de régimes doivent alors étre distingués en fonction de la valeur de ces
vitesses :

- Régime | : g>>i

La vitesse de remplissage est bien plus élevée que la vitesse de dépbt des germes.
Pour ce régime, la cristallisation se réalise avec le remplissage d’'une seule couche du front
de cristallisation a la fois car la vitesse de dépdbt des germes est limitante. Ce régime pour
lequel la vitesse de croissance des lamelles G (Equation 33) est proportionnelle a la vitesse
de dépbt j est présent aux températures élevées correspondant a un faible état de surfusion.

- Régime Il : g~i

La vitesse de remplissage est proche de la vitesse de dép6t des germes. Dans ce
régime rencontré pour des températures de surfusion intermédiaire, aucun type de
germination n’est dominant.

- Régime lll : i>>g

La vitesse de remplissage est limitante. La cristallisation se réalise donc avec le
dépbt des germes secondaires sur le front de croissance car la vitesse de dépét des germes
est la plus forte. Ce régime est caractéristique des températures de cristallisation faibles ou
la surfusion est trés élevée.

Afin de réaliser la cristallisation, les segments de chaine doivent diffuser dans le
fondu afin de se déposer sur le front cristallin. Deux phénoménes entrent alors en jeu dans la
vitesse de croissance des lamelles : premierement il s’agit du transport par diffusion des
chaines, puis vient le dépét des germes sur le front cristallin. Cette vitesse est alors évaluée
en fonction de la température par I'expression ci-dessous.

—u- —Kg

e Equation 33
RT-T,) T(AT)f

G=G,e

55



Avec G, une constante, U* I'énergie d’activation du mouvement des chaines dans le
fondu, R la constante des gaz, T la température de cristallisation, T., la température pour
laquelle tout mouvement moléculaire est impossible (T, = T, — 30 °C), K, la constante
dépendante du régime de nucleation, AT la surfusion et f le facteur de correction défini par

T Ainsi, la contribution de la diffusion est définie par :
+

m

termeU’) = e Y Equation 34
R(T-T,)

et la contribution de la nucléation est définie par :

—K ] .
terme(K ) = exp(ﬁ] Equation 35

La vitesse de croissance des cristaux G ainsi définie est identique pour les régimes
de cristallisation | et Il mais apparait comme deux fois plus importante dans le régime 11.""®

L’Equation 33 permet alors de constater qu’a haute température la croissance est
limitée par la faible vitesse de dépdt des germes (terme(K,)) et qu’'a basse température, elle
est limitée par la faible vitesse de diffusion des chaines dans le fondu (terme(U)).

Le parametre cinétique K, est associé aux processus de nucléation qui apparaissent
lors de la cristallisation. Il est défini par :

_ nbO'O'eTom

K
Ah.kg

Equation 36

ou b est I'épaisseur de la surface des noyaux (ou germes), o est I'énergie libre de la surface
latérale, o, I'énergie libre de la surface de repliement des chaines, T, la température de
fusion a I'équilibre déterminée par la méthode de Hoffmann-Weeks, Ah; la chaleur de fusion
par unité de volume de cristal, kg la constante de Boltzmann et n un entier prenant la valeur
4 pour le régime | et Il de cristallisation, et 2 pour le régime II.

En outre, il est important de noter que les paramétres de I'équation d'Hoffman-
Lauritzen'"® peuvent étre calculés a partir de la courbe de E,=f(T), selon la nouvelle méthode

proposée par Vyazovkin et Sbirrazzuoli,’”” a I'aide de I'équation ci-dessous :

2 02 2 0
T-T,) (T -T)°T

E, (T)=U Equation 37
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Ainsi, la vitesse de cristallisation selon la théorie de Hofmann-Lauritzen (Figure 11-23)
atteint une valeur maximale a une température donnée T, (Equation 33).

Cristallisation froide Cristallisation a partir du fondu

1
E > lavitesse diminue

1
E = 0: lavitesse augmente

avec ladiminutionde T avec l'augmentation deT

T \l
E -4 ' =
= n
— Q Contréle i Contrdle par
o par la & la nucléation
7 diffusion [
n
T iy
£

Arrhenien : i . : i Anti-Arrhenien

Température /°C

Figure 1I-23 : Evaluation de la vitesse de croissance (G) des cristaux en fonction de la
température

La cristallisation d’'un polymére & une température comprise entre T et T est
caractérisée par un comportement anti-arrhénien et par des valeurs négatives du coefficient
de température si la constante de vitesse est décrite par la loi d'Arrhénius.'>'#4 178179 | 5
vitesse de cristallisation est dans ce cas contrblée par la cinétique de nucléation. Lorsque la
température de cristallisation est comprise entre To.x et Ty le coefficient de température
affiche des valeurs positives et la cristallisation suit un comportement arrhénien. La vitesse
de cristallisation est alors contrélée par la vitesse de diffusion.
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CHAPITRE Il :NANOCOMPOSITE
ALCOOL POLYFURFURYLIQUE / SILICE
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lll.1 — L'alcool polyfurfurylique, un thermodur biosourcé

Dans ce chapitre, nous allons étudier l'influence de deux types de silices sur un
polymére bisourcé : I'alcool polyfurfurylique. Premiérement, des nanoparticules de silice
sphériques seront employées et dans un deuxieme temps [leffet induit par des
nanoparticules agrégées sera également décrit. L’attention sera portée sur les variations des
propriétés thermomécaniques du matériau nanocomposite et plus particulierement sur sa
transition vitreuse. L’influence des nanoparticules agrégées sur la polymérisation du FA sera
également discutée.

Avant de présenter les résultats obtenus, nous commencerons par définir I'origine du
FA, ses propriétés physico-chimiques et les mécanismes de polymérisation qui permettent
sa transformation en PFA.

ll.1.1. — L’alcool furfurylique : un monomeére issu de I’hémicellulose
11.1.1.1 — L’hémicellulose

L’hémicellulose est un polysaccharide (Figure IllI-1) présent dans les parois primaires
et secondaires des cellules végétales."® Il se présente comme le polyoside le plus abondant
sur terre aprés la cellulose, il peut étre par exemple trouvé dans le bois ou dans les
plantes (céréales, betterave, canne a sucre etc...). Malgré une grande variété de structures
chimiques provenant de ses diverses origines botaniques, 'hémicellulose se définit toujours
comme un polymere linéaire branché.

L'hémicellulose est composée de différents sucres en C5 (xylose, arabinose, ...) et
en C6 (glucose, mannose...) dont les proportions varient en fonction de I'espéce
végétale. 82183184185 Capandant, le xylose apparait dans tous les cas comme le composé
majoritaire de sa structure et constitue le squelette principal de la chaine glucidique.'®®'®
C’est 'enzyme glycosyltransférase située dans I'appareil de Golgi qui est responsable de la

formation de la liaison entre les différents sucres de la chaine. 818
HO._ HO-_
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Figure 111-1 : Structure de I'hémicellulose
L’hémicellulose est connectée aux fibrilles de cellulose par des liaisons hydrogénes

et joue le role de liant entre la cellulose et la lignine dans la paroi secondaire grace a 'action
de 'acide férulique, conférant ainsi une certaine flexibilité au systeme.
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li1.1.2 — Extraction du furfural a partir de ’hémicellulose

Le furfural est un aldéhyde hétérocyclique obtenu a partir de la dégradation de
I'hémicellulose dont il est le principal produit (Figure I1I-2). Cette molécule fut découverte par
le chimiste allemand Wolfgang Ddébereiner en 1832 en tant que produit secondaire de la
synthése de I'acide formique. De nos jours, il est issu en grande partie des déchets agricoles
riches en xylose et la production annuelle de ce composé se chiffre a hauteur de 300 000
t/an en 2010."° Le furfural s’inscrit dans la liste des composés appartenant a la biomasse de
seconde génération car il ne provient pas de substances destinées a I'alimentation.

Furfural
@ o)
H \
. Sucres o
Hemicellulose —» —_—>
(Xylose) “H,0

Figure IlI-2 : Transformation de I'hémicellulose en furfural

La transformation de I'hémicellulose en furfural se déroule en deux étapes. La
premiére étape fait intervenir une hydrolyse acide qui entraine la scission des sucres en C5
et CB. Cette réaction est rapide et son rendement est élevé.”" Lors de la seconde étape une
triple déshydratation intervient par augmentation de la température et de la concentration en
acide. Les différents sucres se dégradent alors pour donner deux produits : le furfural obtenu
a partir des pentoses et I'hnydroxymethylfurfural (HMF) obtenu a partir des hexoses. Afin
d’augmenter les rendements en furfural, cette réaction est catalysée par des acides forts
(acide sulfurique) ou par des sels de métaux.'®""%

Différents protocoles expérimentaux ont été employés pour la production du furfural.
En 1992, le premier procédé faisait appel a une solution d’acide phosphorique concentrée,
un produit dangereux car corrosif. C'est pourquoi des méthodes de catalyse hétérogéne ont
été développées comme par exemple celle liée a I'utilisation de zéolites (Moreau et al.'®®). La
catalyse hétérogéne s’avere ainsi bénéfique pour [I'environnement puisqu’elle évite
l'utilisation de composés dangereux ou toxiques et avantageuse d'un point de vue
économique de par le recyclage des catalyseurs.

11.1.1.3 — Transformation du furfural en alcool furfurylique

La réduction du furfural par hydrogénation catalytique conduit a la molécule d’alcool
furfurylique comme indiqué sur la Figure I1I-3:

\O/ N, B @A

Figure 1ll-3 : Hydrogénation catalytique du furfural en alcool furfurylique
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La molécule de FA peut étre obtenue sous forme liquide par deux voies de synthése
a partir du furfural : la réduction en phase liquide et la réduction en phase vapeur. La
réduction en phase liquide nécessite une forte pression et une température élevée tandis
que les produits de la réduction en phase vapeur dépendent fortement du catalyseur
employé.

L’étape d’hydrogénation doit étre hautement sélective et localisée spécifiquement sur
le groupement aldéhyde du furfural afin de le transformer en groupement alcool. C’est
pourquoi cette réaction est réalisée en présence de catalyseurs tels que les métaux et les
alliages. Dans le cas contraire, des produits issus de 'ouverture du cycle furanique peuvent
étre générés ainsi que d’autres produits comme le tétrahydro-alcool furfurylique ou le 2-
methylfurane. Le catalyseur d’Adkins (chromite de cuivre et de chrome) fut largement utilisé
dans les deux voies de synthése, avec des rendements trés élevés approchant les 98%. La
toxicité liee a son utilisation eut pour conséquence son remplacement par des catalyseurs
plus respectueux de I'environnement tels que Cu/MgO ou PY/TiO,/SiO, qui conduisent
également a de bons rendements de synthése.

L’hydrogénation catalytique n’est pas le mécanisme unique qui conduit a la molécule
d’alcool furfurylique. La réduction électrochimique du furfural conduit aussi a la synthése de
cet alcool.”™ Cependant, le rendement de la synthése ainsi que le taux de sélectivité
dépendent de la nature de la cathode employée dans I'étape de réduction et sont plus faibles
que ceux obtenus par hydrogénation catalytique. Parallélement a la production d’alcool
furfurylique, l'acide furoique est formé par l'oxydation du furfural. De plus, des études
menées dans le cadre des biotransformations ont montré que ['utilisation de bactéries
pouvait conduire a la transformation sélective du furfural en alcool furfurylique, ou la
Nicotineamide Adénine Dinucléotide Phosphate (NADPH) joue le réle de donneur
d’électrons.'®®

ll.1.1.4 - Propriétés physico-chimiques et réactivité de I'alcool
furfurylique

Quelle que soit la voie de synthése a partir de laquelle il est obtenu, le FA posséde
les caractéristiques physico-chimiques suivantes :

- Température de fusion : -29 °C

- Température d’ébullition : 170 °C
- Densité : 1.1285 (a 20 °C)

- Moment dipolaire : 1.9 x 10"® D

D’un point de vue chimique, l'intérét certain suscité par cette molécule est di au fait
gu’elle combine les propriétés et la réactivité des composés hétéroatomiques avec celles
des alcools primaires. Le caractére hydrophile du FA est défini par la présence du
groupement hydroxyméthyle sur le cycle furane. Cet alcool est miscible dans la plupart des
solvants (acétone, éthanol, eau ...), c’est la raison pour laquelle il est directement utilisé en
tant que solvant,'®® ou co-solvant'®” dans les extractions.

Le FA est une molécule réactive, de la méme maniére que les alcools primaires
aliphatiques elle peut subir des réactions telles que les réactions d’oxydation,
d’estérification,'®® de réduction, cette derniére entrainant la synthése de 2-méthylfurane et de
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2-méthyltétrahydrofurane. Le FA est stable en milieu basique. En milieu acide la formation
d’'un carbocation est facilitée par le départ du groupement hydroxyle. Ainsi, dans un milieu
suffisamment acide, le FA polymérise en alcool polyfurfurylique (PFA).

La synthése de PFA a partir du FA représente une grande part de lactivité
industrielle menée a partir de cette molécule car le matériau thermodurcissable obtenu
apparait comme un polymére présentant une large gamme d’applications. Il peut étre
employé en tant que liant et colle pour bois,'#'%°?% oy bien dans I'élaboration de matériaux
résistants a la corrosion et au feu.?""?? Le PFA est aussi utilisé comme liant pour la
formation de moules de fonderie?**?** et comme précurseur de matériaux carbonés et de
nanocomposites. '90:205:206.:207

Le FA est classé comme substance cytotoxique=™ (irritant pour la peau et les yeux) et
neurotoxique®®®. Pour cette raison, il est généralement prépolymérisé dans l'industrie afin de
réduire la quantité de produits volatils et de présenter un degré de toxicité moindre.

D'autre part, le PFA peut également étre utilisé dans la préparation de carbones
nanostrucuturés.?'° La fabrication de carbone nanoporeux fait alors appel & un processus de
carbonisation du PFA. Yin et al. " ont montré que la formation de membranes
nanocomposites zeolites/carbones était réalisable en utilisant le PFA comme précurseur de
polymérisation. L'association du PFA et des zeolites est alors utilisé dans le stockage du
H,?'? et dans les membranes de séparation.?™

208
(

111.1.2 — Polymérisation de I’alcool furfurylique en alcool polyfurfurylique
Cette réaction se déroule en deux étapes. La premiére est constituée de réactions de
condensations qui entrainent la formation d’oligoméres linéaires de PFA?" (voir Figure 111-4).

La déshydratation au niveau du groupement hydroxyméthyl conduit a la formation d'un
carbocation, et a la condensation en position C5 d'un autre cycle furanique.®®

o) CHoH H20 o oy o) cHy o)
n-1

Figure IlI-4 : Formation des oligoméres linéaires de PFA par condensation

CH,OH

Les oligoméres peuvent également se former par le biais d’'un dimére intermédiaire
contenant une liaison éther (voir Figure IlI-5). La réaction de condensation se déroule alors
entre le carbocation et le groupement hydroxyle d’'une molécule voisine de FA. Ce dimére
est cependant instable car le départ du formaldéhyde a partir de ce type de liaison va
entrainer la formation d’une liaison méthyléne.

0 o)
0
Figure IlI-5 : Formation des diméres intermédiaires par condensation du FA
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Avant sa polymérisation, le FA est un liquide jaune, transparent et peu visqueux.
Cependant, outre une augmentation de sa viscosité, le systéme noircit progressivement avec
I'avancement de la polymérisation.?® L’apparition de cette couleur ne peut étre simplement
expliquée par la présence d’oligoméres linéaires de PFA décrits ci-dessus. Elle trouve son
origine dans la formation de chromophores, c’est a dire des séquences ou les doubles
liaisons sont conjuguées. Cette apparition de chromophores pendant la polymérisation du FA
a été mise en évidence par Gandini et al. #’*?'®et se déroule en deux étapes. Lors de la
premiére étape, un ion hydrure est échangé entre une chaine linéaire et un carbocation
formé par déshydratation. Seuls les hydrogénes des groupements méthylénes présents
entre deux cycles furaniques peuvent étre concernés par I'échange de l'ion hydrure (Figure
I11-6).

+

EH o EH O EH o H O IH o o o EH o
H H l H H H

Figure Ill-6 : Formation des chromophores de PFA par échange d’un ion hydrure

La seconde étape de polymérisation du FA en PFA apparait aprés la formation des
oligoméres linéaires et des chromophores. Selon Gandini et al.?'*?'®, cette étape de
« réticulation » résulte de deux mécanismes et va aboutir a un matériau solide thermodurci.

Le premier mécanisme est caractérisé par I'attaque des électrons conjugués sur un
carbocation : il s’agit d'une addition électrophile de type addition de Mickaél (voir Figure

111-7).

MQ CH,* o)
_H*
AL \
8 9 \
(e} Cgﬂo\/\l‘y °
Figure IlI-7 : Réaction d’addition électrophile sur les oligoméres de FA

Le deuxieme mécanisme d'addition correspond a des cycloadditions 4+2 de Diels-
Alder (voir Figure 111-8) qui s’effectuent entre un cycle furanique diéne et un cycle localisé sur
une sequence de chromophores.

65



0. g 0. g\ O, /’8 o
7
. \ /
H 5 5
Figure IlI-8 : Réaction de Diels-Alder sur les oligoméres de FA
Des réactions d'ouverture du cycle furanique peuvent également se produire.?’’ Elles
apparaissent par l'attaque successive d'un proton et de H,O sur I'oxygéne du furane (Figure

111-9) et conduisent a la formation de séquences y-dicétone qui sont considérées comme des
défauts mineurs de la chaine linéaire.

OO = O W

|40

ID—I

0OH
H HO

OH O — OO

Figure I1I-9 : Mécanisme d'ouverture du cycle furanique

Aprés avoir subi 'ensemble des réactions d'addition et/ou de cycloadditions, le PFA
se présente finalement sous I'aspect d’'un matériau noir brillant, rigide et cassant.

Différents types de catalyseurs ont été utilisés pour la réaction de polymérisation de
I'alcool furfurylique tels que des acides minéraux (acide sulfurique®'®, acide phosphorique®'®),
des acides organiques (acide sulfonique ?° - %' anhydride maléique®'® ??? | acide
trifluoroacétique??), des acides de lewis (TiCls,>"® SnCl?"®, ZnCl,**") et de diiode.?* %
L'anhydride maléique peut se dissoudre dans le FA et son efficacité a été prouvée dans
plusieurs études menées au laboratoire.?®%” Au cours de la polymérisation, I'anhydride
maléique n'est pas régénéré et peut étre alors défini comme « accélérateur ou initiateur de
polymérisation » au lieu de « catalyseur». Il constituera donc I'accélérateur de

polymérisation employé dans cette étude.
11.1.3 — Matériaux hybrides Alcool poly(furfurylique)/silice

Les études réalisées sur le PFA et publiées dans la littérature scientifique sont
nombreuses. La polymérisation du FA est un sujet qui a été étudié au laboratoire. Zavaglia et
al.??® ont mis en avant l'effet catalytique de la montmorillonite modifiée et de I'ion chlorure

d’octadécyl ammonium sur la polymérisation du FA, tandis que Guigo et al. ***?*° ont décrit
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avec succes la cinétique de polymérisation, corrélée avec les mécanismes qui entrent en jeu
dans la formation de ce matériau.

Il apparait clairement dans la littérature que le PFA est une matrice polymére
fréquemment employée pour I'élaboration de matériaux nanocomposites. Des processus de
polymérisation complexes ont été mis en avant avec les travaux de Grund et al.?° qui ont
réalisé I'élaboration d’'un réseau hybride PFA/silice par "polymérisation jumelée". L'objectif de
cette méthode consiste alors en la formation simultanée d'un réseau de silice et d'un réseau
d'oligoméres de FA a partir du tétrafurfuryloxysilane ou du difurfuryloxydimethylsilane.
Spange et al.?" ont réussi a élaborer par polymérisation cationique des matériaux hybrides
avec l'insertion de particules carbone/silice dans le PFA qui entrainent une modification de la
conductivité¢ spécifique. Les recherches de Kawashima et al.?*? se sont quant a elles
concentrées sur la formation de carbone poreux a partir d'un matériau composite PFA/silice.
Des études ont été menées d'autre part sur le systéme PFA/lignine et ont montré la bonne
compatibilité de cette charge avec la matrice furanique, qui conduit alors a une variation des
performances thermomécaniques du PFA.?** Pranger et al.?* ont étudié I'effet de l'insertion
de whiskers de cellulose dans le PFA et ont observé une amélioration de la stabilité
thermique. Enfin, des matériaux hybrides PFA/silice ont été élaborés par formation de silice
in-situ et présentent une température de transition vitreuse plus forte ainsi qu'une
amélioration de la stabilité thermique.*

Afin de se démarquer des travaux cités ci-dessus, le présent travail trouve son
originalité dans I'étude de l'effet induit par deux types de nanoparticules de silice : sphérique
et agrégée, lors de leur insertion dans le PFA. La charge est préparée en dehors de la
matrice polymére et posséde une structure contrélée. L’accent est ici également mis sur la
nécessité ou la non-nécessité d’'une modification en surface de ces nanoparticules. De ce
fait, c'est précisément l'effet de la morphologie de la silice qui va étre étudié de par les
variations induites sur la transition vitreuse du PFA et sur ses propriétés thermomécaniques.

lll.2 — Nanocomposite Alcool poly(furfurylique) / silice sphérique

Dans ce paragraphe, nous allons voir de quelle maniére il est possible de synthétiser
et de modifier la silice sphérique SiO,(s). Nous allons également nous intéresser a son
influence sur les propriétés thermomécaniques du polymére nanocomposite ainsi formé et
aux intéractions qu'il existe entre la charge et la matrice.

lll.2.1 - Synthése et caractérisation des nanoparticules
l.2.1.1 - Protocole de synthése

Le protocole suivant vise a synthétiser par la méthode Stdber (voir paragraphe 11.2.4)
des nanoparticules de silice dont le diamétre théorique est de 100 nm.

Un premier mélange est composé de 47,25 g dammoniaque a 33% disposés dans
une fiole jaugée de 1 L et complétée avec de I'éthanol a 96%. Un deuxiéme mélange
constitué de 208,29 g de tétraéthoxyorthosilicate (TEOS) est également réalisé dans une
fiole jaugée de 1 L complétée par de I'éthanol a 96%.

Pendant 15 min, le mélange ammoniaque/éthanol est placé sous agitation
magnétique (1000 tours/minute) pour rendre la solution homogéne. La solution
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TEOS/éthanol est alors ajoutée au mélange précédent en maintenant l'agitation a 22 °C
pendant une durée de 12 heures (500 tours/minute) a lissue de laquelle les particules de
silice sont obtenues.

111.2.1.2 - Diamétre théorique

En considérant les conditions expérimentales décrites, le diameétre théorique des
particules de silice peut étre estimé a partir des équations de Stober. Le calcul conduit alors
a un diamétre théorique de ~150 nm (A = 160.45 et B = 1.26).

1l.2.1.3 — Analyse par diffusion dynamique de la lumiére

La DLS (Dynamic Light Scattering) Zetasizer permet d’évaluer la distribution de la
taille des nanoparticules de silice synthétisées. Lorsque la lumiére du laser entre en contact
avec les nanoparticules de silice, elle diffuse dans toutes les directions de I'espace. Lors de
I'analyse, seule la diffusion liée aux particules de diameétre inférieur a la longueur d'onde du
laser est considérée (diffusion de Rayleigh). L'intensité de la lumiére diffusée par les
nanoparticules de silice est mesurée au cours du temps sous un angle de 90°C. La
dépendance en temps de l'intensité mesurée s'explique par le fait que les nanoparticules de
silice adoptent un mouvement brownien dans le milieu liquide di a I'agitation thermique. Des
interférences constructives ou destructives sont alors créées et l'intensité totale peut étre
reliée au mouvement et a la taille des particules analysées.

Siz e Distribution by Volume
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Figure 111-10 : Distribution en volume de la taille des particules de silice SiO,(s)

L’analyse de granulométrie (Figure 111-10) met en avant la présence d’un seul pic. De
ce fait, la distribution de la taille des nanoparticules est faible et mono disperse. La taille
moyenne obtenue par cette mesure est de 117 nm, cependant il est nécessaire de prendre
en compte la couche d'ions Na® présents autour des sphéres de silice qui conduit a une
surestimation des résultats de I'analyse (Rayon de Debye-Hickel). Les nanoparticules de
silice étant chargées négativement en surface, une couche d’ions positifs se forme autour
d’elles afin de les rendre électriquement neutres. Dans le cas présent, le rayon de Debye
vaut 10 nm, ce qui raméne la taille moyenne mesurée a 107 nm.
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Ce résultat est en accord avec le calcul du diamétre théorique effectué
précédemment et montre ainsi que la méthode Stéber permet de contrbler aisément la taille
des sphéres de silice.

111.2.1.4 - Analyse par MET
Les particules de silice élaborées par le protocole décrit précédemment ont été

observées par MET (Figure 1lI-11) afin de déterminer leur morphologie et de corréler leur
taille réelle avec le diamétre théorique.

Figure IlI-11 : Images MET des nanoparticules de silice SiO,(s)

Les clichés de microscopie montrent que les particules sont uniformes et présentent
une forme sphérique. Elles sont de plus bien dispersées dans la solution et ne forment pas
d’agrégats. Le diamétre expérimental mesuré a partir des clichés se situe entre 75 nm et 100
nm. Ces valeurs sont donc incluses dans la distribution de tailles estimée par DLS.

Le diameétre expérimental estimé par MET et DLS differe lIégérement du diamétre
théorique (150 nm) calculé grace aux équations de Stober. Cette différence est expliquée
par l'influence de deux paramétres expérimentaux qui ne sont pas pris en compte dans les
équations du paragraphe 11.2.4. Il s’agit de la température a laquelle se produit la réaction et
de la vitesse d’agitation utilisée lors du mélange de la solution TEOS/éthanol avec la solution
ammonium/éthanol.?*®

111.2.1.5 - Modification de surface de la silice

Les particules de silice synthétisées par la voie Stober sont des sphéres rigides
SiOy(s) dont la surface comporte des groupements hydroxyles. Le traitement de cette
surface en trois étapes présenté ici consiste en une fonctionnalisation par des groupements
furanes comme indiqué sur la Figure I1I-12.

Lors de la premiéere étape, I'épichlorhydrine réagit avec les groupements hydroxyles.
Pour cela les particules de silice ont été au préalable mises en solution dans le toluéne. Un
mélange contenant 210.35 g de la solution toluéne/silice, 15 mg d'iodure de potassium (KI),
29 mg déther couronne (18-crown-6-ether) et 50 ml d‘épichlrohydrine (ratio molaire
épichlrohydrine / silice séche ~5) est alors placé a reflux dans un ballon de 100 ml a 130 °C
pendant 24 heures.”® La silice résultante (SiO,(s)-epoxy) est finalement lavée plusieurs fois
a I'’éthanol pour supprimer I'excédent d’épichlorhydrine.
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Figure IlI-12 : Processus de modification des nanoparticules

Lors de la deuxiéme étape, il y a réaction entre le groupement amine de la
furfurylamine et le groupement époxyde des particules de silice par ouverture du cycle.?"?%®
Le culot de silice obtenu a la fin de I'étape précédente est disposé dans un ballon de 100 ml
en présence de 60 ml de furfurylamine (ratio molaire furfurylamine / silice séche époxydée
~5), puis chauffé a reflux de la furfurylamine pendant 18 heures. La silice ainsi modifiée
(SiOy(s)-furane) est lavée plusieurs fois a lacétone et a I'éthanol pour éliminer la
furfurylamine n’ayant pas réagi.

Lors de la troisieme étape, le culot de silice obtenu précédemment est placé sous
agitation magnétique dans une solution d’acide chlorhydrique 0,12 M pendant 2 heures. La
silice SiO,(s)-furane est finalement lavée a l'eau puis a I'éthanol dans le but d’éliminer
l'acide.

Pour les besoins des caractérisations en ATG et FTIR, chaque culot de silice est
placé dans une étuve sous vide a 80 °C pendant 48 heures afin d’évaporer le solvant et ainsi
supprimer son signal lors des analyses. Lors de I'élaboration des composites, la silice
modifiée sera introduite dans la matrice sous son état solvaté dans I'éthanol.

111.2.1.6 - Caractérisation par ATG

Balayage en température

Dans le but de mettre en évidence la fonctionnalisation en surface des particules,
chaque type de silice a subi une mesure ATG sous flux d’air. Les échantillons présentent
une masse initiale d'environ 10 mg et sont placés dans des creusets en alumine de 70 pL.
La mesure a été réalisée avec une programmation en température fixée de 25 a 900 °C avec
une vitesse de chauffe a 10 °C/min sous un débit d’air de 50 mL/min (atmosphére oxydante).
Les courbes de pourcentage de masse en fonction de la température sont illustrées par la
Figure I11-13.
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Figure 1lI-13 : Thermogramme des silices SiOx(s) (bleu), SiO(s)-epoxy (orange) et SiO,(s)-
furane (vert)

Comme le montrent les résultats, la perte de masse observée varie en fonction de la
température et du type de silice.

La perte de masse de 7% apparaissant entre 50 °C et 200 °C est caractéristique de
I'évaporation de I'éthanol physisorbé sur SiO,(s). Dans le cas de SiOy(s)-epoxy et SiOx(s)-
furane la perte de masse est respectivement égale a 3 et 2%. En effet, le nhombre de
groupement OH diminue aprés la fonctionnalisation et la quantité d'éthanol physisorbée sur
la silice est alors plus faible. Cependant la différence de perte de masse observée entre 200
et 900 °C (Am = mggeec - Mggoec) SUr les trois échantillons (Tableau 1ll-1) met en avant la
présence des fonctions organiques en surface.

Echantillon Am /%
SiOy(s) 5.1
SiOy(s)-epoxy 16.3
SiOy(s)-furane 20.9

Tableau IlI-1 : Variation de masse de silice entre 200 et 900 °C pour SiOy(s), SiOy(s)-epoxy
et SiOy(s)-furane

Pour SiO4(s), la perte de masse de ~5% dans cette gamme de températures est associée a
la réorganisation des fonctions hydroxyles présentes en surface des nanoparticules®® tandis
que SiOy(s)-furane présente une perte de masse de ~21%. Ainsi, cette différence de perte de
masse observée a hauteur de 16% entre la silice modifiée et la silice non modifiée
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correspond bien a la dégradation thermique des nouvelles fonctions organiques greffées en
surface. La différence de 5% observée entre SiO,(s)-epoxy et SiOy(s)-furane s’explique
également par la substitution des groupements époxides par les fonction furanes greffées.

Cycles de chauffe/refroidissement

Afin de vérifier le nombre de groupements modifiés en surface des nanoparticules, 9
cycles de chauffe/refroidissement ont été réalisés de 25 a 200 °C avec une vitesse de 10
°C/min sous un débit d’air de 50 ml.min™. Les échantillons présentent une masse initiale
d'environ 10 mg et sont disposés dans des creusets en alumine de 70 pL.

La variation de masse de SiO,(s) et SiO,(s)-furane en fonction de la température est
présentée Figure 1ll-14 et les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau IlI-2. La
désorption de I'eau est observée lors de la chauffe tandis que son adsorption sur la surface
de la silice est observée lors du refroidissement.

100

99 - \V

sdll 4 X A X | 1 4

97

Masse / %

96

95 t

94

T T T T T T T T
0 200 400 600 800
Temps / min

Figure IlI-14 : Thermogramme des silices SiO,(s) (bleu) et SiO,(s)-furane (vert) lors des
cycles d'adsorption/désorption

D’aprés ces données la masse atteint sa plus grande valeur a basse température lors
de l'adsorption de I'eau contenue dans l'air ambiant sur les fonctions OH de la silice.
Inversement, la masse atteint sa valeur la plus faible a haute température (200 °C) lors de la
désorption des molécules d’eau de la surface de la silice. L’eau est un solvant polaire, son
absorption sur les nanoparticules s’effectue a l'aide de liaisons hydrogénes sur les
groupements SiOH de surface. Cette absorption ne peut s’effectuer sur les fonctions furanes
hydrophobes. Elle ne se réalise donc que sur les fonctions OH initialement présentes en
périphérie de la silice et celles portées par la chaine carbonée issue de la modification.
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Proportion de
Adsorption n° Am SiOy(s) (%) Am SiOy(s)-furane (%) fonction OH
modifiées (%)
1 3,8 1,25 67,1
2 3,8 1,2 68,4
3 3,8 1,2 68,4
4 3,7 1,3 64,9
5 3,65 1,2 67,1
6 3,6 1,2 66,7
7 3,6 1,2 66,7
8 3,2 1,1 65,6
9 3,55 1,05 70,4
Valeur moyenne (%) 67,3+1,6

Tableau lll-2 : Variation de la masse évaluée par ATG lors de la sorption/désorption d’eau
sur SiOy(s) et SiO,(s)-furane

Cette caractéristique est mise a profit pour calculer la proportion de fonctions OH
modifiées. En effet un groupe OH sera sensible a I'adsorption de I'eau alors qu'un groupe
OH transformé en groupe époxyde ou furane ne le sera plus. Ainsi, la variation de masse
observée est directement liée au nombre de groupes OH libres, qui n'ont pas subi la
modification. La proportion de groupes OH modifiés est alors calculée selon I'Equation 38.

Equation 38

100x (1_ AM(SIO, () furanej

AM(SIO, (S))

ol AM(SIO, (s) furane

- correspond a la proportion de groupes OH non modifiés.
AM(SIO, (S))

Selon les résultats du Tableau IlI-2 il s’avere que 67% des fonctions OH présentes en
surface des nanoparticules ne participent plus a l'adsorption et a la désorption. Cette
observation permet alors de conclure qu'environ 67% des sites OH ont été greffés ou
contiennent un élément empéchant la physisorption de l'eau.

11.2.1.7 - Caractérisation par FTIR

Dans le but de vérifier la modification de surface déja soulignée par les données
ATG, les échantillons ont été mélangés a une poudre de bromure de potassium (KBr) puis
caractérisés par FTIR en réflexion diffuse (voir Figure 111-15). La résolution utilisée est de 4
cm™ (64 scans) dans une gamme de nombre d’onde comprise entre 4000 et 400 cm™. Les
résultats sont interprétés a I'aide du Tableau 1ll-3 qui regroupe les principales attributions
des différents signaux infra-rouge des fonctions chimiques qui constituent la structure de la
silice.
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Figure IlI-15 : Spectre FTIR des silices SiO,(s) (bleu), SiO,(s)-epoxy (orange) et SiOy(s)-
furane (vert)

Le spectre FTIR a été normalisé (le 0O est pris @ ~2150 cm™ et le 1 est fixé a ~1105
cm” pour SiO4(s)-furane) et ses valeurs sont ainsi toutes comprises entre 0 et 1. D’aprés les
résultats ci-dessous, chaque silice présente sur son spectre une bande a ~1100 cm™ (Si-O-
Si) ce qui indique que la structure interne des nanoparticules n’a pas été modifiée par les
étapes de fonctionnalisation. Cependant la bande Si-O-Si semble plus intense pour les
silices dont la surface est modifiée. Ce résultat indique la présence de liaisons Si-O-C en
surface des nanoparticules®®?*' qui sont apparues a la place des SiOH. SiO,(s)-epoxy et
SiO,(s)-furane présentent une diminution de la bande située a 3450 cm™ (liaisons
hydrogénes) qui correspond a la diminution du nombre de groupes OH de surface lors des
étapes de fonctionnalisation.?*> De méme, la bande & 966 cm™ caractéristique de la liaison
Si-OH diminue également pour les silices greffées®*® et se corréle avec l'augmentation de
I'absorbance de la bande Si-O-C & 1100 cm™.

Fonction Nombre d’onde (cm™) | Type de vibration®

O-H (liaisons hydrogéne) 3200-3500 Vs

O-H (molécule d’eau) ~1638 )

Si-O-Si et Si-O-C 1030-1110 Vas

Si-OH ~960 5

C-H, aliphatique 2840-3000 Vs, Vas

C-H, aliphatique 1370-1450 )

C=C, aromatique 1400-1500 Vs

Epoxyde 810-950 Vas

2 vs : vibration symmeétrique, v, : vibration asymétrique, & : flexion

Tableau llI-3 : Fonctions principales de la silice modifiée et non modifiée en adsorption FTIR
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L’épaulement localisé & ~2900 cm™ (élongation C-H des carbones hybridés sp®) est
associé a la présence de groupes -CH, sur la surface des particules. Les épaulements situés
a ~740 cm’ et ~1510 cm™ sur le spectre de SiO,(s)-furane (élongation des C=C
aromatiques) sont des signaux caractéristiques des cycles furanes associés au greffage des
fonctions furanes sur la surface de la silice. Enfin, la réduction d'intensité de la bande
localisée & 1638 cm™ s'explique par la diminution de la quantitt¢ de molécules H,O
adsorbées sur la surface de la silice. La modification de surface entraine en effet une
diminution du nombre de groupement OH qui sont susceptibles d’interagir avec l'eau.

L’absorbance des bandes localisées & 3400, 1100 et 966 cm™ du spectre de SiO(s)
et SiO,(s)-furane présentes sur la Figure 1lI-15 a été utilisée pour calculer la proportion de
groupes OH modifiés en surface des nanoparticules.

Etude quantitative des bandes & 3400 et 960 cm™

L’absorbance (4bs) de ces bandes peut étre comparée pour les deux types de silice en
utilisant I'Equation 39 ou R représente la fraction de groupes OH modifiés.

R=100x Equation 39

1- AbgqSIO, (s) furang
AbgSiO, (s))

Les résultats sont alors présentés dans le Tableau IlI-4:

3400 cm™ | 960 cm”
Abs(SiOy(s)) 0.44 0.62
Abs(SiOy(s)-furane) 0.15 0.35
Abs(SiO,(s)-furane) / Abs(SiO,(s)) | 0.34 0.56
R % 66 44

Tableau lI-4 : Absorbances des bandes a 3400 et 960 cm™ pour les deux silices

Selon les valeurs de R pour les bandes & 3400 et 960 cm™, il apparait alors que 55%
en moyenne des groupes OH présents en surface de la silice ont été modifiés avec succes.
Ce résultat est proche du taux de fonctionnalisation calculé a partir des données ATG
(Tableau II-2).

Etude quantitative de la bande & 1100 cm’

Pour cette bande caractéristique des liaisons Si-O-C, I'absorbance (4bs) de la bande peut
étre comparée pour les deux types de silice en utilisant I'Equation 40 ou R' représente la
fraction de groupes OH modifiés.
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R =100x£ AbS(SIO,(s)) j Equation 40

Abg SIiO, (s) furane

Les résultats sont exposés dans le Tableau IlI-5.

1100 cm’”
Abs(SiOy(s)) 0.66
Abs(SiO4(s)-furane) 1
Abs(SiOy(s)) / Abs(SiOy(s)-furane) 0.66
R'1 % 66

Tableau l1I-5 : Absorbances des bandes & 1100 cm™ pour les deux silices

Les valeurs de R' montrent ainsi que 66% des liaisons O-H initialement présentes en
surface de la silice ont été remplacées par des liaisons Si-O-C. Cette donnée se corréle bien
avec les résultats du Tableau IlI-2 et du Tableau I11-4.

L'évaluation quantitative réalisée par ATG et FTIR montre donc qu'en moyenne 2/3
des groupes OH présents en surface de la silice ont été modifiés avec des cycles furanes.

111.2.1.8 - Caractérisation par RMN du solide

Les poudres de silices correspondant a SiOy(s) et SiOy(s)-furane ont été
caractérisées par RMN du solide CP/MAS (polarisation croisée a I'angle magique) afin de
vérifier la présence d'une modification de surface (Figure I11-16 et Figure 111-17).

La Figure I11-16 représente les spectres RMN en sonde #°Si (2700 acquisitions) des
deux échantillons. Dans le cas de SiO,(s) (Figure 1lI-16 a), le pic apparaissant a - 92 ppm
correspond aux entités O,,Si(OH), (Qo), celui a -100 ppm est caractéristique des entités
03.SiOH liées a un seul groupe hydroxyle (Q3) et le signal a -109 ppm est associé aux
groupes siloxanes Oy4,,Si (Qq). Sur le spectre de SiO,(s)-furane (Figure IlI-16 b), les signaux
de Q3 (-100 ppm) et Q4 (-109 ppm) sont plus prononcés tandis que le signal de Q, est
inexistant. Bien que l'intégration des pics soit difficile a cause de la convolution des signaux,
les rapports d’intensité Q./Q4 et Qs/Q4 sont plus faibles lorsque la silice est modifiée en
surface. Ce résultat montre bien la diminution du nombre de groupements hydroxyles en
surface de la silice suite au greffage de surface réalisg. 204"
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Figure 111-16 : Spectres RMN ?°Si des silices SiOx(s) (a) et SiO,(s)-furane (b)

Selon les données des spectres RMN en sonde °C (4700 acquisitions) de la Figure
l1I-17, plusieurs commentaires sont possibles. Les pics apparaissant a 62 et 18 ppm sur le
spectre de SiO,(s) (Figure 1lI-17 a) correspondent aux groupes CH, issus de groupements
C-OH d’alcools ou d’ethers. Il s'agit de résidus de I'étape de séchage a I'étuve, piégés dans
la poudre de silice. Les signaux a 145 et 112 ppm sur le spectre de SiO,(s)-furane (Figure
I11-17 b) correspondent aux liaisons entre les carbones C; et C4 des cycles furaniques. Le pic
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large a 61 ppm est associé aux liaisons C-N et C-O présentes sur les chaines carbonées de
I'entité greffée en surface (Figure 111-12). Enfin les pics perceptibles a 31 et 18 ppm (Figure
I1I-17 a et b) sont associés a I'éthanol résiduel.
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Figure 11I-17 : Spectres RMN '°C des silices SiO,(s) (a) et SiO,(s)-furane (b)

D'aprés les résultats énoncés ci-dessus il apparait que la silice est liée de fagon
covalente aux entités greffées. Cet argument s'appuie notamment sur la présence de
signaux caractéristiques des liaisons carbones appartenant aux cycles furanes ainsi que sur
la diminution de l'intensité des pics Q, et Qa.
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1ll.2.2 - Elaboration des matériaux nanocomposites
1ll.2.2.1 - Protocole d'élaboration

Chacun des matériaux (PFA non chargé, PFA/SiO,(s) et PFA/SIOy(s)-furane) est
élaboré dans les mémes conditions expérimentales afin de mettre en avant le réle
intrinséque des nanoparticules sur les propriétés thermomécaniques.

Il s’agit d’élaborer des mélanges composés de 10% en masse de silice en équivalent
sec. La proportion de catalyseur (I'anhydride maléique) sera fixée a 2% en masse par
rapport a la quantité de FA afin d’obtenir un matériau de proportions 90/10/2. Pour la silice
modifiée et la silice non modifiée, le ratio entre la masse solvatée et la masse séche est
connu. Ainsi la masse de silice solvatée qui correspond a 10% en masse de silice en
équivalent sec est calculée.

La silice solvatée dans I'éthanol est dispersée dans la matrice par agitation
meécanique pendant 4 minutes a l'aide d’'un homogénéiseur haute vitesse (Ultra-Turax, 10
000 tr.min”). Le mélange est alors chauffé dans un bain d'huile & 90-100 °C jusqu’a
I'apparition d’'une texture visqueuse qui constitue la résine du polymeére. La résine obtenue
est ensuite placée sous presse dans un moule et chauffée jusqu'a 160 °C, température a
laquelle elle réticulera pendant 2 heures pour obtenir le composite final sous forme
d’éprouvette (Figure Il1I-18). Ces éprouvettes subiront alors les caractérisations visant a
étudier les propriétés thermomécaniques des nanocomposites de PFA.

Figure I1I-18 : Eprouvette de nanocomposite PFA/silice

Il est nécessaire de souligner a ce stade que lefficacité du processus de
polymérisation dans le cas des composites est attribué a la présence des groupements NH,"
des nanoparticules modifiées qui présentent un caractére acide et en conséquence ne
freinent pas les réactions qui entrent en jeu lors de la formation du matériau comme le
feraient les groupements NH qui présentent un caractére basique. En effet, I'utilisation de
SiOy(s)-furane dont la structure comprend les groupements amine conduit a un matériau
moins bien réticulé.
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111.2.2.2 - Analyse par MET

L’observation par MET (Figure lI-19) permet de vérifier la qualité de dispersion de la
silice dans le PFA en fonction de la nature de sa surface. Dans le cas de la silice modifiée, la
dispersion est plus homogéne a I'échelle micrométrique, il n’y pas d’agrégats ou de
séparation de phase.

furane (droite)

La qualité de la dispersion s’explique par la présence des cycles furanes en surface
des nanoparticules. Les furanes interagissent préférentiellement avec le FA avant le début
de la polymérisation mais aussi au cours de la polymérisation de par la présence du cycle
furanique. En effet, les réactions de condensation qui apparaissent pendant la
polymérisation entrainent la perte du caractére hydrophile du PFA.

La dispersion de la silice dans le FA réalisée par 'lhomogénéiseur mécanique (Ultra-
Turax) est aussi a l'origine de cette bonne dispersion.

lll.2.3 — Caractérisation des matériaux nanocomposites
11l.2.3.1 - Caractérisation par ATG

La mesure en ATG de la perte de masse en fonction de la température permet de
déterminer l'effet de la charge et en particulier I'effet de sa nature sur les propriétés
thermiques du PFA. Les échantillons issus des différents composites sont de masse ~10 mg
et de forme identique afin de conserver le méme rapport surface/volume. lls sont placés
dans des creusets de 70 uL en oxyde d’aluminium et la programmation en température est
établie de 25 a4 900 °C avec une vitesse de chauffe de 10 °C/min sous un débit d’azote de 70
mL/min.

La Figure 111-20 montre clairement I'influence de la nature de la charge sur la stabilité
(ou résistance) thermique de la matrice. Entre 25 et 250 °C aucune perte de masse n’est
observée. La décomposition des matériaux débute vers 300 °C et la perte de masse
augmente avec la température.

La stabilité thermique est évaluée par la température relevée lorsque la masse du
matériau atteint 90% de la masse initiale®™ (voir Tableau 1l-6). Plus cette température est
élevée plus le matériau est stable thermiquement.
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Le Tableau IlI-6 montre que des valeurs identiques de Tgg0¢, SONt Obtenues PFA et du
PFA/SiOy(s). Il n’y a donc aucune amélioration de la stabilité thermique avec I'introduction de
particules de silice non modifiées.
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Figure 111-20 : Thermogramme du PFA (noir), du PFA/SiO,(s) (bleu) et du PFA/SiO,(s)-furane
(vert)

Des comportements similaires sont retrouvés dans la littérature comme les travaux de
Kashiwagi et al.*** qui ont montré que les propriétés thermiques mesurées en ATG sur du
PMMA chargé avec 13% de silice ne sont pas améliorées. Ce résultat peut étre expliqué par
la mauvaise dispersion de la silice et par 'absence d’interactions avec la matrice.

Matériau Tagow ! °C
PFA 361
PFA/SiO4(s) 361
PFA/SiO,(s)-furane 426

Tableau IlI-6 : Température de dégradation thermique (T4909,) des différents composites

D’autre part, le Tableau IlI-6 indique une amélioration trés nette et significative de la
stabilité thermique lorsque la silice modifiée est insérée dans le polymére. En effet, dans ce
cas, la valeur de Tgyg0, €st augmentée de 65 °C dans le cas du PFA/SiOy(s)-furane par
rapport aux deux autres matériaux. Cette donnée se corréle avec une étude précédente
ayant mis en avant une augmentation de la stabilité thermique a hauteur 30 °C entre le PFA
et le PFA/SIO,.*° La méme tendance a également été observée par Pranger et al.**® avec
l'insertion de montmorillonite et de cellulose dans le PFA. L'amélioration obtenue ici est
encore plus marquée que dans les études citées ci-dessus. Ce résultat pourrait étre attribué
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a 'hnomogénéité de la dispersion des nanoparticules et a la présence d’interactions fortes
entre la silice modifiée et la matrice. En effet, la silice modifiée forme de plus une sorte de
labyrinthe inorganique a l'intérieur de la matrice qui va retarder la dégradation thermique du
matériau et la déplacer vers de plus hautes températures.

111.2.3.2 - Caractérisation par DMA

L’étude en DMA des modules mécaniques ainsi que des processus de relaxation en
fonction de la température imposée permet de déterminer I'influence de chaque type de
nanoparticules de silice sur les propriétés thermomeécaniques du PFA. Les échantillons de
chacun des composites sont de forme rectangulaire (dimension 25 mm x 5 mm x 1 mm) et
placés entre deux mors pour étre analysés en mode torsion rectangulaire. La programmation
en température est établie entre -40 et 300 °C avec une vitesse de 2 °C/min, la fréquence
d’oscillation est de 1Hz et la déformation fixée a 0.01%.

Les grandeurs tan 6 et G’ respectivement facteur de perte et module élastique des
composites de PFA sont représentées dans la Figure 1ll-21 et la Figure 1lI-22. Les données
associées a ces grandeurs sont répertoriées dans le Tableau lll-7 et le Tableau I11-8.
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Figure I1I-21 : Evolution de tan 6 du PFA (noir), du PFA/ SiO,(s) (bleu) et du PFA/SiOy(s)-
furane (vert) en fonction de la température

Il est reconnu que tan ¢ est fortement li€¢ aux mouvements moléculaires et aux
relaxations mécaniques qui apparaissent dans les polyméres amorphes telles que la
transition vitreuse.?*"**® En effet, Chailan et al.******ont mis en avant la variation de tan &
lors de la transition vitreuse du PLA et d'une résine cyanate. D’aprés les résultats ci-dessus,
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la transition vitreuse de chacun des matériaux est définie par un pic (relaxation de type o) qui
apparait dans une gamme de températures comprise entre 40 et 100 °C. Un seul pic de
relaxation est présent pour les trois échantillons. La morphologie ainsi que la microstructure

de chaque systéme est homogéne et

monophasiques a I'échelle macroscopique.

les matériaux sont alors définis comme

Matériau Ty (max. de tan o)/ °C Hauteur du pic (tan 6 max)
PFA 72 0.156
PFA/SiOy(s) 60 0.158
PFA/SiO,(s)-furane 83 0.147

Tableau IlI-7 : Valeur de la Ty et de la hauteur du pic de tan ¢

Cette relaxation est la conséquence de la mise en mouvement des chaines associée
au phénomeéne de la transition vitreuse, qui met en jeu des mouvements de nature
coopératifs des segments de chaine. Les données du Tableau IlI-7 montrent que la T, du
PFA/SiO,(s) est plus basse que celle du PFA non chargé. Cette diminution s'explique par le
fait que les groupes OH en surface de la silice non modifiée interagissent peu avec les
molécules de FA, ce qui entraine une augmentation du volume libre et une faible cohésion
interfaciale. La mise en mouvement des chaines moléculaires est alors plus facile et la
transition vitreuse apparait a une température plus basse.

D’autre part, la Ty du PFA/SiOy(s)-furane est beaucoup plus élevée que celle des
deux autres matériaux, ce qui montre qu’'une quantité d’énergie supplémentaire est
nécessaire pour déclencher le mouvement des chaines moléculaires et atteindre I'état
caoutchoutique. Ceci est expliqué par le fait que la silice modifiée et la matrice sont
connectées entre elles, entrainant une diminution du volume libre a l'intérieur du composite
ainsi qu'une forte cohésion interfaciale. Dans cette configuration, les réactions de
condensation ainsi que les réactions de Diels-Alder s’effectuent entre les cycles furanes
propres a la matrice et ceux propres a la surface de la silice modifiée par le processus de
fonctionnalisation décrit précédemment.

La hauteur du pic de tan ¢ est légérement plus faible dans le cas du PFA/SiOy(s)-
furane ce qui indique que la dissipation de I'énergie vibrationnelle au sein du matériau est
moins importante et conduit alors a une résistance a l'impact plus faible. Seuls les segments
de chaine du PFA vont participer a la relaxation mécanique. Cela se traduit par des valeurs
du maximum de tan ¢ faibles. Le matériau apparait alors comme trés contraint de par sa
forte densité de réticulation. Ce résultat s'explique par la présence des nanoparticules de
silice sphérique qui entravent la diffusion de I'énergie dans le matériau.

Etude du module élastique

La Figure IlI-22 et le Tableau 11I-8 permettent également de constater I'évolution du
module élastique G’ en fonction de la température pour les différents composites.
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Le module du PFA dans I'état vitreux atteint une valeur de 860 MPa mais cette valeur
chute a 37 MPa dans l'état caoutchoutique. Cette diminution est observée pour les trois
matériaux. Cependant, la valeur de ce module est beaucoup plus élevée pour le
PFA/SiO,(s)-furane. En effet, une augmentation de la valeur de ce module a hauteur de 40%
est observée dans I'état vitreux aux basses températures et a hauteur de 100% dans I'état
caoutchoutique aux hautes températures.
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Figure I1I-22 : Evolution de G’ du PFA (noir), du PFA/ SiO,(s) (bleu) et du PFA/SiO,(s)-furane
(vert) en fonction de la température

D’un point de vue microscopique, ce comportement est expliqué par le fait que la contrainte
est transférée depuis la matrice vers les charges rigides fortement interconnectées 'une
avec l'autre. Ainsi l'insertion de SiOy(s)-furane dans le PFA conduit a un matériau plus rigide,
ce qui se traduit logiquement par une augmentation de la valeur du module élastique. Ce
résultat traduit également le fait que la capacité du matériau a restituer I'énergie sous forme
élastique est plus importante.

Matériau G’a 0 °C (MPa) G’a 180 °C (MPa)
PFA 860 37
PFA/SiOy(s) 802 40
PFA/SiO,(s)-furane 1300 70

Tableau IlI-8 : Valeurs de G’ dans I'état vitreux et dans I'état caoutchoutique
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Les résultats des différentes caractérisations (MET, ATG, DMA) présentés dans cette
partie permettent de dresser un bilan sur deux points fondamentaux. Nous avons pu voir que
lintroduction de silice non-modifiée dans le PFA conduit a une faible dispersion dans la
matrice et se traduit par 'absence d’impact bénéfique sur les propriétés thermomécaniques
du matériau formé. D’autre part, I'utilisation de nanoparticules modifiées a I'aide de fonctions
furanes entraine une bonne dispersion de la silice ainsi qu'une forte amélioration des
propriétés thermomécanique du nanocomposite hybride organique-inorganique.

Cette derniére observation trouve peut-étre son origine dans les interactions qui
peuvent exister entre la nanocharge et la matrice. Pour cette raison nous allons maintenant
étudier les réactions qui apparaissent entre la surface des nanoparticules et les molécules
de FA pendant le processus de polymérisation.

111.2.4 — Etude des interactions entre la silice et la matrice

Nous allons chercher a démontrer ici que le réseau furanique vient se lier de maniére
covalente a la silice modifiée, au cours du processus de polycondensation.

111.2.4.1 — Elaboration de I'échantillon

Afin d’étudier les interactions entre la charge et la matrice, les mémes quantités de
silice, de FA et de MA décrites dans le paragraphe 111.2.2.1 ont été utilisées pour de
nouveaux meélanges. Chaque mélange sera chauffé a 90 °C pendant 1 heure pour se limiter
aux réactions de condensation, et séché sous vide a 50 °C pendant 12 heures. La poudre
ainsi obtenue avec la silice condensée (SiOx(S).ng) €t la silice fonctionnalisée furane
condensée (SiO(s)-furanenq) sera utilisée dans les différentes étapes de caractérisation.

1.2.4.2 — Etude par ATG des réactions de condensation

L’'objectif de cette analyse thermogravimétrique est de comparer SiO,(s)-furanecyng
avec son homologue SiO,(s)-furane qui n’a pas subi les réactions de condensation. Afin de
réaliser I'analyse présentée sur la Figure IlI-23, les échantillons de masse ~10 mg sont
placés dans des creusets de 70 uL en oxyde d’aluminium et la programmation en
température est établie de 25 a 900 °C avec une vitesse de chauffe de 10 °C/min sous un
débit d’air de 50 mL/min.
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Figure 11I-23 : Thermogramme des silices SiO,(s)-furane (vert) et FA/SiO,(s)-furanecong
(marron)

L’'observation du thermogramme permet de remarquer aisément la différence de
perte de masse localisée aux hautes températures entre SiO,(s)-furane et la silice
fonctionnalisée furane ayant subi les réactions de condensation avec le I'alcool furfurylique
(FA/SIOy(s)-furanecong).

L’écart de 8 % entre les deux types de silice a haute température ainsi que la
dégradation observée pour FA/SiOy(s)-furanes,g @ 500 °C sont caractéristiques des
interactions entre la charge et la matrice. Ce résultat est expliqué par dégradation des
groupements furanes issus du FA qui sont condensés sur les nanoparticules de silice. La
mesure ATG montre alors bien qu’il y a eu condensation des groupements furanes
appartenant aux molécules de FA sur la surface des nanoparticules de silice.

1.2.4.3 - Etude par FTIR des réactions de condensation

La Figure IlI-24 présente les données FTIR de FA/SiO4(S)cond €t FA/SIOy(s)-furanecong.

L’'observation des spectres permet de noter I'apparition d’'une bande localisée a
~1550 cm™ qui correspond aux furanes disubstitués du FA et I'apparition d’'une bande
localisée & ~1505 cm™ qui correspond aux furanes monosubstitués. Les intensités 7 de ces
bandes sont présentées dans le Tableau IlI-9. Les résultats montrent que la bande a 1550
cm™ du FA/SiO,(s)-furaneng est plus intense que celle du FA/SiOy(S)eond - Plus précisément,
cette bande est relative aux furanes disubstitués du FA qui se sont condensés sur les cycles
furanes présents en surface de la silice.
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Figure IlI-24 : Spectre FTIR de FA/SiO4(S)cong (bleu) et FA/SiO(s)-furaneq,ng (marron)

De plus, le rapport d'intensité des bandes & 1550 et 1505 cm™ est plus fort dans le cas de
FA/SiO,(s)-furane.,nq €t montre alors que le nombre de cycles furanes disubstitués est plus
important dans ce dernier échantillon. Ce résultat traduit ainsi une réelle interaction entre la
matrice et la charge qui est favorisée en présence des groupes furanes sur la surface de la
silice.

1550 cm™ | 1505 cm”
Abs(FAISIO(S)eona) 0.062 0.056
Abs(FAISIO4(s)-furaneqon) 0.127 0.099
Abs(1550 cm™) / Abs(1505 cm™) pour FA/SiO4(S)sond 1.1
Abs(1550 cm™) / Abs(1505 cm™) pour FA/SIO(s)-furaneong 1.3

Tableau 111-9 : Absorbances des bandes & 1550 et 1505 cm™ pour les deux échantillons

D'autre part, le pic d'absorbance apparaissant a ~1700 cm™ sur le spectre de
FA/SiO,(s)-furane.,ng correspond au composé dicétonique, que I'on retrouve aussi au cours
de la polymérisation du PFA.

Ainsi, les résultats obtenus en spectroscopie infra-rouge se corrélent avec les
informations obtenues en ATG et confirment bien dans le cas de la silice fonctionnalisée
l'existence d’une interaction réelle entre la charge et la matrice. En conséquence, la
modification de surface employée dans cette étude a rendu la silice compatible avec la
matrice (se référer a I'état de dispersion étudié en MET précédemment). La charge se lie de
fagcon covalente a la matrice et participe ainsi a [I'amélioration des propriétés
thermomécaniques.
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lll.3 - Nanocomposite Alcool poly(furfurylique) / silice agrégée

Dans les résultats précédents, nous venons de mettre en avant l'influence de la silice
sphérique et de sa modification de surface sur les propriétés thermomécaniques du PFA.
L’objectif de cette partie est d’étudier l'influence de la morphologie des nanoparticules de
silice sur ce polymére. De ce fait, des nanoparticules de silice agrégée (SiO»(c)) vont étre
utilisées ici car elles présentent une morphologie fondamentalement différente de la silice
sphérique. En effet les nanoparticules de silice agrégée présentent un diamétre plus faible,
mais du fait de I'aggrégation elles disposent d’une surface spécifique plus importante ainsi
que d'une densité de groupements hydroxyles en surface plus forte.

De la méme maniére que précédemment, nous verrons comment se déroule la
synthése des nanoparticules de silice agrégée et quels sont leurs effets sur les propriétés
thermomécaniques du PFA. Nous verrons enfin comment les nanoparticules de silice
agrégée entrainent I'accélération du processus de polymérisation.

111.3.1 - Synthése et caractérisation des nanoparticules
1l.3.1.1 - Protocole de synthése

La méthode d’élaboration des nanoparticules de silice agrégée est issue de celle
décrite par ller ®' reprise par Persello et al.>*2. Cette silice appartient & la catégorie des
silices précipitées présentées dans le paragraphe 11.2.2.1. Une solution de silicate de sodium
est alors neutralisée a l'aide d’acide sulfurique selon la réaction :

34Si0, / Na,O + H,S0, 34Si0, + Na,SO, + H,0

L'élaboration de la silice agrégée (SiO,(c)) se déroule en deux étapes. La premiére
étape consiste a amorcer la nucléation des nanoparticules. Pour cela une solution d’acide
sulfurique ([H.SO4] =17 g.kg™") est ajoutée & une solution de silicate de sodium ([SiO,] = 2.5
g.kg™”) en maintenant le pH & 9. La solution est conservée entre 60 et 90 °C afin de controler
le taux de nucléation. La deuxieme étape consiste a déclencher la croissance des
nanoparticules. A partir de la solution précédente une solution de silicate de sodium ([SiO,]=
39 g.Kg') et d'acide sulfurique ([H,SO4= 17 g.Kg™') sont ajoutées en conservant la
température a 90 °C ce qui permet de maintenir également le pH a 9. Apres refroidissement
a température ambiante le mélange est lavé a I'aide d'un systéme a ultrafiltration dans lequel
le sulfate de sodium est éliminé par de I'eau déionisée afin d'éviter I'agrégation prématurée
des nanoparticules de silice. La solution est finalement concentrée par ultrafiltration jusqu'a
obtenir une fraction massique de 0.05. Le pH final est ~9 et la force ionique proche de 5.107
M.

Cette méthode de synthése permet d’obtenir ainsi des nanoparticules présentant un
diamétre ~15 nm et une surface spécifique de ~180 m%g.
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111.3.1.2 - Analyse par MET

Les nanoparticules de silice synthétisées selon le protocole exposé ci-dessus ont été
observées en MET (Figure 1ll-25) afin de visualiser leur morphologie.

5 : Images MET des nan

Figure I1I-2

Les nanoparticules sont agrégées les unes aux autres et renforcées a l'aide d’'une
couche supplémentaire de silice d’épaisseur 1 nm formant ainsi un réseau en structure de
chapelet qui apparait clairement sur 'image de MET.

111.3.1.3 - Modification de surface de la silice

La méthode de synthése décrite dans le paragraphe 111.3.1.1 fait appel a une solution
de silicate de sodium. De ce fait, les nanoparticules de silice présentent en surface des
cations Na* qui n'ont aucune affinit¢ avec la matrice d’alcool furfurylique. Il est alors
nécessaire de protoner la silice en réalisant un échange cationique entre les cations Na* et
H*.

La silice est mélangée a une solution d’acide sulfurique ([H,SO,4] = 80 g.L™") jusqu’a
atteindre un pH trés acide proche de 0.5. Le pH est alors augmenté jusqu’a atteindre une
valeur de 3 en procédant a plusieurs lavages successifs avec de I'eau milli-Q. En effet, ce
type de silice est soumis a deux équilibres chimiques. Le premier se situe a pH = 3 et
correspond a la réaction :

SIO +H" =SIiOH

Le deuxiéme équilibre se situe dans un milieu beaucoup plus basique a pH = 9.5 et
correspond a réaction décrite ci-dessous :

SiO + Na' = SiONa

Ainsi en traitant la silice dans une gamme de pH variant entre 0.5 et 3, tous les
cations Na® recouvrant initialement la surface des nanoparticules sont substitués par des
fonctions OH réparties sur la silice avec une densité de 5 SIiOH/nm?.
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111.3.1.4 - Caractérisation par FTIR

L'analyse par infra-rouge permet de caractériser la structure de SiOy(c) (Figure
[11-26).
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Figure I1I-26 : Spectre FTIR de la silice SiOx(c)

La bande apparaissant @ 1100 cm™ confirme la présence des liaisons Si-O-Si qui
constituent la structure de coeur des nanoparticules. La transition localisée & 3200 cm™ est
caractéristique des liaisons Si-OH. Elle témoigne donc de la présence des fonctions

hydroxyles en surface des nanoparticules, et s'accorde avec la transition localisée a 970 cm’
1

11l.3.1.5 - Caractérisation par ATG

Afin de comprendre le comportement de la silice agrégée en fonction de la
température, sa caractérisation par ATG est représentée sur la Figure 111-27.

La perte de masse observée entre 25 et 150 °C correspond a I'évaporation du
solvant résiduel (I'éthanol pour SiO,(s) et I'eau pour SiO,(c)) qui subsiste dans la poudre de
silice aprés I'étape de séchage. D'autre part, la perte de masse localisée entre 200 et 900 °C
est associée aux mécanismes de réorganisation et de dégradation des nanoparticules de
silice. En effet un réarrangement des fonctions hydroxyles de surface se produit dans cette
gamme de températures.”* La silice SiO,(c) montre donc une réorganisation de surface
moins prononcée que SiO,(s).
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Figure I1I-27 : Thermogramme des silices SiOy(s) (noir) et SiOy(c) (bleu)

Cette différence se traduit entre 200 et 900 °C par une perte de masse plus faible
pour SiO,(c) et s'explique par la nature morphologique spécifique des deux silices
considérées (voir MET Figure 11I-11 et Figure I11-25).

111.3.2 - Elaboration des matériaux nanocomposites
11.3.2.1 - Protocole d'élaboration

Le procédé de formation des composites chargés en silice agrégée SiO,(c) est
identique a celui des composites chargés en silice SiO4(s). Seul le mode de dispersion de la
silice dans le FA varie car la présente méthode fait intervenir une sonde a ultrasons.
L’insertion dans le PFA de SiO,(c) a hauteur de 10% en équivalent sec rend la formation du
matériau hybride impossible. Ce résultat s’explique par la grande surface spécifique de la
silice qui empéche la réticulation du polymére dans de telles proportions.

Ainsi, la silice agrégée est introduite a hauteur de 5% de la masse totale du matériau
en équivalent sec, ce qui correspond au seuil de percolation. La quantité de catalyseur
('anhydride maléique) est fixée a 2% de la masse de FA employée, afin d’obtenir un
matériau de proportions 95/5/2.

Le mélange est ensuite soniqué a 'aide d’'une sonde a ultrasons, puis porté progressivement
a une température de 120 °C. L'éprouvette de polymére composite ainsi obtenue est post-
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cuite pendant deux heures a 200 °C afin de terminer toutes les réactions de réticulation qui
n’ont pas été réalisées lors de la cuisson a I'étuve.

111.3.2.2 - Analyse par diffractométrie

Afin de vérifier I'efficacité des ondes a ultrasons sur la dispersion de la silice dans le
FA, des mesures en diffractométrie ont été réalisées sur la solution (Figure I11-28).

24 ]
22
20
18
16
14
12 ]

5]
6]
2]
5]
0]

o R o A o T T
1E-3 0,01 0,1 1 10 100 1000 10000

Taille des agrégats / ym

Figure I1I-28 : Diffractométrie des agrégats de silice dans le FA en fonction de I'énergie
apportée au systéme (noir : 0 kJ, rouge : 45 kJ, vert : 90 kd at=0min, bleu:90kJ at=10
min)

Le spectre présenté ci-dessus montre clairement une diminution de la taille des
agrégats avec 'augmentation de I'énergie apportée au systéme. Pour une énergie nulle, leur
taille est comprise entre 10 et 100 um tandis que pour une énergie de 45 kJ leur taille est
comprise entre 2 et 80 um. Finalement I'énergie employée pour la dispersion de la silice
dans le FA est fixée a 90 kJ car la taille des agrégats est alors comprise entre 50 et 700 nm.

Le spectre de diffraction montre également que cet état de dispersion est stable dans
le temps puisque le mélange a 90 kJ présente la méme distribution de la taille des agrégats
aprés repos a température ambiante pendant 10 minutes.

Cette qualité de dispersion est directement attribuée aux ondes ultrasonores
(fréquence > 20 kHz) émises par la sonde. La longueur d’onde diminue cependant lorsque
'onde se propage dans le FA de proche en proche. La valeur de la longueur d’'onde est alors
du méme ordre de grandeur que la taille des agrégats de silice initialement présents et la
dispersion par rupture des agrégats devient donc efficace.
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111.3.2.3 - Analyse par MET

Le bon état de dispersion des particules de silice agrégée dans la phase liquide de
FA a été démontré a I'aide de la diffractométrie (Figure 111-28). Cependant, au-dela de cette
dispersion dans un milieu liquide, il est nécessaire de vérifier I'état de dispersion de la silice
agrégée dans la phase solide apres la réticulation compléte du PFA. En effet c’est cet état
de dispersion qui va conditionner les variations de propriétés thermomécaniques du
composite.

i 3

Figure I1I-29 : Images MET du nanocomposite PFA/SiOz(c)V
Les images de microscopie électronique en transmission (Figure 111-29) montrent que
la silice forme un réseau a l'intérieur du matériau réticulé. La dispersion est homogéne et les
nanoparticules ne s’agregent pas de fagon importante pour former des blocs de silice.

1ll.3.3 — Caractérisation du matériau nanocomposite
111.3.3.1 - Caractérisation par ATG

Afin de vérifier si I'ajout de silice dans la matrice de PFA améliore les propriétés
thermiques de ce dernier, la stabilité thermique du composite PFA/SIO,(c) a été évaluée par
ATG.

Les échantillons analysés présentent une masse ~10 mg et sont de forme identique
afin de garantir une chauffe homogéne. Les conditions expérimentales sont identiques a
celles indiquées dans le paragraphe 111.2.3.1. Dans le Tableau IlI-10 sont répertoriées les
valeurs de la température (notée Tgy09) pour laquelle est observée une perte de masse de
10% par rapport a la masse initiale.

Comme en témoignent la Figure 11I-30 et le Tableau IlI-10, les deux échantillons
présentent une résistance thermique tres différente. En effet, le PFA subit une perte de 10%
de sa masse initiale a Tyo09, = 361 °C tandis que le PFA/SiO,(c) affiche cette méme perte de
masse a 393 °C.
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Figure I1I-30 : Thermogramme du PFA (noir) et du PFA/SiO;(c) (violet)

Cette augmentation de la stabilité thermique de 32 °C entre les deux matériaux est
directement liée a la présence des nanoparticules de silice et plus particulierement a la
qualité de leur dispersion dans la matrice de PFA. L'insertion de SiO,(c) dans le PFA retarde
donc le processus de dégradation thermique.

Matériau ngo% /°C
PFA 361
PFA/SIO(c) 393

Tableau Il1-10 : Température de dégradation thermique du PFA et du PFA/SiO,(c)

La répartition homogéne des nanoparticules au sein de la matrice conduit a la
formation d’'un squelette de silice (Figure 1lI-29) et confére ainsi au nanocomposite une
meilleure résistance a la dégradation thermique. L'amélioration constatée est du méme ordre
de grandeur que celle obtenue pour un systéme PFA/silice ou la silice est préparée de
maniére in-situ.*® L'avantage du travail présenté ici réside dans le fait que la silice est
élaborée ex-situ.

111.3.3.2 - Caractérisation par DMA
Pour déterminer si la présence des nanoparticules de silice a un effet sur les

propriétés thermomécaniques du PFA, les différents matériaux ont été étudiés par DMA en
considérant les valeurs de tan 6 et de E’.

94



Les échantillons de chacun des composites sont rectangulaires et de dimension 30
mm x 3.5 mm x 2 mm. lls sont placés entre deux mors dans un four pour étre analysés en
traction. La programmation en température est réglée de 25 a 180 °C avec une vitesse de 1
°C/min, la fréquence d’oscillation est de 1 Hz et le déplacement fixé a 0.01 mm. Les
conditions expérimentales présentées ici different de celles employées dans le paragraphe
111.2.3.2 ou les échantillons ont été analysés en torsion.
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Figure 111-31 : Evolution de tan 6 du PFA (noir) et du PFA/SiO,(c) (violet) en fonction de la

température

La Figure IlI-31 et le Tableau IlI-11 montrent clairement que les deux matériaux
présentent une T, différente. La transition vitreuse repérée au maximum du pic de tan J se
situe a 92 °C pour le PFA et a 102 °C pour le PFA/SiO5(c). L’insertion de nanoparticules de
silice dans le PFA entraine donc une augmentation de la T, de 10 °C et conduit & un

matériau plus rigide.

Matériau Ty (max. de tan o)/ °C Hauteur du pic (tan 6 max)
PFA 92 0.237
PFA/SIO,(c) 102 0.228

Tableau IlI-11 : Valeur de la T, et de la hauteur du pic de tan ¢

Cette observation est la conséquence directe de la bonne dispersion de la charge a
l'intérieur de la matrice qui de fait va rendre plus difficile la mise en mouvement des chaines
du polymére. De plus, les interactions qui apparaissent entre les groupements OH de la

95



silice et les molécules de FA pendant le processus de réticulation entrainent une diminution
du volume libre a l'intérieur du matériau ainsi qu’'une plus forte cohésion interfaciale qui est
également responsable de I'augmentation de la T,.

Il est important de noter également qu'un seul pic de relaxation apparait pour le
systéeme PFA/SiO,(c). Ce résultat montre que la morphologie de sa microstructure est
homogéne et que ce systéme peut étre considéré comme monophasique a I'échelle
macroscopique. La compatibilité entre la charge et la matrice sont de ce fait démontrées.

Finalement la hauteur maximale de tan & est légérement plus faible pour le
PFA/SiO(c) (Tableau 1llI-11) ce qui indique une résistance a I'impact et une dissipation de
I'énergie vibrationnelle dans le matériau moins prononcée. Ce résultat s’explique par la
dispersion de SiO,(c) dans la matrice qui s’effectue en forme de chapelets et modifie alors la
diffusion de I'énergie au sein du milieu.
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Figure I11-32 : Evolution de E’ du PFA (noir) et du PFA/SiO5(c) (violet) en fonction de la
température

Selon la Figure 111-32 et le Tableau IlI-12, une chute de E’ apparait entre les basses
et les hautes températures. Cette diminution de la valeur du module observée pour les deux
matériaux caractérise le passage d’'un état vitreux a un état caoutchoutique. La valeur du
module est plus forte pour le PFA/SiO,(c) sur tout l'intervalle de température considéré.
Selon les données de la Tableau IllI-12, 'augmentation de E’ entre le PFA/SiO,(c) et le PFA
s’évalue a 1 GPa dans l'état vitreux et de 14 MPa dans I'état caoutchoutique. Cette
augmentation de la valeur du module élastique s’explique par la présence des
nanoparticules dans le matériau qui entrainent une rigidification de ce dernier.
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Matériau E a40 °C (MPa) E a4 180 °C (MPa)

PFA 1900 72.9

PFA/SIO,(c) 2900 87.4

Tableau Il1-12 : Valeurs de E' dans I'état vitreux et dans I'état caoutchoutique

La contrainte imposée par la traction de I'échantillon est transférée de la matrice vers les
nanoparticules rigides. Ce résultat indique bien que les nanoparticules de silice sont
fortement interconnectées avec la matrice, dans le cas contraire le transfert des contraintes
n’aurait pas été optimal.

111.3.3.3 — Evaluation de la transition vitreuse en fonction de la
fréquence

Le PFA a été caractérisé en DMA (Figure 1l1-33) a trois fréquences différentes (0.1, 1
et 10 Hz).
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Figure 111-33: Dépendance en fréquence de la T, pour le PFA (rouge : 0.1 Hz, noir : 1 Hz, vert
: 10 Hz)

Afin de déterminer I'effet de la silice sur la dépendance en fréquence de la transition
vitreuse, le PFA/SiO,(c) a été analysé en DMA dans les mémes conditions expérimentales
(Figure 111-34).
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L’augmentation de la fréquence de sollicitation entraine un décalage de la T, du
matériau vers les hautes températures. Cette observation montre que la transition vitreuse
est une transition qui dépend de la fréquence et qui peut étre associée a une relaxation de
type a. L'énergie d’activation apparente E de la transition vitreuse peut alors étre déterminée
a l'aide de I'Equation 22 et de la Figure 1I-35.

0.25
Ao £
oo \
p ... LY
0.20 AT AN
. -.."!’ '..' X
0.15 o
5 s
0.10 s
) 1""’
. ~
0054
| o’
0.00 ~— T T T T T T T T T T T T T T
40 60 80 100 120 140 160 180

Température / °C

Figure 111-34 : Dépendance en fréquence de la T4 pour le PFA/SiO,(c) (marron : 0.1 Hz, violet
: 1 Hz, orange : 10 Hz)

L’analyse en fréquence conduit alors & E ~246 kJ.mol™ pour le PFA et E ~340 kJ.mol
' pour le PFA/SiO,(c). L’énergie d’activation apparente est logiquement plus forte dans le cas
de la matrice chargée. Ce résultat confirme bien l'influence des nanoparticules de silice qui
conduisent a une augmentation de la Ty du matériau. Ces derniéres rendent la mise en
mouvement des chaines au sein du polymére bien plus difficile a réaliser, ce qui nécessite
un apport d’énergie supplémentaire de 94 kJ.mol™ par rapport & la matrice non chargée. Ces
valeurs sont du méme ordre de grandeur que celles calculées dans le cas du polystyréne
(605 kJ.mol™)"® du polyéthyléne téréphtalate (432 kJ.mol"** et des composite époxides
(204 et 404 kJ.mol™).**
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Figure 111-35 : Dépendance des valeurs de la Ty du PFA (noir) et du PFA/SIO;(c) (violet) en
fonction de la fréquence

Les résultats énoncés précédemment se sont concentrés sur la variation des
propriétés thermomécaniques liées a l'insertion de SiO,(c) dans le PFA complétement
réticulé. Cependant nous allons étudier maintenant l'influence de la silice agrégée sur la
polymérisation du FA en PFA.

1l.3.4 - Influence de la silice agrégée sur la cinétique de polymérisation

Nous allons montrer dans cette partie que la présence des nanoparticules SiO,(c)
dans le FA modifie la cinétique de polymérisation, méme sans l'aide d’un catalyseur. Le
calcul des énergies d’activation apparente va également permettre de comprendre quels
mécanismes entrent en jeu lors de la polymérisation des différents systemes étudiés.

111.3.4.1 - Etude de la réaction de polymérisation

Les réactions de polymérisation du FA en PFA peuvent étre analysées et maitrisées
notamment grace a I'étude de la cinétique de réaction. Cette derniére décrit la variation du
taux de conversion (ou d’avancement) de la réaction en fonction du temps ou de la
température par le biais de modélisations cinétiques. A partir des paramétres obtenus, il est
possible de réaliser des simulations non-isothermes mais aussi des simulations isothermes
fortement utiles dans la définition des applications industrielles et dans la mise en place de la
sécurité des procédés. La chaleur dégagée lors du processus de polymérisation peut étre
mesurée par DSC (voir Figure 111-36) et c’est précisément l'intégration du pic exothermique
qui donne accés au taux de conversion relatif de la réaction ainsi qu'aux paramétres
cinétiques.
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Figure IlI-36 : Evolution du flux de chaleur en fonction de la température lors de la

polymérisation (6 K.min™)

Comme énoncé dans le paragraphe 111.1.2, plusieurs types de catalyseurs peuvent
étre utilisés pour faciliter la polymérisation du FA. Les études menées au laboratoire ont été
conduites sur des matériaux composites réticulés a l'aide de MA (anhydride maléique).
Cependant, il est possible de remarquer en comparant les courbes des systémes FA seul et
FA/SiO,(c) que la silice agrégée seule catalyse aussi la polymérisation (Figure 111-36).

Les résultats du Tableau 1lI-13 montrent que les différents systémes présentent des
températures (T,) et des chaleurs de polymérisation (Q) qui varient en fonction de la nature
des composés présents dans le mélange. La température de polymeérisation (T,) a été
choisie arbitrairement au sommet du pic. Les valeurs de Q pour chaque mélange ont été

240

rameneées a la masse de FA seule et non pas a la masse totale du mélange.

T,/ °C Q/Jg’
FA/SIO,(c) 1871 | 35410
FA/MA 154 +1 | 507 %10
FA/SIOz(c)/MA | 117 £1 | 465%10

Tableau IlI-13 : Valeur de la température de polymérisation (T,) et de la quantité chaleur

dégagée (Q) pour les trois mélanges
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Température de polymérisation

La polymérisation du systéme FA/SiO,(c)/MA apparait a 117 °C tandis que les
systemes FA/MA et FA/SiO,(c) présentent un pic de polymérisation a 154 et 187 °C
respectivement. Ainsi, bien que la présence de MA abaisse considérablement la T, du
composite (70 °C d’écart entre FA/SiOy(c) et FA/SIO,(c)/MA), le matériau hybride peut
également polymériser en I'absence d’anhydride maléique (MA) du fait de la présence de
silice. De plus, en comparant les T, des systémes FA/MA et FA/SiO,(c)/MA, on note une
diminution de 37 °C qui met en avant l'effet catalytique de la silice sur la polymérisation du
FA.

Il est important d'autre part de noter un épaulement du pic présent pour les
températures supérieures a T, dans le cas du systéme FA/SiO,(c)/MA et présent pour les
températures inférieures a T, dans le cas du systéeme FA/SiOy(c). Cet épaulement est absent
pour le systtme FA/MA et s’explique par la présence de mécanismes de polymérisation
actifs autour de la température de polymeérisation optimale T,.

Enthalpie de polymérisation

Si 'on considére que la pression varie peu, I'enthalpie de polymérisation correspond
aux valeurs de Q précédemment déterminées. Elle varie également en fonction de la
composition du mélange considéré. La valeur la plus forte est atteinte pour le systéme
FA/MA. Cette valeur est proche de celle atteinte par le systtme FA/SiO,(c)/MA. En
comparant le FA/SiOy(c) et le FA/SiO,(c)/MA I'enthalpie de réaction est logiquement plus
élevée pour le mélange contenant le MA ce qui montre que ce dernier agit en faveur de la
polymérisation.

En comparant le FA/MA et le FA/SiO,(c)/MA il est possible de déterminer I'effet
intrinséque de la silice sur la polymérisation. Bien que la valeur de T, soit plus faible pour le
FA/SiO,(c)/MA, la valeur de Q est également plus faible. Ce résultat montre que l'insertion
de nanoparticules de silice dans le FA favorise la polymérisation mais que le nombre de
liaisons créés au sein du matériau est plus faible. Ces résultats se corrélent et s'appuient sur
des études précédentes qui ont montré que l'insertion de montmorillonite dans le PFA%® et
dans le DGEBA®® entraine une variation des mécanismes de polymérisation.

111.3.4.2 - Polymérisation a différentes vitesses de chauffe

La Figure 1lI-37 présente les thermogrammes de polymérisation non-isotherme ainsi
que les taux de conversion relatifs des systemes FA/SiO;(c) et FA/SiO,(c)/MA obtenus en
DSC a différentes vitesses de chauffe. Ces données expérimentales sont nécessaires a
'évaluation du taux de conversion relatif de la réaction de polymérisation, ainsi qu’a
l'application des méthodes isoconversionnelles avancées (voir paragraphe 11.4.4) qui
permettent son évaluation cinétique.

Les vitesses considérées ici sont 1, 2, 4 et 6 K.min™ et conduisent a des T, de ~167,
183, 186 et 187 °C respectivement pour le FA/SiO,(c). Les travaux de Milkovick et al.**® ont
mis en evidence la présence de deux pics exothermiques lors de la polymérisation du FA en
présence d'acide paratoluenesulfonique. Ces pics furent attribués au déclenchement de la
polymérisation et a I'apparition d'une phase de réticulation. Dans le cas présent, un pic de
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polymérisation ainsi qu'un épaulement apparaissent. Le pic se décale vers les hautes
températures avec I'augmentation de la vitesse de chauffe. Ce phénomeéne a déja été mis en
évidence dans une étude précédente sur la réticulation du FA/MA.®" Il est également
important de noter que I'épaulement situé avant le maximum du pic est plus prononcé dans
le cas des plus fortes vitesses de chauffe. De par I'épaulement situé avant la T, du systéme
FA/SiO;(c), la partie la plus intense du pic apparait a plus haute température. L'épaulement
correspond alors a l'initiation lente de la polymérisation, suivie d'une partie plus rapide
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Figure 111-37 : Evolution du flux de chaleur et des taux de conversion relatif des systémes
FA/SiO,(c) et FA/SiO,(c)/MA a différentes vitesses de chauffe

La Figure 11I-37 permet également d'observer pour le systéeme FA/SiO,(c)/MA le
méme décalage des pics de polymérisation vers les hautes températures avec
l'augmentation de la vitesse de chauffe. Aux vitesses de chauffe employées, les T, sont
situées a ~94, 101, 109 et 117 °C. L'effet du MA sur les T, est notoire puisqu'on obtient des
valeurs inférieures aux T, mesurées sur le systeme FA/SiO,(c). Dans le cas du systéeme
FA/SIO,(c)/MA, la présence d'un épaulement apparait aprés le maximum du pic de
polymérisation. Ce dernier résultat peut signifier que le MA semble favoriser les réactions
initiatrices de la polymérisation telles que les réactions de condensation.

111.3.4.3 — Evolution de I'énergie d'activation
Afin de comprendre pleinement les mécanismes qui interviennent dans la
polymérisation du FA en présence de silice et de MA, la dépendance de I'énergie d'activation

apparente (E,) a été calculée grace aux méthodes isoconversionnelles avancées.'® Les
énergies sont représentées en fonction de a (Figure 111-38) et en fonction de T (Figure 111-39).
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E, en fonction du taux de conversion relatif
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Figure 111-38 : Dépendance de E, pour la polymérisation du FA/MA (triangles), FA/SiO,(c)
(cercles vides) et du FA/SiO,(c)/MA (cercles pleins) en fonction du taux de conversion a

Pour les deux systémes considérés, la forte dépendance de I'énergie d'activation
apparente E, en fonction de la température reflete la complexité des mécanismes
réactionnels mis en jeu dans le processus de polymérisation. Cependant, l'interprétation des
énergies en fonction de a a déja fait I'objet d'une étude précédente sur la polymérisation du
systéme FA/MA et permet de séparer la courbe en trois parties distinctes.?*’

Dans un premier temps il est nécéssaire de s'intéresser aux variations des énergies
du systéme FA/SiO,(c)/MA sur différentes sections du taux de conversion :

a<0.10

Les premieres valeurs de E, associées au début de la polymérisation du systéeme
FA/SiO,(c)/MA affichent une diminution de 104 & 82 kJ.mol™". Une étude précédente a mis en
avant un tel comportement de I'énergie d'activation apparente qui est alors associé a un
mécanisme autocatalytique.’® Ce mécanisme correspond & la formation d'un centre actif
(carbocation) qui réagit avec les molécules de FA voisines et qui va ainsi entrainer la
formation des chaines. La réaction du MA avec la surface des nanoparticules de silice peut
également expliquer cette variation de I'énergie.
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0.10<a <040

Dans cette région, I'énergie d'activation du systéme FA/SiO,(c)/MA reste constante et
avoisine 80 kJ.mol™" montrant ainsi que le processus global n'est principalement gouverné
que par une réaction unique. Les valeurs de E, correspondent aux réactions de
polycondensation du FA responsables de |la formation d'oligomeéres linéaires de faible masse
molaire. Les réactions de polycondensation du FA s'effectuent par la condensation des
fonctions hydroxyméthyles sur un cycle furane avec la création d'une liaison méthyléne (voir
Figure IlI-4). L'eau est un composé formé majoritairement pendant cette étape et peut géner
les réactions qui se déroulent dans le mélange.

Une légére augmentation de E, pour FA/SIO,(c)/MA jusqu'a 82 kJ.mol" est
également observée dans cette région. Ce résultat est associé a la présence des
chromophores (Figure 111-6). Ces derniers sont responsables du changement de couleur de
la solution (voir paragraphe I11.1.2) et apparaissent a ces valeurs du taux de conversion. Des
valeurs d'énergie d'activation similaires a celle obtenue ici ont été mises en évidence par
plusieurs auteurs et correspondraient aux réactions de Diels-Alder.?*®?°?%®° | @ changement
d'énergie est alors ici associé d'une part aux réactions de cycloaddition qui apparaissent
entre les furanes et aussi aux mécanismes de substitution électrophile.

0.40<a<0.70

Pour un taux de conversion relatif compris entre 0.40 et 0.70 I'énergie d'activation
apparente du systéme FA/SiO,(c)/MA subit une forte diminution de 50 kJ.mol”. Cette
variation d'énergie est associée au point de gélification du systéme.”" A ce stade, les
réactions de Diels-Alder ainsi que les réactions de substitution électrophiles entrainent la
croissance de longues chaines d'oligoméres qui forment finalement une macromolécule. La
mobilité moléculaire et la vitesse de réaction sont alors fortement réduites. En conséquence,
le mécanisme de polymérisation est contrélé par la diffusion des chaines courtes
d'oligoméres n'ayant pas réagi. Ce résultat est en accord avec une étude précédente
réalisée sur un systéme époxy/amine qui présente également une diminution de E, aprés
la gélification, correspondant a une vitesse de réaction globale contrblée par la diffusion. La
diminution des valeurs de E, est cependant beaucoup plus forte que celle observée pour le
systeme FA/MA. En présence des nanoparticules, les chaines de polymére formées sont
plus courtes et leur diffusion a travers le milieu est facilitée, ce qui se traduit par une
diminution plus importante de E,

0.70<a<0.85

L'E, du FA/SiO,(c)/MA présente une augmentation de sa valeur (+12 kJ.mol™) & partir
de a ~0.70. Cette augmentation peut étre attribuée a la reprise des réactions de réticulation,
suite a une dévitrification du systéme. Cette dévitrification est provoquée par 'augmentation
continue de la température en mode non-isotherme, nécessitant la mise en mouvement de
segments plus longs a ce stade de la réaction. La vitesse de réticulation est limitée par la
faible mobilité des longues chaines de polymeére formées ainsi que par la nature coopérative
de la mise en mouvement de ces chaines. Ceci explique l'augmentation de I'énergie
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d'activation. Cependant, le saut d'énergie est moins important que celui obtenu pour le
systéme FA/MA (Figure 111-38).>*’ Dans le cas du FA/MA ce saut d'énergie est attribué a la
vitesse de réticulation fortement limitée par la mobilité des longues chaines de polymére
formées. Ainsi, pour le FA/SiO,(c)/MA, la présence des nanoparticules entraine la diminution
de la longueur des chaines. La polymérisation est alors moins limitée par la diffusion de ces
chaines plus courtes ce qui se traduit par une barriére d’énergie plus faible.

0.85<a

Pour les taux de conversion relatif du FA/SiO,(c)/MA supérieurs a 0.85 I'énergie
d'activation apparente commence a diminuer. Les molécules de monomeére n'ayant pas réagi
sont immobiles et piégées a lintérieur du matériau. La diffusion des fonctions chimiques
encore présentes dans le milieu contréle alors la vitesse de polymérisation. A ce stade de la
polymérisation, les réactions chimiques sont trés ralenties et la diminution d'énergie
observée est donc liée a la réduction de la mobilité moléculaire. La nanocharge entraine des
réactions de confinement favorables au relancement local des réactions de branchement et
diminue fortement la longueur des chaines formées ce qui limite le processus de diffusion.
Ainsi, les trés faibles valeurs obtenues sont caractéristiques d’énergies d’activation relatives
a la diffusion et ne correspondent pas a des énergies d’activation de réactions chimiques.

Les données de la Figure 1lI-38 permettent également de réaliser une comparaison
entre les énergies des différents systémes :

Jusqu'a une valeur de a ~0.65, I'énergie d'activation apparente du FA/MA affiche une
valeur plus faible que celle du FA/SiO,(c)/MA. Ce résultat s'explique par la présence des
nanoparticules de silice qui entraine une réduction de la mobilité des molécules monomeres
dans le milieu. Au-dela de a ~0.65, les valeurs de I'énergie d'activation apparente du FA/MA
deviennent plus fortes que celle du FA/SiO,(c)/MA. Cette tendance est liée au fait qu'a partir
de cette valeur du taux de conversion, le systtme commence a se figer. La diffusion des
oligoméres est alors fortement limitée par la viscosité du milieu donc la silice ne joue plus le
réle d'obstacle a la mobilité. Au contraire I'effet de confinement qu'elle induit dans le milieu
favorise les réactions entre les segments de chaines locaux et conduit alors a une diminution
de I'énergie apparente d'activation.

En accord avec les conclusions du paragraphe précédent, la Figure I11-38 montre que
les valeurs de E, du systeme FA/SiO,(c)/MA sont toujours inférieures a celles du systéme
FA/SiO(c). La dépendance de E,du systeme FA/SiO,(c) en fonction du taux de conversion
relatif présente les mémes variations que celle du systéme FA/SiO,(c)/MA avec une intensité
moindre. L'énergie d'activation est globalement toujours plus élevée en Iabsence
d'anhydride maléique ce qui montre que la polymérisation est plus difficile a réaliser sans lui.
Ce commentaire se corréle avec |'observation de la Figure IlI-36 sur laquelle le pic de
polymérisation du systéme FA/SiO,(c) apparait bien plus tardivement que celui du systéme
FA/SiO,(c)/MA. L'étude des énergies d'activation des différents systétmes montre donc bien
que la polymérisation du FA en PFA est accélérée par la présence de nanoparticules de
silice.
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E, en fonction de la température T

Les dépendances de E, en fonction de la température pour le FA/SiO,(c) et le
FA/SiO,(c)/MA sont présentées sur la Figure 111-39.
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Figure 111-39 : Dépendance de E, pour la polymérisation du FA/SiO,(c) (cercles blancs) et du
FA/SiO,(c)/MA (cercles noirs) en fonction de la température

Les résultats montrent bien que la polymérisation du FA/SiO,(c)/MA est initiée a plus
basse température tandis que l'initiation est décalée vers les plus hautes températures dans
le cas du FA/SiO,(c). En effet les premiéres valeurs de E, apparaissent a 80 °C en présence
de MA et a 124 °C en son absence. Ce résultat se corréle avec la position des pics de
polymérisation observé sur la Figure 111-37 pour les différents systémes.

De plus le FA/SiO,(c)/MA met en jeu des énergies d’activation plus faibles que celles
du FA/SiOy(c) sur I'ensemble de la gamme de températures considérée. Cette observation a
déja été réalisée a partir de la Figure 111-38 et s'explique par I'effet catalytique induit par la
présence du MA.

Ces courbes mettent en évidence des différences de mécanisme pour les premiers
stades de la réaction. |l s'agit d'un mécanisme de type autocatalytique présent a 85 °C sur la
courbe du FA/SiOy(c)/MA et présent entre 130 et 145 °C sur la courbe du FA/SiO,(c). La
variation de E, associée a ce meécanisme de type autocatalytique est moins marquée en
présence de MA. Ce résultat s'explique par l'interaction existante entre le MA et la silice
SiOy(c). La silice favoriserait I'ouverture du MA et entrainerait ainsi linitiation de la
polymérisation vers les plus basses températures. La présence de MA modifie
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majoritairement les mécanismes réactionnels pour les températures citées précédemment,
mais ne modifie pas ces mécanismes pour des températures plus élevées.

Cependant, les changements de pente dans la dépendance de E, observés pour le
systeme FA/SiO,(c) sont toujours présents mais décalés vers les hautes températures. Ce
résultat se justifie par le fait que ces changements de pente sont généralement associés a
des changements dans le mécanisme qui contréle la vitesse de la réaction globale.

111.4 — Conclusion

Le présent chapitre nous a permis de comprendre leffet de deux types de
nanoparticules de silice sur le PFA, une matrice amorphe. Lorsque la dispersion des
nanoparticules est homogéne et que les interactions entre la charge et la matrice sont
favorisées, la silice entraine une amélioration de la stabilité thermique et une augmentation
de la température de transition vitreuse. Le composite devient également plus rigide et
cassant que le matériau non chargé.

Dans le cas de la silice sphérique SiOy(s) nous avons vu que la modification de
surface par des fonctions furanes était nécessaire pour observer les effets décrits ci-dessus
sur les propriétés thermomécaniques. Les variations de ces propriétés s’expliquent ainsi par
des interactions entre le PFA et les fonctions hydroxyles effectivement présentes mais peu
intenses, substituées par des interactions entre le PFA et les furanes plus intenses. En effet,
l'ajout de 10% en masse de silice sphérique présentant des fonctions furanes en surface
entraine une amelioration importante de la stabilité thermique et une augmentation de la Tg.

Un second type de silice agrégée SiO,(c) qui présente des propriétés
morphologiques différentes a été également employé. Du fait de sa grande surface
spécifique, de sa haute densité de groupements OH et de son caractére acide, cette silice
permet d'obtenir une variation des propriétés thermomécaniques sans avoir recours a une
modification de surface majeure par des solvants toxiques. Dans le cas de la silice agrégée
présentant des fonctions hydroxyles en surface, un ajout de 5% en masse entraine
également une amélioration de la stabilité thermique et une augmentation de la T,. L'analyse
en fréquence de la transition vitreuse du systeme PFA/SiO,(c) met en avant le caractére
coopératif de cette transition. L'énergie d'activation apparente de la T4 est plus forte dans le
cas du composite. Cette donnée se corréle avec les mesures de T, réalisées en DMA et
montre que la présence de silice entraine une mise en mouvement bien plus difficile des
chaines du polymeére. Outre son influence sur les propriétés du matériau, il a été démontré
grace a l'application des méthodes isoconversionnelles que les nanoparticules possédent un
pouvoir catalytique sur la réticulation du FA, mais que le schéma réactionnel est assez
similiaire. En particulier, l'interaction préférentielle qui existe entre I'anhydride maléique et la
silice entraine une initiation de la polymérisation a plus basse température.

Ainsi, selon les résultats énoncés ci-dessus, la présence de silice dans le PFA
influence les propriétés thermomécaniques du matériau (stabilité thermique, rigidité...). Nous
avons démontré ici I'influence de la silice sur la transition vitreuse du PFA. Il apparait avec
évidence que l'insertion de nanoparticules de silice dans une matrice 100% amorphe de PFA
entraine une modification de la température de transition vitreuse, ainsi qu'une modification
de sa dépendance en fréquence. Cependant, de par sa structure complétement amorphe, le
PFA ne présente pas de cristallisation. Nous allons alors maintenant étudier une matrice
fortement cristalline : le polytétrafluoroéthyléne (PTFE).
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CHAPITRE IV: NANOCOMPOSITE
POLYTETRAFLUOROETHYLENE / SILICE
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Dans ce chapitre, nous étudierons l'influence des nanoparticules de silice agrégées
sur la cristallisation d'une matrice thermoplastique fluorée : le polytétrafluoroéthyleéne
(PTFE). Ce polymere fortement cristallin sera dans un premier temps soumis a des vitesses
de refroidissement extrémes afin de mettre en avant les mécanismes qui régissent son
processus de cristallisation. Dans un deuxiéme temps, le nanocomposite PTFE/silice sera
étudié dans les mémes conditions opératoires afin de déterminer spécifiquement I'effet induit
par la présence de silice au sein du matériau.

Avant de se concentrer sur les résultats obtenus a 'aide des différentes méthodes de
calorimétrie différentielle, nous allons définir les domaines d’application de ce polymere, les
méthodes de synthése et mettre en avant I'état de I'art existant sur sa cristallisation.

IV.1 — Synthése et propriétés du polytetrafluoroéthyléne
IV.1.1 - Généralités

Le PTFE est un polymeére fluoré thermoplastique plus connu sous la dénomination de
Téflon découvert en 1938 par Roy Plunkett de la société Dupont De Nemour. La découverte
de ce polymére fut largement décrite par Plunkett®®' et Sperati.?®? Sa synthése ainsi que ses
propriétés ont été largement étudiées?**?%*?% en particulier par Sperati et Starkweather?® et
Sheratt.?*” Ce matériau qui présente de fortes liaisons C-C et C-F est prisé et répandu dans
le monde industriel bien que son colt de production soit élevé et que les processus mis en
ceuvre pour son élaboration soient complexes.|l est fréquemment utilisé pour I'élaboration de
matériaux soumis a des conditions d'utilisation extrémes.?®® Le PTFE présente plusieurs
propriétés intrinséques intéressantes (inertie chimique, haute stabilit¢ thermique, anti-
adhésivité, faible conduction électrique ...).

Figure IV-1 : Diverses applications du PTFE : architecture lumineuse, revétements anti-
adhésifs, traitement des verres optiques

Ces propriétés rendent alors courante I'utilisation de ce polymére dans plusieurs
domaines (Figure IV-1) tels que le domaine de l'architecture (facades), ou bien les usages
domestiques (cuisine) et paramédical (traitement antireflet des verres correcteurs).

IV.1.2 - Synthése du PTFE

Le monomere de tétrafluoroethylene (F,C=CF,) est obtenu par action du fluorure
d’hydrogéne sur le chloroforme puis par pyrolyse du chlorodifluorométhane ainsi formé.” Le
processus de synthése est indiqué ci-dessous.
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CHCl, > CHFCI

CHR,Cl - CF, =CF,

La polymérisation du tétrafluoroethyléne en PTFE est de type radicalaire. Elle est
geéneéralement réalisée sous l'effet de la chaleur par la méthode en émulsion et se déroule
alors en plusieurs étapes.

Lors de I'étape d'initiation, il y a formation d'un radical libre :

ROOR+ chaleur— 2RO’

L'initiation se réalise par la formation en phase aqueuse de nouveaux radicaux libres issus
de la réaction des entités péroxydes avec le TFE :

RO" +CF, = CF, > RO(CFE, - CF,)"

Lors de I'étape de propagation, il y a croissance des radicaux libres formés lors de I'étape
précédente par addition de TFE :

RO(CF, — CF,)" +nCF, =CF, —RO(CF, —CF,) - (CF, - CF,)*

Les radicaux libres subissent alors une hydrolyse ou le groupement péroxyde va étre
substitué par un groupement hydroxyle :

RO(CF, — CF,) - (CF, —CF,)* + H,0—>HO(CE, —CF,), — (CF, —CF,)’ + H" + HOR

HO(CE -CF,),, - (CF,-CF,)" + H,0—~»COOHCE - (CF, -CF,), " + 2HF

La derniére étape avant la croissance des radicaux libres correspond a I'étape de
terminaison :

COOH- CF, - (CF, - CF)," + COOH- CF, - (CF, - CF,) " - COOH- CF, - (CF, — CF,) ,,.. COOH

Le PTFE est insoluble dans la plupart des solvants et trés inerte chimiquement. Il
bénéficie également d'une grande stabilité thermique, d’excellentes propriétés diélectriques
ainsi qu’'une faible énergie de surface (tension de surface : 20.4 mJ.m?)?”® et un angle de
contact avec l'eau important, dont les valeurs peuvent varier de 105 a 140 °C selon les
auteurs.”’"?’> Le PTFE posséde une masse molaire de 100.2 g.mol” pour chaque unité
répétitive et peut se trouver sous forme de poudre ou en émulsion.
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IV.1.3 - Cristallisation du PTFE et des composites du PTFE

Ce polymére dont les atomes de fluor constituent une couche de protection autour du
squelette de carbone présente des propriétés physico-chimiques exceptionnelles telles
qu'une haute température de fusion (>320 °C) et une viscosité dynamique élevée.?"
Plusieurs études ont montré que sa température de fusion a I'équilibre se situait & 327 °C.%"
Son refroidissement conduit & un polymeére solide semi-cristallin. Une phase cristalline
coexiste alors avec une phase amorphe.

La capacité du PTFE a cristalliser dépend de la symétrie de ses unités de répétition,
de la linéarité de ses chaines et de son poids moléculaire élevé. Le PTFE est connu pour sa
cristallisation extrémement rapide ce qui rend alors difficlement observable le processus de
cristallisation isotherme ainsi que le processus de cristallisation non-isotherme pour des
températures avoisinant 300 °C. ?”° Cependant I'étude de sa cristallisation en mode non-
isotherme est importante puisque les procédés industriels sont réalisés dans des conditions
opératoires non-isothermes. De nombreuses recherches ont été réalisées afin de développer
un processus d’élaboration et de post-traitement du PTFE, notamment pour le convertir en
fibres (melt spinning).2’¢%7":278

Dans le cas du PTFE, et plus généralement dans le cas des polymeéres semi-
cristallins, la microstructure résultante de la cristallisation conditionne les propriétés finales
du matériau, de par la structure et l'orientation des cristaux formés.?”® L'étude de la
cristallisation de ce polymére est alors nécessaire afin de comprendre I'évolution de ses
propriétés en fonction de la microstructure formée. En effet, la taille des cristaux dépend des
conditions de cristallisation. La vitesse de refroidissement a partir de I'état fondu influence la
taille, la qualité et la quantité des cristaux formés et de fait les propriétés physico-chimiques
macroscopiques du matériau semi-cristallin.

La cristallisation du PTFE et de ses composites est un sujet largement étudié dans la
littérature.?’°280281.282 | o5 changements de structure de sa phase cristalline ont été mis en
évidence par calorimétrie dans une étude réalisée par Blumm et al.?®*. Ces changements de
phases apparaissent entre les basses températures et la température de fusion.?®* Le PTFE
présente une structure cristalline hexagonale ordonnée en-deca de 19°C. Au-dela de cette
température cette structure se désordonne partiellement. A partir de 30 °C, ce polymere
affiche une phase cristalline pseudo-hexagonale désordonnée, stable jusqu'a 330 °C.
D’autre part, Wang et al.?’®> démontrérent que les cristaux du PTFE adoptent une croissance
unidimensionnelle et Seo et al.?®® ont mis en évidence la formation de cristallites & une ou
deux dimensions en fonction du caractéere thermique ou athermique de la nucléation. En
outre, les résultats de Kostov et al.?®® ont permis d’affirmer I'absence de cristallisation
secondaire dans le processus de cristallisation du PTFE. D'autre part, I'étude de la transition
vitreuse de ce polymére montre que plusieurs températures peuvent étre associées a cette
transition.287’288’289’290

Peu d'études sur le systéme PTFE/silice sont présentes dans la littérature.
Bharathibai et al.*®' ont montré la forte hydrophobicité des surfaces constituées de
nanoparticules de silice dispersées dans le PTFE. Les propriétés mécaniques de surface de
ce nanocomposite ont également été étudiées®” et mettent en avant une amélioration de la
résistance a l'abrasion et une valeur faible du coefficient de friction. Enfin, l'influence
d'agents de silylation sur les propriétés physiques de ce matériau hybride a été associée a la
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réduction des constantes diélectriques faibles et a une augmentation de la stabilité
thermique.?*

IV.1.4 - Objectifs

Le travail de recherche proposé trouve son originalité dans I'étude de la cristallisation
non-isotherme du PTFE a travers une gamme trés étendue de vitesses de refroidissement.
La combinaison de trois techniques d’analyse thermique que sont la calorimétrie différentielle
a balayage (DSC) conventionnelle, la calorimétrie différentielle a balayage rapide (FSC) et la
calorimétrie différentielle a balayage ultra-rapide (UFSC) va permettre d’employer pour la
premiére fois des vitesses de refroidissement variant de 102 a 8.10° K.s™. La FSC™"'2 g
déja été employée dans plusieurs études?*2952%2972% ot 3 permis de mettre en avant de
nouvelles informations sur la cristallisation des polyméres. L'UFSC'*>'® permet d'accéder
des vitesses supérieures a la FSC et plusieurs études ayant été menées a l'aide de cette
technique ont permis de réaliser de nouvelles investigations sur le comportement thermique
des polyméres. ?*° 3% | es thermogrammes de cristallisation seront ainsi analysés et
corroborés a des observations directes par MEB sur la morphologie des cristaux aprés
cristallisation a différentes vitesses de refroidissement. Les méthodes isoconversionnelles
avancées appliquées a l'étude de la cinétique de la cristallisation du PTFE permettront
d’obtenir également les variations des énergies d’activation apparentes (ou coefficient de
température) E, qui seront interprétées a l'aide de la théorie d'Hoffman-Lauritzen.

Le PTFE non chargé sera étudié dans un premier temps afin de comprendre les
mécanismes qui régissent sa cristallisation a partir de I'état fondu. Afin de déterminer ['effet
de la silice agrégée sur la cristallisation de ce polymére, la deuxieme partie de ce chapitre
sera consacrée a I'étude de la cristallisation du nanocomposite PTFE/SiO5(c).

IV.2 — Etude thermocinétique de la cristallisation non-isotherme du PTFE

L’objectif de cette partie est de décrire les mécanismes qui entrent en jeu dans la
cristallisation du PTFE. Pour cela, la cristallisation sera réalisée a des vitesses de
refroidissement trés variables. L’enthalpie de fusion associée a chaque structure cristalline
sera également évaluée et la morphologie des cristaux formés sera observée par
microscopie électronique a balayage (MEB).

L’application des méthodes isoconversionnelles avancées sur les données de la
cristallisation va permettre d’accéder a I'énergie d’activation apparente de la transition.
Finalement, la théorie d’Hoffman-Lauritzen sera utilisée pour traiter les valeurs de cette
énergie afin de mettre en avant I'impact de la nucléation, la diffusion et la croissance des
cristaux du PTFE sur la cinétique globale de cristallisation.

IV.2.1 - Evaluation de la température de fusion a I'équilibre

Le PTFE est employé dans cette étude sous forme de poudre (Sigma Aldrich
430935, température de fusion égale a 321 °C) dont la taille des particules est de I'ordre du
micrometre.

La théorie d'Hoffmann-Weeks a été utilisée afin de calculer la température de fusion
a I'équilibre (T°,) de cet échantillon. La cristallisation isotherme du PTFE a ainsi été réalisée
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pour des températures (T;) de 310, 318 et 319 °C. Lorsque le polymére a complétement
cristallisé, il est chauffé & 20 °C.min™". Sa température de fusion (T;,) est alors relevée pour
chaque température d'isotherme de cristallisation. Une régression linéaire est alors
appliquée sur ces points disposés alors sur un graphe représentant la température de fusion
en fonction de la température de l'isotherme de cristallisation. Les résultats sont présentés
sur la Figure 1V-2.
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Figure IV-2 : Evaluation de 7%, pourle PTFE (bleu) a l'intersection de la droite d'équation T,
= T, (rouge)

L'intersection du tracé de T, = f(T;) avec la droite T, = T. permet finalement d'obtenir
la valeur de T°,, ~324 °C (597 K).

IV.2.2 — Conditions expérimentales

Lors des analyses par DSC, un échantillon d’'une masse ~4 mg est placé dans une
capsule en aluminium de 40 pL. L'échantillon est alors porté a une température de 360 °C
(au-dela du point de fusion du polymeére défini par 7%, + 36 °C) pendant 1 min afin de le
fondre et de supprimer ainsi son histoire thermique. Il est ensuite refroidi jusqu'a 100 °C avec
les vitesses suivantes : 0.0167, 0.0334, 0.0834 et 0.334 K.s™" sous flux d'azote (80 mL.min'1).

En ce qui concerne les mesures réalisées en FSC, un échantillon de quelques
nanogrammes est placé sur un capteur FSC. La poudre de PTFE est disposée sur la partie
du capteur réservée a l'échantillon tandis que la partie du capteur qui joue le rble de
référence reste vide. Dans le but de faire adhérer I'échantillon sur le capteur, trois cycles de
cristallisation/fusion sont réalisés. Le PTFE est ensuite chauffé a 360°C pendant 30 s afin de
supprimer l'histoire thermique de I'échantillon. La mesure de la cristallisation sera réalisée de
360 a 100 °C avec des vitesses de refroidissement comprises entre 0.1 et 5000 K.s™'. Pour
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chaque vitesse de refroidissement I'échantillon est stabilisé a 100 °C pendant 0.1 s puis
chauffé & une vitesse de 1000 K.s™' jusqu'a 360 °C. Cette derniére programmation en
température permet de verifier l'influence de I'étape de refroidissement sur le phénoméne de
fusion.

Des mesures ont été également réalisées par UFSC a I'Université de Rostock.
L'échantillon de PTFE (5 ou 0.5 ng) est refroidi de 430 a -173 °C avec des vitesses
comprises entre 40 000 et 800 000 K.s'.' Afin d'éviter la dégradation du polymére,
I'échantillon est maintenu a 430 °C pendant 0.01 s.

Les méthodes isoconversionnelles avancées ont été appliquées sur les données de
la cristallisation non-isotherme du PTFE mesurée par DSC (vitesses prises en compte dans
le calcul : de 0.0167 a 0.334 K.s™), FSC (vitesses prises en compte dans le calcul : de 500 &
5000 K.s™") et UFSC (vitesses prises en compte dans le calcul : de 40 000 & 800 000 K.s™).

IV.2.3 — Cristallisation a différentes vitesses de refroidissement

Les courbes de variation du flux de chaleur en fonction de la température,
normalisées par rapport a la vitesse de chauffe, permettent d'étudier la cristallisation du
PTFE a différentes vitesses de refroidissement. Les thermogrammes réalisés en DSC, FSC
et UFSC sont présentés sur la Figure 1V-3.
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Figure 1V-3 : Thermogrammes DSC (points) et FSC/UFSC (ligne) de cristallisation du PTFE
a différentes vitesses de refroidissement

D’apreés les résultats, le pic de cristallisation n’est pas symétrique pour les vitesses de
refroidissement faibles. Cette asymétrie apparait aussi sur le taux de cristallinité relatif
(Figure 1V-4). Ce résultat a déja été mis en évidence dans la littérature par de précédentes
études. 2301392 et s’explique par la transition entre les processus de cristallisation primaires
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et secondaires. A haute vitesse de refroidissement, les pics sont beaucoup plus symétriques,
ce qui semble indiquer la disparition du processus de cristallisation secondaire. D’autre part,
le pic de cristallisation du PTFE se décale vers les basses températures lorsque la vitesse
de refroidissement augmente indiquant la présence de processus de nucléation homogéne
et hétérogéne qui pourraient étre a I'origine de la formation de cristaux de formes différentes.

Cependant, le pic de cristallisation est toujours présent pour une vitesse de
refroidissement de 800 000 K.s™. Ce résultat indique que le PTFE cristallise toujours lors de
son refroidissement a trés forte vitesse contrairement a la plupart des polyméres
thermoplastiques qui seraient alors figés dans leur état amorphe. En effet des études
précédentes ont montré que la cristallisation disparait au-dela de 600 K.s™ dans le cas du
polypropyléne®® et au-dela de 300 K.s” dans le cas du polycaprolactone.?®” Ce résultat
s’explique également par la présence de processus trés réactifs de nucléation homogéne et
hétérogéne qui permettent alors aux cristaux de se former, méme pour des vitesses de
refroidissement ultra-rapides. Pour la vitesse maximale disponible en UFSC, le signal est
toujours apparent a ~100 °C ce qui signifie que méme pour des températures aussi basses
le PTFE présente encore une certaine mobilité moléculaire.

La cristallisation des polyméres se produit généralement entre T, (ici ~324 °C) et T,
(ici ~-100 °C). Pour des températures proches de T°., le processus de cristallisation est
contrélé par la nucléation tandis que pour des températures proches de T, le processus est
controlé par la diffusion. Dans le cas du PTFE la cristallisation peut étre étudiée sur une
large gamme de températures car ce polymére présente une différence de 424 °C entre sa
température de fusion et sa température de transition vitreuse.

La Figure IV-4 représente pour chaque vitesse de refroidissement le temps
nécessaire a l'achévement complet de la cristallisation du PTFE. La processus de
cristallisation débute a la valeur « = 0 et I'état final est atteint pour la valeur « = 1.
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Figure IV-4 : Taux de cristallinité relatifs issus des données DSC (points) et FSC/UFSC
(lignes) de cristallisation non-isotherme du PTFE en fonction du temps
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La Figure V-5 représente I'évolution de la température de cristallisation relevée au
sommet du pic en fonction de la vitesse de refroidissement.
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Figure IV-5 : Température de cristallisation en fonction de la vitesse de refroidissement,
DSC : carrés noirs (~4 mg), FSC : carrés blancs (~27 ng) et cercles verts (~5 ng), UFSC :
cercles rouges (~5 ng) et étoiles bleues (~0.5 ng)

Les résultats montrent clairement une différence de 135 °C entre les
températures de cristallisations relevées aux vitesses de refroidissement extrémes, ce qui
s’accorde avec les données de la Figure IV-3. La cristallisation apparait a des températures
plus faibles et pendant des temps plus courts (Figure IV-4) lorsque la vitesse de
refroidissement augmente. Cette observation suggére alors que la morphologie des cristaux
ainsi formés est différente en fonction des conditions de refroidissement employées. |l
apparait également que la variation de masse de I'échantillon en FSC et UFSC n’influence
pas significativement ces résultats. Ceci indique que les gradients thermiques n'ont pas
d'influence significative sur les résultats des mesures. De plus, une bonne continuité est
observée entre les valeurs obtenues par DSC, FSC et UFSC.

IV.2.4 — Comportement a la fusion

La température et I'enthalpie de fusion de chaque type de cristaux sont des
parameétres thermodynamiques qui permettent de faire le lien avec la perfection de leur
structure. Aprés chaque vitesse de refroidissement, la mesure de la température et de
I'enthalpie de fusion lors de la chauffe (1000 K.s™) a été ainsi réalisée par FSC. Les valeurs
des mesures de la température (arbitrairement fixée au sommet du pic) et de I'enthalpie de
fusion sont rassemblées Figure IV-6 et les pics de fusion sont présentés Figure IV-7.
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Figure IV-6 : Température (carrés) et enthalpie (cercles) de fusion (mesurées par FSC a
1000 K.s™") en fonction de la vitesse de refroidissement employée lors de la cristallisation

Comme le décrit la Figure 1V-6, la valeur de la température et de I'enthalpie de fusion
diminuent de fagon linéaire avec 'augmentation logarithmique de la vitesse de cristallisation.
Ce comportement s’accorde avec les observations réalisées sur la Figure V-7 qui montre
que les pics de fusion se décalent vers les basses températures lorsque la vitesse de
refroidissement augmente. Ce résultat s’explique par la formation de cristaux imparfaits et
par le fait que cette imperfection des cristaux s’accroit quand la vitesse de refroidissement
augmente.

Pour les vitesses de refroidissement élevées, les thermogrammes de la Figure IV-7
montrent qu’un seul pic de fusion est présent lors du chauffage, ce qui est en faveur de
I'nypothése de I'existence d'un seul type de structure cristalline. Aucune variation
exothermique n’est observée sur les thermogrammes, ce qui signifie que la totalité de la
cristallisation est effectuée lors de I'étape de refroidissement, méme pour les vitesses les
plus élevées. Dans le cas d'une cristallisation rapide, les cristaux ne disposent pas du temps
nécessaire pour grossir et se réorganiser ce qui conduit a des valeurs plus faibles de la
température et de I'enthalpie du pic de fusion (Figure IV-6). Cependant, pour les vitesses de
cristallisation lentes (< 1 K.s™) le pic présente un épaulement qui indique qu'au moins deux
processus de fusion apparaissent. Cet épaulement est lié a la fusion des cristaux imparfaits
ou partiellement formés tandis que la partie prédominante du pic apparaissant a des
températures plus hautes caractérise la fusion des parties cristallines stables formées
pendant le processus de cristallisation secondaire.
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Figure IV-7 : Thermogrammes FSC de fusion aprés chaque vitesse de refroidissement

IV.2.5 - Morphologie des cristaux

Le changement de morphologie des cristaux du PTFE en fonction de la vitesse de
refroidissement a été évoqué lors de l'interprétation des résultats précédents. L’analyse par
MEB permet d’obtenir des informations indispensables sur cette évolution.****>*% Afin de
vérifier ce résultat, deux échantillons de PTFE ont alors été cristallisés dans des conditions
de refroidissement différentes et observés par MEB (Figure IV-8).

L'observation des échantillons a été réalisée avec une différence de potentiel égale a
1 kV sur un support en argent. Les échantillons ont été au préalable métallisés a I'aide d'un
mélange or/palladium.

10kv  X2,000 F 10um WD 16.4mm

Figure V-8 : Images MEB du PTFE refroidi & 100 K.s™ (gauche) et 4 0.1 K.s™ (droite)
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L’'image gauche de la Figure 1V-8 a la structure cristalline du PTFE formée a une
vitesse de refroidissement de 100 K.s™. Une structure en baton ou en aiguille des cristaux y
est perceptible. La nature de cette morphologie s’explique par la forte vitesse de
refroidissement imposée, avec laquelle les cristaux n’ont pas le temps de se réarranger ni de
parfaire leur structure. De ce fait, seuls les mécanismes de croissance unidirectionnelle
apparaissent. Ces cristaux sont peu stables et présentent alors des températures de fusion
faibles (Figure IV-7).

L’'image droite de la Figure IV-8 présente la morphologie des cristaux pour une
vitesse de refroidissement de 0.1 K.s™. Contrairement & I'échantillon précédent les cristaux
adoptent une structure en disques ou cercles concentriques qui sont formés a partir du
réarrangement trés lent des cristaux en forme de rubans. Cette structure en ruban est moins
stable que la structure en disque et par conséquent fond en premier lors de la chauffe. Les
observations réalisées a partir des clichés MEB se corroborent avec la forme des pics de
fusions mesurés a la chauffe aprés les vitesses de refroidissement inférieures a 1 K.s™
(Figure 1V-7). La partie la plus proéminente du pic située a droite de I'épaulement correspond
a la fusion de la structure en disque. Les structures cristallines en ruban sont moins stables
car moins organisées que les structures cristallines en disque et fondent alors a des
températures plus basses. Elles sont ainsi associées a I'épaulement de faible intensité
apparaissant aux basses températures sur le pic de fusion.

IV.2.6 — Energie d’activation apparente de la cristallisation

L’application des méthodes isoconversionelles sur les données mesurées en DSC,
FSC et UFSC permet d'obtenir I'énergie d’activation apparente de la cristallisation E, en
fonction du taux de cristallinité relatif o (Figure 1V-9) et en fonction de la température T
(Figure 1V-10). Les énergies ont été calculées a partir des mesures réalisées a des vitesses
de refroidissement variant de 0.017 & 800 000 K.s™.

E, en fonction du taux de cristallinité relatif o

Dans le cas de cette transition, I'énergie d’activation ne se définit pas comme une
barriére d’énergie mais refléte la dépendance en température du coefficient de température
de la constante de vitesse décrite par la loi d'Arrhénius. Les variations de E, observées ici en
fonction de la valeur du taux de cristallinité indiquent que la cristallisation est un processus
dépendant de la température. Les domaines de températures couverts par ces trois
techniques sont trés différents ce qui conduit a des dépendances en température elles aussi
tres différentes. Cependant les valeurs négatives de E, pour les trois techniques augmentent
avec le taux de cristallinité. Vyazovkin et Sbirrazzuoli'® ont mis en avant le méme
comportement sur le polyethyléne terephtalate (PET). D'autres auteurs ont également
remarqué cette méme tendance pour des énergies d'activation apparentes de
cristallisation.®”*® Ces valeurs négatives montrent que la vitesse de cristallisation diminue
avec I'augmentation de température et que le processus de cristallisation au refroidissement
présente alors un comportement anti-arrhénien.

La Figure IV-9 décrit une augmentation de E, de -3893 a -386 kJ.mol” pour les
mesures non-isothermes réalisées en DSC. Le premier maximum de cette courbe est
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localisé pour a ~0.48 (correspondant a une température moyenne de 315 °C) avec E, ~-
2068 kJ.mol™". Un minimum local d’énergie est aussi présent pour a ~0.70 (correspondant &
une température moyenne de 312.6 °C) avec E, ~-2472 kJ.mol” et peut étre associé a une
transition entre deux régimes de cristallisation différents. Une telle augmentation rapide de
I'énergie d’activation aprés ce minimum local & déja été observée pour le PET'® et a été
attribuée a la transition entre le régime | et || décrits par la théorie d’Hoffmann-Lauritzen.
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Figure IV-9 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE en fonction du taux de
cristallinité relatif (losanges noirs : DSC, losanges blancs : FSC, cercles blancs : UFSC)

Dans le cas des mesures non-isothermes réalisées en FSC et UFSC, I'énergie varie
de -540 & -23 kJ.mol”. Les valeurs de I'énergie apparaissent comme monotones, sans
variations significatives. De ce fait, contrairement a ce qui a été observé en DSC, aucune
transition entre deux régimes de cristallisation ne peut étre mise en évidence ici. Cependant,
les valeurs de E, sont plus élevées que celles issues de la DSC et se rapprochent de 0 a la
fin du processus de cristallisation. Cette évolution des valeurs de E, est liée au coefficient de
température négatif de la vitesse de nucléation. D’aprés la théorie d’Hoffmann-Lauritzen, la
vitesse de nucléation est plus élevée pour des températures basses. Comme les vitesses de
refroidissement élevées décalent le pic de cristallisation vers les basses températures la
vitesse de nucléation va devenir plus importante sous I'effet d’'une vitesse de refroidissement
élevée. Le déplacement observé Figure V-3 et Figure 1V-5 du pic de cristallisation vers les
basses températures lorsque la vitesse de refroidissement augmente est donc en accord
avec ces valeurs négatives du coefficient de température.

Ainsi, les fortes variations de E, en fonction du taux de cristallinité relatif montrent
que la cristallisation du PTFE au refroidissement est un processus complexe qui fait appel a
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plusieurs étapes dépendantes de la température telles que la nucléation et la croissance des
cristaux.

E, en fonction de la température T

Le tracé de la dépendance de E, en fonction de la température (Figure 1V-10) montre
une bonne continuité entre les valeurs de I'énergie calculées a partir des techniques DSC,
FSC et UFSC.

En effet, les derniéres valeurs d’énergie calculées a partir des données DSC
correspondent aux premiéres valeurs calculées a partir des données FSC et les derniéres
valeurs d’énergie calculées a partir des données FSC correspondent aux premiéres valeurs
calculées a partir des données UFSC.

Les valeurs de E, augmentent sur I'ensemble du domaine étudié atteignant un
maximum (E, = -23 kJ.mol”) vers 185 °C. Cette température devrait étre proche de la
température a laquelle la croissance des cristaux est maximale (T.ax) pour laquelle E,= 0
(Figure 1V-10). Ainsi, selon la théorie d’Hoffmann-Lauritzen, la cristallisation commence a
étre controlée par la diffusion aux températures proches de 185 °C.3%

La dépendance de I'énergie en température peut étre divisée en trois régions. La
région A qui s’étend de 320 a 312 °C correspond aux températures proches de la
température de fusion & I'équilibre (voir paragraphe 1V.2.1 : T%,~324 °C). Dans cette région
les valeurs de E, sont faibles et croissantes car la formation des noyaux stables est le
facteur limitant de la cristallisation. La région B située entre 312 et 290 °C correspond a des
températures plus éloignée de T°,. Ici la nucléation est plus rapide et la vitesse de
cristallisation est contrélée par la croissance des cristaux, ce qui se traduit par une forte
augmentation de I'’énergie d’activation. La région C correspond a la gamme de températures
comprises entre 290 et 180 °C encore plus éloignées de T°.. La vitesse de nucléation y est
trés rapide et le facteur limitant devient la vitesse de croissance de la surface des cristaux.
Une diminution de I'’énergie d’activation est également observée entre 315 et 312 °C qui est
associée a une variation de la cinétique et du mécanisme de cristallisation.

La distinction de ces trois régions sur la courbe se corréle avec la morphologie des
cristaux observeée sur la Figure IV-8. Les cristaux formés dans la gamme de températures de
la région C sont des cristaux formés lors d'une cristallisation trés rapide. lls correspondent
aux structures cristallines obtenues pour une vitesse de refroidissement élevée (Figure 1V-8,
image de gauche) et présentent alors une structure unidimensionnelle en forme de baton ou
d’aiguille. La formation des cristaux est réduite ici a une seule dimension car la nucléation
est trés rapide et la croissance des cristaux est le paramétre limitant. Les cristaux
correspondant a la gamme de températures des régions A et B ont été formés par une
vitesse de cristallisation lente et présentent quant a eux une structure cristalline complexe a
deux dimensions. lls se présentent sous la forme de rubans concentriques (Figure V-8,
image de droite).

Les régions A, B et C observées Figure IV-10 différent de par la pente de la courbe
d’énergie en fonction de la température ce qui témoigne de la présence de différentes
vitesses de cristallisation liées a différents mécanismes de cristallisation. Cependant, les
valeurs de E, montrent que la vitesse de cristallisation n’est jamais complétement contrélée
par la diffusion puisque I'énergie n’atteint jamais de valeur positive.
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Figure IV-10 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE en fonction de la
température et ajustement des données par la théorie d'Hoffman-Lauritzen (losanges noirs :
DSC, losanges blancs : FSC, cercles blancs : UFSC)

Lorsque E, est négatif la vitesse de cristallisation diminue lorsque la température augmente
définissant le caractére anti-Arrhénien de la cristallisation. Le point défini par une valeur nulle
de la pente se présente alors comme la transition entre le comportement Arrhénien et anti-
Arrhénien de la cristallisation.

IV.2.7 — Evaluation des paramétres de I’équation d'Hoffman-Lauritzen

La régression non-linéaire des régions AC et BC de la courbe E =f(T) (Figure IV-10)
a été réalisée afin de calculer les paramétres d'Hoffman-Lauritzen Ky et U* répertoriés dans
le Tableau IV-1. L'originalité de la méthode de calcul utilisée réside dans la possibilité de
déterminer simultanément ces deux parameétres (Kq et U*) ou d’en fixer un (généralement U*)
et de déterminer I'autre.’’ Lors de la régression réalisée sur la portion AC, U* est fixé a une
valeur de 6270 J.mol™”, afin de comparer les valeurs obtenues avec celles de la litérature®”
tandis qu'il est laissé libre sur la portion BC. Dans les deux cas, la valeur de K est laissée
libre.

Cette régression non-linéaire fait appel a la valeur de T, définie par T, — 30 K. La
température de transition vitreuse correspondant a la relaxation de la phase amorphe
(relaxation o) voisine de la phase cristalline du PTFE peut étre déterminée par plusieurs
méthodes?®*1%3"" et se situe a ~135 °C. Cependant, les cristaux du PTFE présentent deux
transitions de phase liées a un changement de conformation de leur structure : de triclinique
a hexagonal (19 °C) et d’hexagonal a pseudohexagonal (30 °C). Ces transitions de phases
montrent alors que des mouvements moléculaires sont toujours présents dans la gamme de
températures de 19 a 30 °C. De plus, la mise en mouvement des segments de chaine courts
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de la phase amorphe (relaxation y) apparait a une température proche de -70 °C. De ce fait,
la valeur de T, employée ici pour la régression non-linéaire est fixée a -100 °C, température
en dessous de laquelle n’existe aucun changement de conformation.

Ainsi les constantes nécessaires au tracé ont été calculées telles que T, = 173 Ket R
=8.314 J.mol" K.

Région | U*/J.mol” 10°K 1K | 1o (U) % | 1o (Kg) ! % r
AC 6270 3.3 - ~1 0.984
BC 5850 8.7 37 ~1 0.995

Tableau V-1 : Valeur des paramétres K; et U* du PTFE

Avec : K, la constante de nucléation, /. l'intervalle de confiance sur K, et r? le coefficient de
corrélation.

En observant les valeurs de I, et * le résultat de la régression non-linéaire des
régions AC et BC est acceptable d’'un point de vue statistique. D’autre part la valeur de Kygc)
apparait comme 2.6 fois plus forte que la valeur de Kyxc). Cette observation s’accorde avec
le rapport théorique égal a 2 qu’il existe entre les régimes Il et lll. Le saut de E, présent a
315 °C sur la Figure IV-10 correspondrait alors effectivement a la transition entre le régime I
et le régime Ill. Dans la littérature, plusieurs auteurs ont mis en évidence I'absence de
transition entre les régimes | et |l et la seule présence d'une transition entre les régimes |l et
IIl dans le cas des polyméres de forte masse moléculaire comme I'PP,*? le poly(éthyléne
succinate)’™ et le poly(pivololactone).’™ Les valeurs de K, s’accordent avec celles issues
des travaux de Wang et al.””® conduisant & K, = 1.5 10° K®. Ces travaux ont été réalisés par
microscopie optique sur un domaine de température beaucoup plus restreint (~20 °C). Un
méme saut d'énergie a été observé sur du poly(ethylene 2,6-naphthalate) (PEN) et a été
attribué & la formation de cristaux a.*'

L'originalité du travail présenté ici réside dans le fait que les processus de
cristallisation lente et rapide peuvent étre décrits simplement avec un seul couple de valeur
U* et Ky sur une trés large gamme de températures (~140 °C). La méme approche a été
utilisée lors de I'étude de la cinétique de gélification de la gélatine, afin d'analyser les
processus de gélification classique et atypique.'?

La contribution de la nucléation (terme (Ky)) et de la diffusion (terme (U*)) ainsi que la
vitesse de croissance des cristaux (G/Gy) en fonction de la température peut étre alors
illustré sur la Figure 1V-11.

Le tracé a été réalisé en retenant les valeurs Kygcy) = 8.7 10* K* et U%ge) = 5850
J.mol™" qui présentent le coefficient de corrélation le plus proche de 1. Le sommet du pic de
G/Gy situé a Tnax = 200 °C indique que la vitesse de nucléation a cette température est
maximale. Pour les températures proches de la transition vitreuse situées en dec¢a de T la
cristallisation du PTFE présente un caractére Arrhénien et le processus est limité par la
diffusion des cristaux. Cependant pour des températures proches de la fusion situées au-
dela de T, la cristallisation devient anti-Arrhénienne et le processus est limité par la
nucléation.
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Cette observation se corréle parfaitement avec les résultats de la Figure IV-10 qui ne
présente jamais de valeurs positives de E, démontrant ainsi le caractére anti-Arrhénien de la
cristallisation dans cette gamme de températures.
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Figure IV-11 : Evolution de la vitesse de croissance des cristaux (G/Gy), de la nucléation
(cercles pleins : terme (K;)) et de la diffusion (cercles vides : terme (U*)) en fonction de la
température

Nous venons de voir dans cette partie que le PTFE est un polymére qui cristallise
trés rapidement et que la morphologie des cristaux est différente en fonction de la vitesse de
refroidissement employée. Les résultats obtenus mettent en avant le fait qu’il est impossible
d’obtenir la cristallisation froide puisque les mesures réalisées en UFSC montrent que la
cristallisation du PTFE est toujours présente méme pour des vitesses de refroidissement trés
rapides (800 000 K.s") ce qui indique que la formation des cristaux fait appel a des
mécanismes de nucléation homogéne et hétérogéne extrémement rapides. D'autre part, les
résultats montrent que ce processus de cristallisation varie avec la vitesse de
refroidissement et avec le domaine de température dans lequel la cristallisation s’éffectue.

Selon les courbes de fusion obtenues lors de la chauffe programmée aprés chaque
refroidissement, il apparait que l'augmentation de la vitesse de refroidissement a pour
conséquence la diminution de la taille et du degré de perfection des cristaux. Ce résultat est
confirmé par les observations réalisées en MEB qui montrent que les cristaux adoptent une
structure unidimentionnelle en batonnet lors d’'un refroidissement rapide, tandis qu'ils
adoptent une structure bidimentionnelle en disque lors d’un refroidissement lent.

La transition entre un régime de cristallisation contrélé par la nucléation et un régime
de cristallisation contrélé par la croissance des cristaux a été mise en avant grace a
I'application des méthodes isoconversionnelles avancées. La complexité des mécanismes
qui entrent en jeu a été ainsi mise en lumiére suite a I'analyse cinétique des données sur une
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trés large gamme de températures. Afin de calculer la dépendance de la croissance des
cristaux en fonction de la température, les données issues des cristallisations du PTFE
réalisées a des vitesses de refroidissement lentes et rapides ont été traitées a l'aide de la
théorie d’Hoffmann — Lauritzen. |l est alors possible de décrire la cristallisation du PTFE
pour un seul jeu de paramétres U et Ky sur une gamme de températures trés large. Le
processus de cristallisation du PTFE affiche une méme dynamique sur une gamme de temps
large (de 10 & 10°% s). Les valeurs obtenues de Ky ont demontré la présence de la transition
entre les régimes de cristallisation Il et Ill vers 315 °C. Enfin, la dépendance de la
croissance des cristaux en fonction de la température montre que la vitesse de croissance
est maximale vers 200 °C. En dec¢a de cette température la cristallisation du PTFE suit un
comportement arrhénien tandis qu'elle suit un comportement anti arrhénien au-dessus de
200 °C.

Les conclusions évoquées ci-dessus ont été établies pour le PTFE non chargé. Afin
de déterminer linfluence des nanoparticules de silice agrégée sur les points discutés
précédemment, il est maintenant nécessaire de réaliser la méme étude dans le cas d’'un
nanocomposite PTFE/silice.

IV.3 - Etude thermocinétique de Ila cristallisation non-isotherme du
PTFE/SiO,(c)

L'objectif de cette partie est de déterminer la modification éventuelle des mécanismes
de cristallisation du PTFE en présence de nanoparticules de silice agrégée SiO,(c). Les
conditions opératoires employées sont identiques a celles présentées dans le paragraphe
précédent. Avant de réaliser le matériau nanocomposite, une modification de la surface des
nanoparticules doit étre réalisée pour rendre compatible la silice agrégée avec la matrice et
optimiser sa dispersion.

IV.3.1 — Elaboration et caractérisation du matériau nanocomposite
IV.3.1.1 — Modification de surface de la silice agrégée

La silice SiO,(c) élaborée selon le protocole du paragraphe 111.3.1.1 présente des
groupements hydroxyles en surface qui lui conférent un caractére fortement hydrophile. De
par sa forte densité d’atomes de fluor, le PTFE est un polymére hydrophobe. De ce fait, la
dispersion de SiO,(c) dans le PTFE est largement défavorisée a cause des interactions
répulsives entre la charge et la matrice.

Plusieurs méthodes pour fonctionnaliser la silice avec du fluor sont présentes dans la
littérature.>'*3"7*"® Dans I'étude présente, la surface des nanoparticules a été modifiée selon
la réaction chimique présentée Figure IV-12 afin de rendre les nanoagrégats de silice
hydrophobes et améliorer ainsi leur dispersion dans le PTFE.*"
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Figure IV-12 : Processus de fluoration des nanoparticules de silice

Le triéthoxyfluorosilane (TEFS) employé dans cette réaction est un agent de silylation
contenant des fonctions fluorées. Son rdle est de substituer les fonctions hydroxyles
présentes en surface en créant des liaisons fortes Si-F sans obstruer les micropores de la
silice de par ses courtes chaines alkyles. Les fonctions éthoxides du TEFS sont hydrolysées
pendant la réaction par les fonctions hydroxyles de la silice qui présentera en surface des
atomes de fluors fortement hydrophobes.

La modification de surface a été réalisée en plagant 741.5 mg (12.3 mmol) de poudre
de silice en présence de 1.35 g (7.8 mmol) de TEFS dans 15 ml de propanol. La quantité en
mmol de TEFS utilisée est volontairement inférieure a la quantité de silice. En effet un taux
de greffage trop important du TEFS sur la silice conduira a I'apparition d'une nouvelle couche
de silicium en surface des nanoparticules. Cette couche va alors entrainer une diminution de
la surface spécifique et du diamatre des pores. Le mélange est alors placé sous agitation
magnétique pendant une heure a température ambiante. Le mélange est ensuite soumis au
bain a ultrasons puis lavé cing fois au propanol par centrifugation. La silice solvatée dans le
propanol est finalement placée sous vide a 120 °C afin d’évaporer le solvant et de procéder
aux caractérisations ATG, FTIR et RMN.

IV.3.1.2 — Caractérisation par FTIR
Les particules de silice modifiees (SiO,(c)F) et non modifiées (SiO,(c)) ont été

mélangées a une poudre de KBr avant de procéder a la caractérisation FTIR en réflexion
diffuse.
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Figure IV-13 : Spectres FTIR de SiO,(c) (bleu) et SiO,(c)F (vert)
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La comparaison des deux spectres de la Figure IV-13 permet de constater la
diminution d’intensité de la bande OH située a ~3300 cm™ qui apparait aprés la modification
de surface. Ce premier indice nous conforte dans l'idée que le greffage a bien eu lieu car il
traduit une diminution du nombre de fonctions OH en surface des nanoparticules. D’autre
part, la diminution de la bande a 1640 cm™ correspond & la diminution de la quantité d’eau
adsorbée sur la silice.

Les signaux caractéristiques des liaisons Si-F sont attendus entre 800 et 1000 cm™.
La seule indication apparaissant dans cette gamme de nombre d’onde (Figure IV-14) est une
diminution de l'intensité d’une bande localisée & ~950 cm™ dans le cas de SiO,(c)F qui se
traduit par la présence d’un épaulement & ~950 cm™ et qui correspond & un changement de

structure de la surface des nanoparticules caractéristique des liaisons Si-F ou des sites Si-
OH restants.
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Figure IV-14 : Spectres FTIR des silices SiOy(c) (bleu) et SiO,(c)F (vert) dans la gamme
1100-500 cm”’

Ainsi, la spectroscopie FTIR n'est pas suffisante pour démontrer la validité de la
modification en surface de la silice.

IV.3.1.3 — Caractérisation par ATG

Afin d’observer la dégradation des différentes fonctions chimiques présentes en
périphérie des nanoparticules, une caractérisation par ATG sous air des deux poudres de
silice a été réalisée (Figure IV-15). Les échantillons d'une masse ~4 mg sont placés dans
des creusets en alumine de 70 pL. La programmation en température est fixée de 25 a 900

°C avec une vitesse de chauffe a 10 °C/min sous atmosphére oxydante (débit d’air : 50
mL/min).
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Une premiére perte de masse apparait a 110 °C. Elle correspond a la perte
d’humidité de SiO;(c) (3.5%) et de SiO,(c)F (1%). La perte de masse est plus faible dans le
cas de la silice fluorée de par le caractéere hydrophobe de cette derniére. De plus, il est aisé
de remarquer une nette perte de masse située a 250 °C dans le cas de SiO,(c)F. Cette perte
de masse correspondrait au départ des fonctions fluorées (sous forme HF ou F,) présentes
en surface de la silice. Elle est absente de la mesure réalisée sur SiO,(c). A haute
température, la différence de perte de masse est grande entre les deux échantillons et peut
étre justifiée par la dégradation des fonctions fluors de SiO,(c)F qui sont absentes de la
structure de SiO,(c). Ce résultat se corréle avec I'étude réalisée par Lataste et al.*'® sur la
silice fluoree.

100 +

98

96

Masse / %

94 -

92

90

T T T T T T T
200 400 600 800
Température / °C

Figure IV-15 : Thermogramme des silices SiOy(c) (bleu) et SiO,(c)F (vert)

De ce fait, la caractérisation par ATG conforte également la validité de la modification
de surface employée. Cependant, cette technique ne reflete pas directement la structure
moléculaire des échantillons. Elle ne se base que sur la dégradation des groupements
chimiques et doit étre associée a une analyse structurale.

IV.3.1.4 — Caractérisation par RMN du solide

Dans le but d’étudier précisément la structure moléculaire de la silice modifiée en
surface, les deux poudres de silices ont été analysées par RMN du solide °F et *Si.

Selon les résultats de la Figure IV-16, plusieurs pics qui témoignent de la présence
d’atomes de fluor apparaissent sur le spectre de SiO,(c)F.*"® Le pic apparaissant & -158 ppm
correspond aux Oz,SiF isolés (qui ne possédent pas d'autres groupes Si-F a proximité). Un
autre pic caractéristique des O,4,,SiF pentacoordonnés devrait étre localisé a -153 ppm mais
ce dernier est masqué par le signal précédent. Enfin, le pic apparaissant a -149 ppm
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caractérise les O3,SiF proches (qui sont situés a proximité d'autres groupes Si-F). Le

spectre de SiO,(c) ne présente aucun signal pour ce type d’analyse car cet échantillon est
dépourvu d’atome de fluor dans sa structure.
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Figure 1V-16 : Spectre RMN "°F des silices SiO,(c) (noir) et SiO,(c)F (rouge)

L’'observation de la Figure IV-17 permet de constater la présence de différents
signaux pour les deux échantillons. Le spectre de SiO,(c) met en avant la présence des
042Si a -111.5 ppm, des O;,SIiOH a -101.7 ppm et des 0,,Si(OH), a - 92 ppm. Les signaux
du spectre de SiO,(c)F sont présents a -111.5 ppm pour O4,Si et a -101.7 ppm pour
03,SiOH tandis que le signal des O,,Si(OH), a -92 ppm disparait. De plus le signal de

SiOy(c)F a -111.5 ppm est plus intense que celui de SiO,(c). Ces observations confortent
alors la validité du greffage entrepris.
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Figure IV-17 : Spectre RMN #Si des silices SiO(c) (noir) et SiO,(c)F (rouge)
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Ainsi, 'ensemble des informations provenant de la spectroscopie FTIR, de la
caractérisation par ATG et plus particulierement de la RMN du solide permettent de valider la
modification de surface. La substitution des fonctions hydroxyles par des atomes de fluor en
surface des nanoparticules de silice a donc bien été réalisée. La silice présente alors un
caractére hydrophobe qui permet ainsi une meilleure compatibilité avec le PTFE et une
meilleure dispersion dans cette matrice.

IV.3.1.5 — Protocole d’élaboration

La dispersion de la silice fluorée dans le PTFE doit s’effectuer dans I'état fondu, ce
qui nécessite de travailler au-dessus du point de fusion de ce polymére.

L’élaboration du nanocomposite hybride PTFE/SiO(c)F (Figure IV-18) se réalise en
utilisant 0.97 g de silice fluorée solvatée dans le propanol (~0.2 g de silice en équivalent sec)
mélangée a 2.01 g de PTFE afin d’obtenir un matériau de proportions 90/10.

-

Figure IV-18 : Echantillon solide de PTFE/SiO,(c)F obtenu apres refroidissement a
température ambiante

Le mélange est placé dans un ballon porté a 100 °C pendant 2 heures et 30 minutes
provoquant a cette température I'évaporation du solvant. Le mélange est ensuite disposé
dans un four a 300 °C pendant 10 minutes afin d’atteindre I'état fondu. La pate obtenue est
alors malaxée a cette température puis refroidie a température ambiante.

IV.3.1.6 — Analyse par MET

Une caractérisation par MET a été menée pour vérifier la qualité de dispersion de
SiO,(c)F dans la matrice de PTFE (Figure 1V-19).

D’aprés I'image, les nanoparticules sont dispersées de fagcon homogéne dans la
totalité du matériau grace au caractéere hydrophobe qui leur a été conféré. Certaines zones
sont plus riches en silice sans pour autant présenter d’agrégats. Il est important de noter
également I'absence de zones dépourvues de silice.
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Figure IV-19 : Image MET du nanocomposite PTFE/SiO(c)F

Les zones les plus foncées sont dues a l'effet de décohésion qui apparait lors de la
coupe de I'échantillon précédant I'analyse en MET. Elles ne sont alors pas représentatives
de la structure interne de I'échantillon n'ayant pas subi de coupe au microtome.

1V.3.2 - Evaluation de la température de fusion a I'équilibre
Afin de vérifier si la valeur de T°, est différente pour le PTFE et le PTFE/SiO(c)F, les
mémes conditions expérimentales que celles exposées dans le paragraphe 1V.2.1 pour la

théorie de Hoffman-Weeks ont été appliquées au matériau nanocomposite. Les résultats
sont alors présentés sur la Figure 1V-20.
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Figure IV-20 : Evaluation de T°, pourle PTFE (bleu) et le PTFE/SiO,(c)F (rose) a
l'intersection de la droite d'équation T, = T, (rouge)
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D'aprés la comparaison entre la droite tracée pour le PTFE et la droite tracée pour le
PTFE/SiO,(c)F a l'intersection de la droite T, = T, il est possible d'affirmer que les deux
matériaux présentent une T°, identique estimée alors & ~324 °C (597 K). Ce résultat
s'explique par le fait que la présence de silice ne change pas la perfection des cristaux
formés au sein du PTFE.

Cependant, méme si la qualité finale des cristaux ne change pas en présence de la
charge, nous allons nous intéresser a linfluence de celle-ci sur la dynamique de
cristallisation.

IV.3.3 - Evolution de la cristallisation avec la vitesse de refroidissement

Afin de pouvoir déterminer I'effet de la silice sur les processus de nucléation et de
diffusion des cristaux du PTFE, les expériences menées sur le PTFE/SiO,(c)F ont été
réalisées en DSC et FSC dans les mémes conditions opératoires que celles exposées dans
le paragraphe 1V.2.2. Des mesures en UFSC sont en cours de réalisation a I'Université de
Rostock et compléeteront par la suite la présente étude.

La Figure IV-21 et la Figure 1V-22 représentent respectivement en DSC et FSC la
variation du flux de chaleur lors de la cristallisation du PTFE et du PTFE/SiO,(c)F. Les
enthalpies de cristallisation mesurées en DSC sont présentées dans le Tableau V-2, les
valeurs sont ramenées a la masse de PTFE contenue dans I'échantillon PTFE/SiO,(c)F.

o
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Figure IV-21 : Thermogrammes DSC de cristallisation du PTFE (ligne) et PTFE/SiO,(c)F
(points) a différentes vitesses de refroidissement (1, 2, 5 et 20 K.min™)

Les thermogrammes de DSC et de FSC montrent que pour les deux échantillons le
pic de cristallisation est décalé vers les basses températures lorsque la vitesse de
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refroidissement augmente. Ce résultat se corréle avec les observations réalisées
précédemment sur le PTFE et montre que la nature des cristaux formés dans le matériau
nanocomposite varie avec la vitesse de cristallisation.

Le Tableau IV-2 présente les enthalpies de cristallisation ramenées a la masse de
PTFE seule.

1 K.min™ 2 K.min™ 5K.mint | 20 K.min™
PTFE -700+15 | -71.1+15 | -71.3+15 | -73.8+1.5
PTFE/SiO5(c)F | -65.2+1.5 | -66.0+1.5 | -67.7+1.5 | -69.6 + 1.5

Tableau V-2 : Enthalpies de cristallisation (J.g™") du PTFE et du PTFE/SiO,(c)F & différentes
vitesses de refroidissement

Les enthalpies sont plus faibles (en valeur absolue) avec la présence des
nanoparticules de silice. Ce résultat indique alors une différence de quantité des cristaux
formés au sein des deux matériaux.

Les données de DSC montrent que le pic de cristallisation du PTFE/SiO4(c)F apparait
a une température plus élevée que le pic de cristallisation du PTFE non chargé et ce jusqu'a
une vitesse de 5 K.min™. Ce résultat s’explique par le fait que la silice favorise la nucléation
des cristaux, qui peut alors se réaliser pleinement avec des vitesses de refroidissement
faibles. A partir de 5 K.min™ le sommet du pic de cristallisation du PTFE apparait légérement
avant celui du PTFE/SiO,(c)F. Les résultats obtenus par FSC présentés sur la Figure 1V-22
montrent un comportement opposé. Contrairement a ce qui a été observé pour des vitesses
inférieures @ 5 K.min™, la cristallisation apparait & plus basse température en présence de
silice.
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Figure IV-22 : Thermogrammes FSC de cristallisation du PTFE (ligne) et PTFE/SiO,(c)F
(points) & différentes vitesses de refroidissement (5000, 2000, 1000 et 500 K.s™)
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La cristallisation est donc retardée par la présence des nanoparticules pour des
vitesses comprises entre 500 et 5000 K.s™. Cette observation se justifie premiérement par le
fait que la cristallisation est décalée vers les plus basses températures lorsque la vitesse de
refroidissement augmente. Ainsi, la nucléation est moins déterminante dans cette gamme de
températures et l'effet de la silice sur la nucléation n'est pas visible. Cette observation peut
deuxiemement se justifier par le fait que la présence des nanoparticules de silice au sein du
matériau entrave la diffusion des chaines pour la croissance des cristaux.

Ces résultats mettent en avant la dualité du comportement de la cristallisation en
présence de la silice agrégée. En effet, les nanoparticules de silice favorisent la cristallisation
de ce polymeére pour des vitesses de refroidissement faibles tandis qu'elles retardent la
cristallisation pour les vitesses de refroidissement les plus fortes.

IV.3.4 - Morphologie des cristaux
La Figure IV-23 et la Figure 1V-24 représentent les observations réalisées en MET

des cristaux du PTFE/SiO,(c)F formés respectivement au cours d'un processus de
cristallisation rapide (100 K.s™) et lent (0.1 K.s™).

f
i N : : 7 1he
30KV  X10000  Tum 7.8mm 30KV X20000 1mm WD 7.8mm

Figure IV-23 : Images MEB du PTFE/SiO,(c)F refroidi @ 100 K.s™

Les images de la Figure IV-23 correspondent a une cristallisation rapide du
PTFE/SiO,(c)F. Elles permettent de remarquer la présence de cristaux en forme de rubans
(structure bidimensionnelle) contrairement au PTFE qui présente une structure en batonnets
aprés sa cristallisation a vitesse de refroidissement élevée (Figure 1V-8). La structure
agrégée des nanoparticules de silice est également visible. La croissance des cristaux se fait
de maniére unidirectionnelle et ce mode de croissance est justifié par la vitesse de
refroidissement élevée qui empéche les cristaux d'adopter une formation cristalline stable.

Les images de la Figure 1V-24 correspondent a une cristallisation lente du
PTFE/SiO,(c)F. Elles mettent en avant la présence de structures cristallines en forme de
spirale. Cette structure cristalline a deux dimensions s'explique par la valeur faible de la
vitesse de refroidissement qui permet ainsi aux cristaux d'adopter une configuration
cristalline stable. La structure en spirale se présente alors comme le résultat de I'évolution de
la structure en disque observée pour le PTFE (Figure IV-8). De plus, le nombre de structures
en spirale est plus important dans le cas du PTFE/SiO,(c)F, bien que la taille des spirales
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soit plus faible comparée a celles du PTFE. Ce résultat indique alors que le nombre de
centres de nucléation est plus important en présence de silice et montre donc que les
nanoparticules favorisent la nucléation de ce polymere.

30KV X5000  1wm  WD8.1mm 30k X20000 1wm  WD81mm

Figure IV-24 : Images MEB du PTFE/SiO,(c)F refroidi & 0.1 K.s™

Ce résultat est confirmé par la présence de structures cristallines similaires qui apparaissent
déja lors d'une vitesse de refroidissement élevée (Figure IV-23) et indique que les cristaux
peuvent se réarranger rapidement en une structure stable méme pour des temps de
cristallisation trés courts.

IV.3.5 — Energie d’activation apparente de la cristallisation

L’application des méthodes isoconversionnelles avancées sur les données de DSC et
de FSC obtenues pour le PTFE/SiO,(c)F permet de calculer les énergies d’activation
apparentes de ce composite en fonction de a (Figure 1V-25) et de T (Figure 1V-26). Les
énergies ont été calculées a partir des mesures réalisées a des vitesses de refroidissement
variant de 0.017 & 5000 K.s™.

E, en fonction du taux de cristallinité relatif o

L’existence d’'une dépendance de E, en fonction de a pour le PTFE/SiO,(c)F montre
que I'énergie d’activation apparente associée a son processus de cristallisation dépend de la
température. La variation des valeurs de cette dépendance a partir des données de DSC
montre que la cristallisation du PTFE/SiO,(c)F est un processus complexe. De la méme
maniere que pour le PTFE, des valeurs négatives de E, sont observées et deviennent plus
élevées lorsque le taux de cristallinité relatif augmente. Ce comportement est alors associé
au caractére anti-arrhénien de la cristallisation au refroidissement du PTFE/SiO,(c)F. La
dépendance de I'énergie des deux matériaux présente la méme allure et traduit ainsi le fait
que les commentaires énoncés pour le PTFE non chargé sont également vrais pour le
PTFE/SiOy(c)F.

La Figure 1V-25 montre I'existence de croisements entre les courbes du PTFE et du
PTFE/SiO,(c)F. Les énergies d'activation apparentes calculées a partir des données de DSC
affichent un premier croisement pour a ~0.50. Jusqu'a cette valeur du taux de cristallinité
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relatif, le PTFE/SiO,(c)F présente une énergie d'activation apparente plus élevée que celle
du PTFE. Ce résultat montre alors que la vitesse globale de cristallisation qui suit un
comportement anti-arrhénien dans cette zone est plus élevée pour le composite de par la
présence de silice qui accélére la nucléation. Pour des valeurs de o comprises entre 0.50 et
0.90, le comportement inverse est observé avec des valeurs d'énergie d'activation
apparentes du PTFE/SiO,(c)F Iégérement plus faibles que celles du PTFE. Cette différence
indique que la silice ralentit sensiblement le processus de cristallisation dans cette gamme
de taux de cristallinité relatifs. Ceci s'explique par le fait que lorsque le processus de
cristallisation devient gouverné par la croissance des cristaux, les nanoparticules de silice
rigides entravent la diffusion des chaines. Cependant, les différences étant assez faibles,
nous resterons prudents sur ces derniéres interprétations. Au-dela de 0.90 les courbes des
deux matériaux se superposent et leur régime de cristallisation devient alors identique.
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Figure IV-25 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE (losanges noirs : DSC,
losanges blancs : FSC) et du PTFE/SiO,(c)F (cercles noirs : DSC, cercles blancs : FSC) en
fonction du taux de cristallinité relatif.

Les énergies d'activation apparentes calculées a partir des données de FSC
présentent un croisement localisé a a ~0.8 sur la Figure IV-25. En dec¢a de cette valeur les
énergies d'activation apparentes du PTFE/SiO,(c)F sont légérement plus élevées que celles
du PTFE, ce qui signifie que la cristallisation est plus rapide. Les fortes vitesses de
refroidissement conduisent a des pics de cristallisation qui se situent a des températures
éloignées de la température de fusion (voir Figure I1V-22). Dans cette gamme de
températures la croissance des cristaux est le processus limitant donc la valeur de E, plus
élevée pour le PTFE/SiOy(c)F pourrait se justifier par la présence des nanoparticules de
silice qui favorisent le phénoméne de nucléation. Au-dela de o ~0.8 la valeur de E, du
PTFE/SiOy(c)F est inférieure a celle du PTFE, ce qui indique que la cristallisation est plus
lente pour le nanocomposite. Pour les valeurs du taux de cristallinité relatif proches de 1, la
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diffusion des chaines pour la croissance des cristaux dans le milieu est le processus limitant.
La présence de silice dans le PTFE réduit alors fortement le processus de diffusion des
chaines au cours de la croissance cristalline et justifie la diminution des valeurs de E, pour le
PTFE/SiO,(c)F. La encore, les différences étant assez faibles, nous resterons donc prudents
sur ces interprétations.

E, en fonction de la température T

La dépendance des énergies d'activation apparentes en fonction de T pour le PTFE
et le PTFE/SIO4(c)F est présentée Figure 1V-26.
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Figure IV-26 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE (losanges noirs : DSC,
losanges blancs : FSC) et du PTFE/SiO,(c)F (cercles violets pleins : DSC, cercles violets
vides : FSC) en fonction de la température

Un saut d'énergie est également présent a 315 °C sur la courbe du PTFE/SiO(c)F.
L’intensité de ce saut est trés proche de celle du saut observé sur la courbe du PTFE et
correspond a la transition entre les régimes de cristallisation Il et lII.

L'allure de la courbe des E, est globalement identique pour le PTFE et le
PTFE/SiO,(c)F. Plusieurs croisements entre les courbes sont cependant observés a des
températures de 280, 290 et 315 °C.

IV.3.6 — Evaluation des paramétres de I’équation d'Hoffman-Lauritzen

Afin de comparer les valeurs des paramétres U* et K;du PTFE et du PTFE/SiOy(c)F
sur la méme gamme de températures présentée Figure IV-26, la régression non-linéaire a
été réalisée a l'aide de I'équation d'Hoffman-Lauritzen sur les énergies d’activation
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apparentes des deux matériaux sans tenir compte des valeurs de E, correspondant aux
mesures réalisées en UFSC.

Paramétres du PTFE

La régression non-linéaire réalisée pour les portions AC' (rouge) et BC' (bleu) est
alors présentée sur la Figure IV-27. Afin d'étre comparatif dans I'évaluation des paramétres
pour ces deux portions et dans le but d'éviter la divergence du paramétre lié a la diffusion, la
valeur de U* a été fixée a 6270 J.mol ™.
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Figure IV-27 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE en fonction de la température
et ajustement des données par la théorie d'Hoffman-Lauritzen

Les valeurs de Ky qui en découlent sont ainsi répertoriées dans le Tableau IV-3.

Région | U*/J.mol’ 10° Ky I K | (U T % | 1o (Ky) ! % r
AC’ fixé & 6270 3.4 - ~1 0.983
BC’ fixé & 6270 9.0 - ~1 0.994

Tableau IV-3 : Valeur des paramétres K, et U* du PTFE

D'aprés les résultats ci-dessus, il apparait que les valeurs de K, sont proches de
celles obtenues en laissant U* libre (Tableau I1V-1).
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Parametres du PTFE/SiO,(c)F

La régression non-linéaire des régions AC' (rouge) et BC' (bleu) apparaissant sur la
Figure 1V-28 a été réalisée dans les mémes conditions opératoires que celles employées
dans le cas du PTFE.
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Figure IV-28 : Dépendance des E, de la cristallisation du PTFE/SiO,(c) en fonction de la
température et ajustement des données par la théorie d'Hoffman-Lauritzen

Les valeurs de K, calculées a partir de la Figure 1V-28 sont alors présentées dans le
Tableau IV-4.

Région | U*/J.mol’ 10° Ky I K | (U T % | I (Ky) ! % r
AC’ fixé & 6270 2.6 - 1.7 0.972
BC’ fixé & 6270 9.5 - 2.6 0.944

Tableau IV-4: Valeur des paramétres Ky et U* du PTFE/SIO,(c)F

La dépendance en température de I'énergie d'activation apparente observée sur la
Figure 1V-27 et la Figure IV-28 peut étre divisée en trois régions A, B et C’' qui présentent
chacune une pente spécifique. Les températures définissant les limites des régions A, B et
C' sont identiques pour les deux matériaux. Les mécanismes qui entrent en jeu dans la
cristallisation sont donc similaires et la complexité de ces mécanismes est mise en avant de
par les variations des valeurs E, sur lintervalle de température considéré. D'autre part,
I'énergie d'activation apparente du PTFE et du PTFE/SiO,(c)F n'atteint jamais de valeurs
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positives ce qui montre que la diffusion ne contréle jamais totalement la vitesse de
cristallisation globale.

Le ratio entre Kygc) et Kyacy est estimé a 2.6 pour le PTFE et 3.6 pour le
PTFE/SiO,(c)F, et confirme la transition entre les régimes de cristallisation II et III qui a été
mise en avant dans le paragraphe IV.2.7. Bien que la valeur de Kygc)apparait comme 3 fois
plus forte que la valeur de Kyac, elle reste caractéristique la transition entre les régimes de
cristallisation II et III de par les erreurs expérimentales qui apparaissent lors de la
régression non-linéaire. Des écarts expérimentaux avec la valeur théorique identiques ont
été mis en avant dans plusieurs études.'”>*%

L'application de la théorie d'Hoffman-Lauritzen sur les portions AC’ et BC’ montre que
la valeur de Kyacy du PTFE/SiO,(c)F (égale a 2.6 x 10* K* dans le Tableau IV-4) est plus
faible que celle du PTFE (3.4 x 10* K2 dans le Tableau IV-3). Ceci indique que le terme
exponentiel noté terme(K;) dans I'équation d’Hoffman-Lauritzen est plus élevé pour le
PTFE/SiO,(c)F. Il est alors possible d'affirmer que la contribution de la nucléation dans le
processus de cristallisation du PTFE est plus faible pour des températures proches de la
fusion, mais augmente en présence des nanoparticules de silice. Ces derniéres jouent donc
le réle d'agent nucléant en particulier dans une région ou la nucléation est le facteur le plus
limitant. Les données montrent eégalement que la valeur de Kygc) est quasiment identique
pour les deux matériaux. En effet dans la région BC' la vitesse de nucléation étant plus
élevée, la nucléation apparait comme un facteur moins limitant, donc Il'effet des
nanoparticules de silice est alors moins marqueé.

De fait de la présence du saut d'énergie a 315 °C, la régréssion non-linéaire issue de
la théorie d'Hoffman-Lauritzen ne permet pas d'ajuster toutes les valeures des E, en une
seule opération. Il s'agit Ia d'une des limites d'utilisation de cette théorie. Cependant comme
nous venons de le voir, I'application de cette théorie sur des sections différentes des
énergies d'activation apparentes nous a permis d'obtenir des informations importantes sur la
nucléation, la diffusion et les mécanismes qui entrent en jeu dans la cristallisation.

IV.4 — Conclusion

D'aprés les travaux de la littérature, la cristallisation du PTFE et du PTFE/SiO(c)F
est un phénoméne difficile a observer, aussi bien par des mesures en microscopie optique
que par des mesures en calorimétrie différentielle a balayage. Dans le présent chapitre, la
combinaison des techniques DSC et FSC a permis d’étudier pour la premiére fois la
cristallisation non-isotherme du PTFE et du PTFE/SiO,(c)F sur une gamme de vitesses de
refroidissement trés étendu et donc sur un domaine de température large.

Afin d'obtenir une dispersion homogéne dans la matrice, la surface de la silice a été
fluorée et par conséquent présente un caractére plus hydrophobe. Cette modification de
surface a été confirmée par FTIR, ATG et RMN du solide. L'étude de la cristallisation au
refroidissement du PTFE/SiO,(c)F permet de mettre en avant la dualité de l'effet des
nanoparticules de silice sur cette transition. En effet, les mesures de calorimétrie
différentielle a balayage réalisées sur le PTFE/SiO,(c)F ont montré que la silice favorise la
nucléation mais ralentit aussi la diffusion des chaines pour les vitesses de refroidissement
les plus élevées. Les images MEB montrent quant a elles que la morphologie des cristaux du
PTFE/SiO,(c)F est différente de celle du polymére non chargé. De plus, les valeurs des
énergies d'activation apparentes ont mis en lumiére le fait que les mécanismes de la
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cristallisation du PTFE et du PTFE/SiO,(c)F sont identiques, notamment en ce qui concerne
la transition entre les régimes de cristallisation II et III. Enfin, le calcul des valeurs de K; a
montré que cette charge favorise la nucléation dans la gamme de températures ou ce
parameétre est limitant.

Du fait de sa nature fortement cristalline, le PTFE utilisé pour les mesures
précédentes rend difficile la mesure expérimentale de sa transition vitreuse. Ainsi, seule
l'influence de la silice sur sa cristallisation a pu étre étudiée. Afin de comprendre I'effet de
cette charge de fagon simultané sur la transition vitreuse et sur la cristallisation, il est
nécessaire de considérer un polymére semi-cristallin présentant une phase amorphe et une
phase cristallisable : le polydiméthylsiloxane (PDMS).
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CHAPITRE V : NANOCOMPOSITE
POLYDIMETHYLSILOXANE / SILICE
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Ce chapitre déterminera l'influence des nanoparticules de silice agrégée sur les
propriétés thermomécaniques et sur les transitions physiques d'un élastomére: le
polydimethysiloxane. Ce polymére présente une phase amorphe et une phase cristallisable,
ainsi la cinétique de sa transition vitreuse et de sa cristallisation pourront étre étudiées
simultanément.

Les applications industrielles, les mécanismes de polymérisation et les transitions
physiques du PDMS seront présentés ci-dessous. Les résultats des mesures par DMA et
DSC ainsi que les paramétres cinétiques seront ensuite discutés.

V.1 — Synthése, propriétés et applications du PDMS
V.1.1 - Généralités
Le polydiméthylsiloxane (PDMS) est un polymére siliconé qui présente une

combinaison unique de propriétés physico-chimiques : hydrophobicité, faible énergie de
surface, grande résistance a la chaleur et a 'oxydation, grande perméabilité aux gaz... . **'

Figure V-1 : Diverses applications du PDMS : lubrifiant, isolant en électronique, enduit
d'étanchéité

Cet élastomére est ainsi freqquemment rencontré dans bon nombre d’applications
industrielles (Figure V-1) comme les implants médicaux, les lubrifiants, les surfaces
adhésives et Iisolation. Son utilisation est également répandue dans l'industrie automobile,
textile et microélectronique. 322

V.1.2 - Synthése du PDMS

La synthése du PDMS est réalisée par polyaddition grace a un catalyseur au platine
(Figure V-4). Il s'agit d'une polymérisation de type cationique. Elle fait intervenir deux
molécules siliconées présentées dans la Figure V-2.

cH
: CH_G/CHQ CHs [ CHg 1  CHg 7 CHg

3" S HaC- s| stl— Hs.— ]—sl—ng

HQC nCH nCH

Figure V-2 : PonsHoxane a terminaisons vinyl (gauche ) et Ponsﬂoxane a terminaisons silyl
(droite)
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Il s'agit du Poly(dimethylsiloxane) a terminaisons vinyl et du Poly(dimethylsiloxane-

co-methylhydrosiloxane) a terminaisons trimethylsilyl.

\o Hy \o
o c /
H——Si——CH, g/ \Si< ¥Si—CH3
/ cH, N
o /o HaC o
%/ o X HyC—Si<—CH, HyC—Si——CH,
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HaC
HyC——Si——CH - = HaC——Si—CHis
+ Catalyseur de Karstedt
/ o A S
c
o H—Si—CH g/ Si Si—CH
g/ o™X N / cu, N
/ e, /0 HoC /O
HaC
’ v, o,

Figure V-3 : Réaction de polymérisation du PDMS

Ces deux entités vont réagir entre elles par des réactions d’hydrosilylation entre
l'atome d'hydrogéne et la fonction vinyle (procédé indiqué Figure V-3) pour former
I'élastomeére final. Le polysiloxane a terminaisons vinyl joue alors le role de réticulant tandis
qgue le polysiloxane a terminaisons silyl constitue la chaine principale du polymére.

HaC_ CHg
Si—=CH,
o Pt
Si—=CH,

HsC CHg

Figure V-4 : Structure du platine(0)-1,3-divinyl-1,1,3,3- tétraméthyledisiloxane (catalyseur de
Karstedt)

Le catalyseur utilisé pour favoriser la réaction est le catalyseur de Karstedt.
V.1.3 - Influence de la silice sur les transitions physiques du PDMS

La faible intensité des liaisons intermoléculaires et le caractére hautement flexible de
ses chaines rendent les propriétés mécaniques du PDMS insatisfaisantes. L’utilisation d’'une
charge dans le but d’améliorer les propriétés mécaniques du matériau devient alors
indispensable. Nombre d’études ont ainsi été réalisées sur des matériaux composés de
PDMS.*#32432 jylian et al.*?® ont inséré des espéces métalliques dans le réseau de siloxane
afin d'élaborer des systémes oxyde-siloxane. D'autre part, les travaux de Yilgor*?' et Paul**’
ont démontré que l'insertion de particules de silice dans le PDMS a pour conséquence
laugmentation des modules mécaniques ainsi que l'augmentation de la résistance a la
torsion et a I'élongation. En plus de l'effet induit sur les propriétés mécaniques du PDMS,
linsertion de silice présente également une influence sur les transitions physiques de ce
polymére.
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V.1.3.1 - Transition vitreuse

La transition vitreuse du PDMS est une transition qui a fait I'objet de plusieurs études
dans la littérature scientifique. L'influence de la densité des noeuds de réticulation®?® ainsi
que l'influence de la silice®*® sur cette transition a été analysée. La mobilité moléculaire d'une
grande variété de matrices incluant le PDMS a été considérée et interprétée selon le modéle
dit "trois-couches" (Figure V-5) de Tsagaropoulos et Eisenberg.*** Ce modéle fait intervenir
tout d'abord une premiére couche (couleur noire) directement en contact par liaisons fortes
avec la particule (traits gris).

Figure V-5 : lllustration du modele trois couches (couleur noire, points gris et couleur
blanche) de Tsagaropoulos®*°

Cette couche ne participe pas a la transition vitreuse. La deuxiéme couche représentée par
des points gris est celle qui a développé des interactions faibles avec la particule, elle est
généralement responsable d'une seconde transition vitreuse. Enfin la troisieme couche
représentée en blanc se situe en périphérie de la zone grise. Elle correspond a la partie du
polymére qui n'est pas affectée par la présence des particules. Ce modéle a "trois couches"
a été utilisé dans les travaux de Kirst et al.**". Livitinov et Speiss®* ont également interprété
des résultats en RMN sur des mélanges de PDMS par ce méme modéle. Cependant,
certains systémes étudiés par DMA?3®# 3 et diffusion de neutrons>*® se doivent d'étre
interprétés a l'aide d'un modéle faisant intervenir deux couches au sein du matériau. Ce
modele est constitué d'une simple couche présentant une dynamique de mouvements de
chaines réduite ainsi que d'une couche non affectée par la présence des particules. D'autres
composites tels que le poly(éthyl acrylate)/silice étudié par Long et al.>*® ont été définis par la
présence d'une seule couche qui présente une distribution de température de transition
vitreuse en fonction de la distance avec la surface de la particule.

V.1.3.2 - Cristallisation et fusion

Dans le cas des polyméres semi-cristallins la structure du matériau est fortement liée
a la cinétique de cristallisation. La cinétique de cristallisation associée a [Ihistoire
thermomécanique du matériau conditionne donc ses propriétés finales, ce qui porte son
étude a un degré d’intérét certain. C’est la raison pour laquelle les propriétés nanoscopiques
des systémes PDMS/silice font I'objet d’une attention particuliére.®’
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L'étude de la cristallisation du PDMS est un sujet de recherche trés présent dans la
littérature scientifique. Lund et al.**® ont montré la présence d'une altération de la phase
amorphe avant méme que la cristallisation soit détectée. L'augmentation de la phase
amorphe contrainte (CAP) pour des temps de cristallisation longs a également été mise en
avant dans cette étude. Les travaux de Dollase et al** se sont d'autre part concentrés sur
l'accélération de la cristallisation en présence de silice et de verre poreux. Il a été aussi
montré que cette transition dépend de la disposition des chaines les unes par rapport aux
autres. **° Les contraintes topologiques comme les enchevétrements ou les liaisons
chimiques et les liaisons secondaires interchaines réduisent la mobilité des chaines et
conduisent a des taux de cristallinitt moins importants. Un mécanisme de cristallisation
spinodale a également été proposé.**"**234334 Ce mode de cristallisation est coopératif et
proviendrait de la variation de densité corrélée a la fluctuation de structure du matériau.
Dans ce mécanisme la cristallisation s'amorce a partir d'une mésophase cristalline granulaire
pré-organisée. Les régions qui présentent alors une structure localement déja ordonnée
facilitent I'apparition de la cristallisation. Ce mode de cristallisation évoqué précédemment a
été validé par plusieurs observations expérimentales.****** D'autre part, les contraintes
topologiques et morphologiques sont connues pour affecter la dynamique de la fusion.?#*34
Il a été démontré récemment que ces contraintes sont responsables de I'établissement d'une
structure ordonnée locale détectée lors de la fusion de la plupart des polyméres amorphes.
Ces effets ont été mis en avant expérimentalement par des mesures de
rhéologie,>*® 347 348.349.3%0. 351 (iffusion de neutrons, **? et spectroscopie & résonnance
magnétique nucléaire.®*****%%* Le travail de Aranguren®® explique l'influence de la silice sur
la cristallisation du PDMS, cependant la nature de la charge et les conditions expérimentales
sont différentes de celles employées ici.

V.1.4 - Objectifs de I'étude

L'originalité de I'étude réside dans I'utilisation de nanoparticules de silice
agrégée SiO,(c). En effet ce type de silice présente un réel avantage en comparaison des
silices colloidales usuelles. Afin d'obtenir une énergie de surface maximale, ces derniéres
doivent posséder une taille la plus faible possible ce qui signifie un rayon de courbure positif
et également tres faible. Cependant ce rayon de courbure faible entraine une grande
déformation de la macromolécule qui diminue alors son entropie. L'adsorption est donc
impossible ou difficile a réaliser. La silice agrégée présente quant a elle un rayon de
courbure négatif. En effet, I'agrégation des nanoparticules entraine la formation de cavités
dans lesquelles la macromolécule peut aisément venir s'adsorber. Lorsque la taille des
cavités est de l'ordre de grandeur de la taille des macromolécules (diamétre de la pelote
statistique dont I'entropie est maximale : 10-30 nm), leur adsorption est alors grandement
facilitée. Ainsi, I'ensemble des résultats présentés ci-aprés a été obtenu sur du PDMS
chargé en silice agrégée SiO,(c).

Le travail de recherche sur le PDMS réalisé au sein du laboratoire se concentre sur
'étude thermodynamique et cinétique de la cristallisation et de la transition vitreuse du
PDMS et d’'un composite PDMS/silice. L’étude cinétique sera réalisée a I'aide des méthodes
isoconversionnelles avancées. Ce travail s’axera notamment sur I'influence de la silice sur la
cristallisation et la transition vitreuse. L'étude de ces deux transitions a différentes vitesses
de refroidissement et de chauffe sera réalisée en DSC. Cette technique est en effet adaptée
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pour étudier la cristallisation et la transition vitreuse du PDMS.**° Les variations de I'énergie
d’activation apparente E, calculées a partir des données de DSC permettront d'obtenir des
informations pertinentes sur les mécanismes qui entrent en jeu lors de ces transitions.
L'interprétation de ces énergies permettra de faire le lien entre la structure cristalline du
matériau formé et ses propriétés microscopiques. L'attention sera aussi portée sur la partie
amorphe de ce polymére avec I'étude de la T, réalisée en DMA. Les fractions rigides
amorphes (RAF) seront également étudiées par cette méme technique. L'évaluation des
régions de réarrangements coopératifs (CRR) sera quant a elle menée par DSC a
modulation stochastique en température.

V.2 — Elaboration et propriétés du PDMS et du PDMS/SiO,(c)

Cette partie a pour but de présenter la méthode d’élaboration de ces deux matériaux,
ainsi que I'évaluation de la dispersion de la silice dans la matrice qui doit étre réalisée avant
toute caractérisation.

V.2.1 — Protocole d’élaboration

Le PDMS (Figure V-6) est élaboré a partir d'une masse de 6.01 g (0.12 mmol) de
solution contenant le polysiloxane a terminaisons silyl (M,, ~50,000, methylhydrosiloxane 20
mol %, viscosité ~3500 mPa.s a 25 °C) mélangé manuellement avec 0.68 g (0.034 mmol) de
la solution contenant le polysiloxane a terminaisons vinyl (M,, ~20,000, viscosité 650 mPa.s a
25 °C) et le catalyseur (0.05% en masse du mélange final soit 9.4 pmol). Le mélange est
alors placé sous enceinte a vide pour dégazage pendant 4 heures, afin d’éliminer toutes les
bulles d’air a l'intérieur du matériau. Le mélange est ensuite placé dans une étuve a 60 °C
pendant 24 heures au bout desquelles le matériau final est obtenu. Cet apport de chaleur va
favoriser les réactions entre polysiloxane a terminaisons vinyl et le polysiloxane a
terminaisons silyl. La masse moléculaire moyenne entre deux points de réticulation du
polymére est alors de ~20 000 g.mol™.

Figure V-6 : Echantillons de PDMS (transparent) et PDMS/SiO,(c) (blanc opaque)

Le nanocomposite PDMS/SiO,(c) (Figure V-6) est élaboré en utilisant 6.02 g (0.12
mmol) de composé silyl, 0.67 g (0.033 mmol) du mélange composé vinyle et catalyseur, puis
0.75 g de silice nanométrique séche élaborée précédemment afin d'obtenir un matériau de
proportions 90/10. Une masse de 26.2 mg d'un polysiloxane a terminaisons hydroxyles et
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méthyles (Figure V-7) est également ajouté afin d'améliorer la compatibilité des
nanoparticules avec la matrice.

Me Me Me Me

HO-Si-0-Si-0-Si-O-Si-OH

Me Me Me Me

Figure V-7 : Molécule de polysiloxane a terminaisons hydroxyles et méthyles

En effet, cette entité permet de substituer les interactions fortes (covalentes) entre la
charge et la matrice par des interactions dipdles-dipdles ou hydrogénes. Ces interactions
restent faibles lorsque le matériau est complétement formé. Cependant, le nombre élevé de
ces interactions permet d'obtenir une énergie de liaison totale dont la valeur est équivalente
a celle d'un systéme dans lequel des liaisons covalentes sont présentes. D'autre part, cet
oligomére du PDMS se dissout dans le polymére de par sa nature chimique. Ainsi l'insertion
de la charge modifiée a l'aide de I'oligomére n'entraine pas d'effet de décohésion ni de
dégradation des propriétés mécaniques.

La silice est dispersée dans la matrice par broyage a l'aide d’un pilon et d’'un mortier,
le mélange est ensuite disposé dans une enceinte a vide pour dégazage pendant 4 heures
afin d'éviter la formation de bulles. Le mélange est finalement chauffé dans une étuve a 60
°C pour obtenir le matériau final. Le PDMS/SiO5(c) est alors obtenu dans des proportions
90/10. Cette quantité de silice permet d’atteindre le seuil de percolation et va alors entrainer
une variation des propriétés thermomécaniques du matériau.

V.2.2 — Analyse par MET

Les images de microscopie présentées sur la Figure V-8 permettent d’évaluer la
dispersion de la silice dans la matrice de PDMS.
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Figure V-8 : Images MET du nanocomposite PDMS/SiO;(c)

Les taches noires présentes sur le cliché sont des bulles d’air qui apparaissent par
phénoméne de décohésion lors de la coupe de I'échantillon avant 'analyse MET. Elles ne
sont pas représentatives de I'intérieur du composite et sont initialement absentes. Un bon
nombre de chapelets de silice sont présents de fagon distincte entre chaque bulle d’air et
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témoignent alors de la dispersion homogéne des nanoparticules de silice dans le PDMS.
Cette analyse morphologique réalisée a un grossissement relativement faible (échelle a 2 et
1 um) montre que la dispersion de la silice agrégée s'est faite de fagon homogéne.

V.3 - Etude du comportement thermomécanique

Les paragraphes suivants vont montrer I'analogie qui existe entre les données des
transitions physiques du PDMS et du PDMS/SiO,(c) obtenues par deux techniques
différentes : DMA et DSC. Nous allons également chercher a comprendre I'effet de la silice
sur les propriétés mécaniques du PDMS et mettre en évidence la présence de fractions
rigides amorphes au sein de la structure du matériau.

V.3.1 — Mise en évidence des transitions par DMA

Cette partie permet de montrer que le PDMS et le PDMS/SiO»(c) peuvent aussi bien
cristalliser au refroidissement qu’a la chauffe. Si le matériau est refroidi lentement a partir de
son état fondu la nucléation se réalise sans contraintes et il devient pleinement ou
partiellement cristallin. Lorsque I'échantillon est refroidi suffisamment vite a partir de son état
fondu, la nucléation est totalement ou partiellement supprimée.’® Le matériau est alors
amorphe et sa cristallisation froide lors de la chauffe peut étre observée. L’échantillon refroidi
lentement est capable de former une structure cristalline, il est alors qualifi¢ de semi-
cristallin.

L’étude par analyse mécanique dynamique a été effectuée sur le PDMS non chargé
(Figure V-9 et Figure V-11) et sur le PDMS/SiO,(c) (Figure V-10 et Figure V-12). Les
échantillons de PDMS et PDMS/SiO,(c) sont rectangulaires et de dimension 25 mm x 2.5
mm x 1.5 mm. Ces échantillons sont maintenus entre deux mors dans un four et sont
analysés en traction (mode auto-tension). La programmation en température est réglée de -
150 a -20 °C avec une vitesse de 1 °C/min, la fréquence est fixée a 1 Hz et le déplacement
fixé @ 0.01 mm (0.07%).

Facteur d’amortissement (tan o)

Les deux types de matériaux (amorphe et semi-cristallin) considérés présentent un
signal apparaissant a -110 °C qui correspond a la relaxation « (Figure V-9 et Figure V-10).

La hauteur du pic de tan ¢ est beaucoup plus importante dans le cas du matériau
amorphe. Ce pic présente un épaulement car la transition vitreuse est couplée a la
cristallisation froide apparaissant a -100 °C. Il est alors logique de constater que le matériau
semi-cristallin dont la cristallisation a été réalisée pendant I'étape de refroidissement lent ne
présente qu’'un seul pic d’intensité moindre a cette température. La différence d'intensité
entre les pics a -110 °C des deux types de matériaux s'explique par la diminution du facteur
d'amortissement (tan o) avec la présence d'une phase cristalline.
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Figure V-9 : Evolution de tan 6 du PDMS en fonction de la température (ligne : échantillon
semi-cristallin, points : échantillon amorphe) lors de la chauffe (1 K.min™)

Le pic observé a -50 °C caractérise la fusion de I'élastomére. Comme les deux
échantillons présentent la méme cristallinité a cette température, le signal correspondant a
leur fusion est identique.
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Figure V-10 : Evolution de tan 6 du PDMS/SiO,(c) en fonction de la température (ligne :
échantillon semi-cristallin, points : échantillon amorphe) lors de la chauffe (1 K.min™)
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La Figure V-9 et la Figure V-10 montrent que les trois transitions sont présentes pour
le PDMS et le PDMS/SiOy(c) dans leur état amorphe. Cependant un épaulement est situé a -
90 °C dans le cas du nanocomposite amorphe. Cet épaulement pourrait se justifier par la
présence d'un processus de cristallisation secondaire, du fait que les nanoparticules de silice
favorisent cette transition.

Module élastique (E’)

Selon les résultats de la Figure V-11, le PDMS amorphe et le PDMS semi-cristallin
présentent un module élastique de valeur identique dans I'état vitreux.

10° 3

E'/ Pa

T T T T T T T T T T T T T T T T
-160 140 -120 -100  -80 -60 -40 -20 0
Température / °C

Figure V-11 : Evolution de E’ pour le PDMS en fonction de la température (ligne : échantillon
semi-cristallin, points : échantillon amorphe) lors de la chauffe (1 K.min™)

La premiére chute de module élastique E' apparait a -120 °C et caractérise le
passage de I'état vitreux a I'état caoutchoutique. Il s'agit de la relaxation « qui apparait dans
le domaine de la transition vitreuse. La tendance du module du matériau amorphe a diminuer
plus fortement que le module de son homologue s’accorde avec I'augmentation de tan 6
autour de -110 °C observée sur la Figure V-9 et la Figure V-10 a cette température. En effet,
c'est 'absence de structure cristalline au sein du matériau amorphe qui entraine une
diminution plus importante de E'.
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Figure V-12 : Evolution de E' du PDMS/SiO,(c) en fonction de la température (ligne :
échantillon semi-cristallin, points : échantillon amorphe) lors de la chauffe (1 K.min™)

L’augmentation de son module observée entre -110 et -95 °C avant de rejoindre les
valeurs du module du matériau semi-cristallin est caractéristique de l'apparition de la
cristallisation froide. La cristallisation froide se déclenche lorsque I'échantillon présente une
mobilité moléculaire suffisante pour que les chaines de polymére puissent s’orienter. Plus
I'échantillon se rapproche de I'état liquide sous I'effet de la température, plus les chaines ont
une facilité a se mouvoir. C'est la raison pour laquelle 'augmentation de module associée a
la cristallisation froide apparait juste aprés la transition vitreuse car la mobilité moléculaire
augmente fortement lors du passage de I'état vitreux a I'état caoutchoutique.

Une seconde chute du module élastique apparait entre -70 et -40 °C. Elle correspond
a la fusion du polymére et se corréle également avec le comportement de tan 6 a cette
température (Figure V-9). La diminution du module E observée a partir de -80 °C est
identique pour les deux échantillons qui ont atteint le méme état semi-cristallin a cette
température.

De la méme maniére que pour les graphes de tan ¢, les valeurs du module de
conservation montrent que les trois transitions sont présentes pour le PDMS et le
PDMS/SiO,(c) dans leur état amorphe. Cependant, une différence de 1.5 GPa entre le
module du PDMS/SiO,(c) amorphe et le module du PDMS/SiO,(c) semi-cristallin est obervée
dans I'état vitreux sur la Figure V-12. Elle s'explique par une rigidité plus importante liée a la
phase cristalline de I'échantillon semi-cristallin. Aprés la cristallisation froide réalisée a -100
°C pour le PDMS/SiO,(c) amorphe les deux échantillons possédent une phase cristalline et
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les valeurs de leurs modules se rejoignent. La différence de modules dans I'état vitreux est
plus perceptible pour le nanocomposite comparé au PDMS non chargé (Figure V-11).

V.3.2 — Influence de la silice sur le comportement thermomécanique

Afin de vérifier 'influence de la silice agrégeée sur les propriétés thermomécanique du
PDMS, les mesures en DMA du paragraphe V.3.1 ont été comparées entre le PDMS et le
PDMS/SiO,(c) semi-cristallins. Les échantillons considérés ici sont semi-cristallins et les
transitions sont observées lors du chauffage a l'aide de tan ¢ (Figure V-13) et de E' (Figure
V-14).
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Figure V-13 : Evolution de tan 6 du PDMS (ligne) et du PDMS/SiO,(c) (points) semi-cristallins
en fonction de la température

Pour le PDMS et le PDMS/SiO,(c) la Figure V-13 montre clairement la présence d’un
pic a -110 °C associé a la transition vitreuse. Le signal apparait a la méme température pour
I'élastomére non chargé et le composite ce qui signifie que I'ajout des nanoparticules de
silice dans la matrice ne change pas significativement la valeur de la T, Des résultats
similaires ont été rapportés dans la littérature. Aranguren®® a en effet montré par DSC que la
transition vitreuse du PDMS n'est pas affectée par la présence de silice qui n'entraine
aucune modification de la formation du réseau de ce polymére.

Les données de la Figure V-14 montrent que le module élastique est trés proche pour
les deux échantillons mais reflétent néanmoins des valeurs de E’ légérement plus élevées
pour le PDMS/SiO,(c) sur l'intervalle de température de la mesure. Ce résultat montre alors
que l'insertion des nanoparticules de silice dans le PDMS rend le matériau Iégérement plus
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rigide. Cette différence entre les valeurs de E' disparait lors de la comparaison du PDMS et
du PDMS/SiO,(c) amorphes. En effet, les deux matériaux présentent un état amorphe
identique qui se traduit par des valeurs de E' identiques.
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Figure V-14 : Evolution de E’ du PDMS (ligne) et du PDMS/SiO4(c) (points) en fonction de la
température

Les commentaires réalisés précédemment sont cohérents avec les données de la
littérature qui mettent en jeu d’autres types de charge. Les mesures de la Tg et de la fusion
réalisées par Abbasi et al.**” sur du PDMS non chargé sont cohérentes avec les valeurs
présentées ci-dessus. En outre, les travaux de Vidal et al.**® sur le PDMS ont montré une
augmentation des propriétés mécaniques avec l'insertion de cellulose. Cet effet est lié a la
bonne interpénétration des réseaux et a I'absence de séparation de phase. C’est la raison
pour laquelle les interactions entre la silice et le PDMS ont été ici optimisées a I'aide d’un
compatibilisant (le polysiloxane a terminaisons hydroxyles et méthyles, Figure V-7).

V.3.3 — Etude des fractions rigides amorphes
V.3.3.1 - Définition
La description des polyméres semi-cristallins ne peut se limiter a la simple dualité qui
existe entre la phase cristalline et la phase amorphe. Les travaux de Menczel et

Wunderlich®® en 1981 ont mis en évidence la présence d’une troisitme phase nommée
phase rigide amorphe (RAF, de I'anglais Rigid Amorphous Fraction).
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Figure V-15 : Mise en évidence des RAF dans le cas de particules isolées (gauche), de
particules agrégées (centre) et de particules longitudinales (droite)'®

Elle difféere de la phase mobile amorphe (MAF, de I'anglais Mobile Amorphous Fraction) qui
est responsable de la transition vitreuse. Cette notion a été introduite par Schick®® pour les
polyméres nanocomposites en considérant indépendamment les nanoparticules, la MAF, et
enfin la RAF qui se situe a l'interface des deux phases précédentes (Figure V-15) et dont
l'existence est expliquée par les interactions matrice-charge. Beaucoup d’études ont été
réalisées sur la transition vitreuse intrinséque de la RAF.*' Cette fraction est capable de
dévitrifier et se traduit par I'apparition d’'une seconde T, & plus haute température et a plus
basse fréquence, la ou apparait la mise en mouvement des segments plus courts. Dans le
cas d’interactions matrice-charge fortes, la mobilité des molécules est fortement réduite :
cette phase apparait alors comme complétement immobile®*?3%**% et c’est la dégradation du
matériau qui intervient avant la dévitrification de la RAF.

V.3.3.2 - Caractérisation par DMA

Les données mesurées en DMA permettent de vérifier si le PDMS/SiO,(c) semi-
cristallin présente des fractions rigides amorphes (RAF) a linterface de la charge et de la
matrice. La présence de RAF se traduit généralement par l'apparition d’'un pic ou d'un
épaulement lors de la mesure de tan ¢ en fonction de la température. Ces signaux sont
d'autant plus perceptibles a basse fréquence. Ainsi la fréquence de sollicitation a été
abaissée ici a 0.1 Hz dans le but de faire apparaitre le signal caractéristique des RAF. Ces
derniers peuvent se traduire par I'apparition d’une « seconde transition vitreuse »*%®® 3 plus
haute température ou par un épaulement situé sur le flanc hautes températures du pic de
relaxation principal.*®® L'analyse en DMA a été réalisée dans les mémes conditions décrites

paragraphe V.3.1. Les résultats sont présentés sur la Figure V-16.
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Figure V-16 : Evolution de tan ¢ en fonction de la température (gris : PDMS, rose :
PDMS/SiO,(c) semi-cristallins) & 0.1 Hz et 1 K.min™

Deux pics apparaissent lors de la mesure réalisée sur les deux matériaux. Le pic de
la fusion apparait a -55 °C et le pic de la transition vitreuse apparait a -115 °C. Entre -100 °C
et -55 °C une augmentation de la valeur de tan ¢ est observée pour le PDMS et pour le
PDMS/SiO,(c). Cependant, un épaulement est clairement identifiable pour le PDMS/SiO,(c).
Cet épaulement est situé entre -90 et -70 °C et peut correspondre a la relaxation des RAF
qui se réaliserait a des températures plus élevées que la relaxation des MAF. Ce résultat
indique que dans le cas du PDMS/SiOy(c) les RAF se situent a la fois autour des
nanoparticules de silice et a linterface des fractions cristallisées. Pour le PDMS semi-
cristallin les RAF sont localisées uniquement a l'interface des fractions cristallisées. Cette
explication justifie le fait que I'épaulement est plus prononcé dans le cas du PDMS/SiO,(c).

Nous pouvons donc conclure qu'il existe probablement une région autour des
nanoparticules qui relaxe d’'une maniére différente de 'ensemble du matériau pour présenter
« une seconde T, ». Le PDMS/SiO,(c) est donc un composite dont la mobilité moléculaire
fait appel a un modéle a trois couches (Figure V-5). Ce résultat est en accord avec les

constatations précédentes qui montrent que la présence de nanoparticules de silice dans le
PDMS ne change pas la valeur de la T

V.3.4 — Mise en évidence des transitions par DSC

Ces transitions seront d'abord étudiées a partir du PDMS et du PDMS/SiO,(c) 100%
amorphe.

Les échantillons de masse ~4 mg placés dans des creusets scellés de 40 pL ont été
chauffés a la température de 25 °C puis trempés dans l'azote liquide afin d'éviter tout
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phénoméne de cristallisation au refroidissement. Les échantillons ont été ensuite soumis a
des vitesses de chauffe de 5, 7.5 et 15 °C.min”" de -150 & 10 °C sous flux d'azote (80
mL.min™"). Les résultats sont présentés dans la Figure V-17 et le Tableau V-1.
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Figure V-17 : Thermogrammes DSC du PDMS (ligne) et du PDMS/SiO,(c) (points)

Les paramétres thermodynamiques sont indiqués dans le Tableau V-1. Dans ce
chapitre, chaque valeur de AC, A(C,"), et AH° pour le nanocomposite est ramenée & la
masse nette de PDMS. De plus, la température de fusion (T,) est définie de fagon arbitraire
par la température au sommet du pic.

Tq/°C T./°C Tn/°C
PDMS -123.1+0.2 -81.6+0.2 -50.1+0.2
PDMS/SiOy(c) | -124.0+£0.2 -91.2+0.2 -48.1+0.2

Tableau V-1 : Paramétres thermodynamiques associés a la transition vitreuse, la
cristallisation et la fusion du PDMS et du PDMS/SiO,(c) & 5 °C.min”

D’aprés les résultats obtenus en DSC & 5 °C.min”, le PDMS 100% amorphe
présente une température de transition vitreuse localisée vers -125 °C tandis que sa
cristallisation froide et sa fusion apparaissent respectivement vers -80 et -50 °C. Ces
températures sont cohérentes avec les mesures de DMA réalisées dans le paragraphe
V.3.1. Les faibles différences observées peuvent s’expliquer par la différence de vitesses de
chauffe utilisées et par le fait que I'échantillon est soumis a une contrainte mécanique lors de
'analyse en DMA. Ainsi la mise en ordre des chaines du polymére afin de réaliser la
cristallisation est facilitée par les sollicitations mécaniques en traction de I'appareil. De ce fait
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la cristallisation apparait a des températures plus basses en DMA comparativement a la
mesure de DSC pour laquelle la cristallisation est induite sans contraintes mécaniques.

Pour une vitesse de chauffe de 15 °C.min™", les résultats mettent en avant la quasi-
disparition de la cristallisation du PDMS alors que la cristallisation du PDMS/SiO,(c) est
toujours présente. Ce résultat important se justifie par le fait que la cristallisation n'a pas le
temps de se réaliser en I'absence de silice. La présence des nanoparticules de silice dans le
PDMS rend cependant possible une cristallisation partielle a cette méme vitesse. De plus, il
apparait a4 15 °C.min"" une superposition des signaux correspondant a la cristallisation et a la
fusion. Dans ces conditions expérimentales, la fusion et la cristallisation ne sont plus
séparées.

Les données de la Figure V-18 montrent que la transition vitreuse semble étre peu
affectée par l'insertion de silice.
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Figure V-18 : Variation de la capacité thermique normalisée (C,") en fonction de la
température (ligne : PDMS, points : PDMS/SiO,(c)), a différentes vitesses de chauffe

En effet les courbes du PDMS se superposent aux courbes du PDMS/SiO,(c). Toutes les
courbes se déplacent vers les hautes températures lorsque la vitesse de chauffe augmente.
Ce résultat montre alors que la transition vitreuse présente une dépendance en fonction de
la vitesse de chauffe.

De par les mesures réalisées en DMA, nous avons identifié les températures des
différentes transitions physiques caractéristiques du PDMS et du PDMS/SiOy(c), plus
particulierement en distinguant la cristallisation a partir de I'état fondu et la cristallisation
froide. Nous avons également mis en avant en DSC le fait que la transition vitreuse ne
semble pas affectée par la présence de silice, contrairement a la cristallisation froide.
Cependant, afin de mieux comprendre ces transitions, il est nécessaire de réaliser leur étude
thermocinétique.
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V.4. — Etude thermocinétique de la transition vitreuse

Les résultats qui vont suivre ont pour objectif d’étudier le comportement de la
transition vitreuse a différentes vitesses de chauffe et en présence de silice. Aprés le calcul
des énergies d’activation, nous allons également voir quelle est I'influence de la silice sur les
paramétres thermo-physiques tels que la fraction de volume libre, le coefficient d’expansion
thermique ou bien les volumes de réarrangement coopératif qui constituent la structure du
polymére formé.

V.4.1 — Energie d’activation apparente de la transition vitreuse

Les méthodes isoconversionnelles ont été appliquées aux données de la Figure V-18
obtenues avec I'Equation 28 & partir des mesures du flux de chaleur en DSC sur des
échantillons 100% amorphes (Figure V-17). Les valeurs de I'énergie d’activation apparente
de la transition vitreuse sont alors tracées en fonction de « (Figure V-19). Ces valeurs
d'énergies peuvent également étre tracées en fonction de la température et sont présentées
sur la Figure V-20. Les énergies ont été calculées a partir des mesures réalisées a des
vitesses de chauffe variant de 5 a 15 K.min™.

D’aprés ces deux figures, il est possible de remarquer une diminution de la valeur de
'énergie avec l'augmentation de « et de T. Des résultats similaires ont été obtenus lors
d’études précédentes dans lesquelles la diminution des valeurs de I'énergie fut justifiee par
la nature coopérative des mouvements des segments de chaines a la transition vitreuse."”*’
Dans les premiers stades de la transition vitreuse les valeurs de E, sont fortes. Elles
traduisent alors une énergie d'activation importante et cette barriére d'énergie correspond a
I'énergie nécessaire a la mise en mouvement des chaines dans I'état vitreux ou la mobilité
moléculaire est faible.
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Figure V-19 : Dépendance des E, de la transition vitreuse du PDMS (cercles) et du
PDMS/SiO,(c) (losanges) en fonction du degré d’avancement
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Lorsque la température augmente les mouvements moléculaires sont facilités et la viscosité
diminue. Il en résulte une diminution du degré de coopérativité nécessaire a I'observation de
la transition vitreuse qui conduit a une diminution de E,. La mise en mouvement des chaines
du polymére est alors plus facile a se réaliser.
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Figure V-20 : Dépendance des E, de la transition vitreuse du PDMS (cercles) et du
PDMS/SiO,(c) (losanges) en fonction de la température

D’autre part, les différences d’énergie sont faibles entre le PDMS et le PDMS/SiO,(c)
ce qui montre que les nanoparticules de silice ne modifient pas la cinétique de la transition
vitreuse du PDMS ni les mécanismes de cette transition. Toutefois, au début de la transition
(pour oo < 0.3 ou T < -124 °C) les énergies de la transition vitreuse du PDMS sont plus faibles
que celles du PDMS/SiO,(c). Ce résultat s'explique par la présence des nanoparticules de
silice qui rendent la mise en mouvement des chaines plus difficile a réaliser, en particulier
dans un milieu complétement immobile (état vitreux).

V.4.2 — Etude du volume libre
V.4.2.1 — Théorie de William-Landel-Ferry

La mise en mouvement des chaines d'un polymére peut étre considérée en termes
de diffusion car elle dépend de la longueur des chaines et de la valeur de la friction existante
entre les unités monomériques. **® Ainsi, la viscosit¢ de ces unités monomériques
conditionne la dépendance en température de la diffusion des chaines. La fraction de volume
libre et 'expansion thermique du volume libre de la matrice peut alors étre décrite par le
modéle de William-Landel-Ferry**® (Equation 41) et est associée au volume libre présent au
sein du polymére.*®®
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E —2303R
(¢, +T7-T,)

Equation 41

Avec E I'énergie d'activation apparente, ¢ et ¢, les constantes liées a I'expansion de volume
libre, R la constante des gaz et T, la température de transition vitreuse. Selon une étude
réalisée par Farzaneh et al.*° les constantes c¢; et ¢, peuvent étre décrites selon les
équations suivantes :

¢, =B/2.303f, Equation 42
c,="f,/Ac Equation 43

Ou B est une constante dont la valeur est ~ 1, f; la fraction de volume libre et Aa le
coefficient d'expansion thermique du volume libre.

V.4.2.2 — Evaluation des paramétres fg et 4a

Les données de la Figure V-20 ont été utilisées pour calculer les paramétres de
I'équation de Williams, Landel et Ferry (Figure V-21), et permettent d'accéder au paramétre
de volume libre d'expansion. Les valeurs c;= 0.40 et c, = 3.37 sont obtenues pour le PDMS,
ainsi que les valeurs ¢, = 0.50 ¢, = 2.69 pour le PDMS/SiO,(c). Les équations permettent
d'obtenir les valeurs f; = 1.09 et Aa = 0.32 K" pour le PDMS et f;, = 0.87 et Aa = 0.32 K’
pour le PDMS/SiO,(c). La valeur de f, est plus faible dans le cas du composite. Ce résultat
montre que le volume libre est plus faible dans le PDMS/SiO,(c) a cause de l'insertion des
nanoparticules. La mobilité moléculaire est donc plus restreinte dans le cas du
PDMS/SiOy(c).

Ce résultat est en bon accord avec la valeur plus forte de I'énergie d'activation
observée pour le nanocomposite dans I'état vitreux. Cependant la faible différence de valeur
entre fyet Aa des deux systémes est corrélée avec le fait que les nanoparticules ne modifient
pas de fagon significative le comportement de la matrice de PDMS lors de la transition
vitreuse. Cette derniére observation s'accorde avec les résultats obtenus a partir de la Figure
V-19 et de la Figure V-20.

Le fait que les nanoparticules de silice ne modifient pas la transition vitreuse du
PDMS peut étre justifié par la structure interne de ce polymére. En effet, les longues chaines
qui le constituent sont peu perturbées par la silice qu'elles peuvent contourner et ainsi se
propager dans l'espace libre. La probabilité qu'une chaine de polymeére soit stoppée par une
nanoparticule lors de sa propagation est alors faible. De plus les faibles interactions qui
existent entre la surface de la charge et la matrice (adsorbtion du PDMS sur la silice)
n'entravent pas la mise en mouvement des chaines.
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Figure V-21 : Ajustement de la dépendance des E, de la transition vitreuse du PDMS (bleu)
et du PDMS/SiO,(c) (rouge) en fonction de la température par la théorie WLF

V.4.3 — Volumes de réarrangement coopératif
V.4.3.1 — Définition

Dans la phase amorphe des polyméres semi-cristallins les mouvements des chaines
moléculaires d’'une unité structurale ne sont possibles que si un certain nombre d’unités
structurales voisines entrent également en mouvement. Les processus de relaxation qui
apparaissent sont ainsi définis comme des phénomeénes « coopératifs ». Cependant il
subsiste une partie du systéme capable de changer sa configuration indépendamment de
son environnement grace a une fluctuation thermique suffisante. Elle est alors définie par la
notion de région de réarrangement coopératif CRR (Figure V-22) établie par Adam et
Gibbs.*""

Figure V-22 : Volumes de réarrangement coopératifs au sein du polymére®’?
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Le volume total d’'un systéme considéré est alors divisé en volumes « d’Adam et
Gibbs » qui présentent des grandeurs physiques et thermodynamiques (densité, entropie,
énergie...) différentes pour chacun d’entre eux, plus particulierement au niveau de leur taille,
de leur T, et de leur temps de relaxation. Chaque volume « d’Adam et Gibbs » se présente
alors comme un systéme thermodynamique en équilibre métastable dont les variables
présentent une distribution Gaussienne.

Le volume des régions de réarrangements coopératifs est déterminé selon la formule
de fluctuation thermodynamique de Donth®>*" :

ks TZA(C,")

. 5 Equation 44
p(6T)

ou k, est la constante de Boltzmann, T, la température de transition vitreuse mesurée au
milieu de la variation sigmoidale de AC,, p la densité du matériau, C, la capacité thermique

isochore. Dans cette expression, AC," est reli¢ & AC," par le facteur de correction S : *'*

A(C)! .

S= (C\il) =0.74+0.22 Equation 45

AC,)

La partie imaginaire de la capacité thermique C,” déterminée par une mesure

TMDSC ou TOPEM est ajustée a la fonction gaussienne ce qui permet de calculer la valeur
de la fluctuation thermique 6T :

C =y + A e Z(T _TW)Z Equation 46
P 28TV 12 25T

Avec 6T la dispersion du pic gaussien, T, la température au maximum du pic de C,”, y, et A
des constantes.

Le nombre d’unités monomériques alors contenues dans le volume de réarrangement
coopératif peut étre calculé par : "

V_ poN .
N = % Equation 47

(o]

Avec p la densité, N, le nombre d’Avogadro et M, la masse molaire d’'une unité
monomeérique.

La racine cubique de V., permet d’accéder a la distance moyenne entre les
différentes zones de mobilité qui constituent la structure hétérogéne des polyméres
amorphes. Il s’agit alors d’'une analyse spaciale des régions denses de cette structure ainsi
que des zones de nanoconfinement. La valeur des V,, est donc fortement dépendante de la
structure du matériau étudié.
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L’étude des volumes de réarrangement au sein des polyméres suscite un grand
intérét dans la littérature scientifique®"*">3"® En effet, Vlyazovkin et al.'” ont démontré que la
décroissance en énergie de la dépendance en température est liée a la diminution du degré
de coopérativité de la transition vitreuse. La vitesse de cette diminution a elle-méme été
corrélée 3 la fragilité dynamique des systémes vitrifigs.* "’

V.4.3.2 — Caractérisation des matériaux par TOPEM

Dans le but de comprendre le comportement de la transition vitreuse en fonction de
la fréquence, le PDMS et le PDMS/SiO;(c) ont été caractérisés par calorimétrie différentielle
a modulation stochastique de température (TOPEM). Des échantillons de masse ~14 mg ont
été placés dans des capsules en aluminium de 40 uL sous flux d’azote. La programmation
en température s’étend de -150 & -110 °C avec une vitesse de 0.5 °C.min™. La largeur de
limpulsion est réglée a 40-80 s et I'amplitude est fixée a £0.1 K.

Les résultats présentés sur la Figure V-23 mettent en avant le comportement de la
transition vitreuse du PDMS en fonction des modulations stochastiques en températures
auxquelles il est soumis. La mesure de C, montre clairement le décalage de la T, vers les
hautes températures lorsque la fréquence augmente. La transition vitreuse du PDMS est
donc bien une transition qui dépend de la fréquence, elle peut donc bien étre associée a une
relaxation coopérative de type a. Ce décalage de la T, s’explique par la perturbation
imposée aux mouvements des chaines du polymére qui est plus intense lorsque la
fréquence de modulation en température est élevée. La mise en mouvement des chaines
nécessite alors plus d’énergie et apparait vers les températures plus élevées.

Le méme comportement est observé sur la Figure V-24, qui représente I'analyse en
fréquence de la transition vitreuse du PDMS/SiO,(c). Dans le cas du composite, la variation
de Cp* a la T, est également décalée vers les hautes températures lorsque la fréequence
augmente. Cependant, les variations sont plus faibles que pour le PDMS. Ceci pourrait
indiquer que les nanoparticules de silice modifient la mobilité moléculaire du PDMS lorsqu’il
est sollicité sur des temps courts inférieurs aux temps caractéristiques de la T, et le décalage
de la courbe de C, est alors moins prononcé.
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Figure V-23 : Variation du Cp* du PDMS en fonction de la fréquence et régression du C," (4
mHz) par la fonction gaussienne (insert)

L'approximation par la fonction de Gauss du C,” pour les deux matériaux est
présentée dans la Figure V-23 et la Figure V-24.
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Figure V-24 : Variation du. C, du PDMS/SiO,(c) en fonction de la fréquence et régression du
C, (4 mHz) par la fonction gaussienne (insert)
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Il permet le calcul des V., et de N pour chacun des systémes. Dans le cas du PDMS,
le calcul conduit a V., ~50 nm® et N ~383, tandis que pour le PDMS/SiO,(c) le calcul conduit
a Vg ~62 nm? et N ~504 (Tableau V-2).

PDMS PDMS/SiO5(c)
V.../ nm® 50 62
AC, 1J.g7 K" 0.283 0.234

Tableau V-2 : Valeurs des volumes de réarrangements coopératifs (V) et de la variation de
la capacité thermique complexe (ACp*) pour le PDMS et le PDMS/SiO,(c)

D’aprés les donneées, il apparait que l'insertion des nanoparticules de silice augmente
légérement la valeur du volume des régions qui se réarrangent de fagon coopérative. Ce
résultat indique que le nanoconfinement lié a la présence de la silice est précisément localisé
en périphérie des nanoparticules et qu’il n'est pas distribué de fagcon homogéne a lintérieur
du composite. Ceci semble en accord avec les observations mentionnées précédemment
pour la dépendance en fréquence. La différence de valeur entre les V. calculés pour les
deux systémes met alors en évidence une différence de dynamique hétérogéne entre le
PDMS et le PDMS/SiO,(c) et se corréle avec les valeurs de E, qui reflétent une légére
augmentation de la barriere d’énergie liée aux mouvements moléculaires. Cette
augmentation simultanée de la valeur des V., et de I'énergie d'activation apparente a déja
été mise en avant par Vyazovkin et al.*”® sur des nanocomposites PS-argile.

Une étude menée précédemment par Delpouve et al.*®*® met en avant la dépendance
de phénomeéne de coopérativité en fonction de degré de cristallinité de I'échantillon pour
I'acide polylactique. Elle montre que la cristallisation de ce polymére a partir de I'état fondu
augmente le degré de cristallinité et entraine alors une diminution du volume de
réarrangement coopératif. D’autre part, les travaux de Saiter et al.*®' se concentrent sur la
taille des CRR dans des échantillons de polyéthyléne téréphtalate. |l apparait alors que la
présence des cristaux diminue de maniére significative la taille des régions de
réarrangements coopératifs dans la phase amorphe du matériau semi-cristallin, de par un
effet de confinement et de par la présence de fractions rigides amorphes (RAF). Le calcul
des V., réalisé ici est effectué sur des échantillons 100% amorphes. Il n'y a ainsi aucune
interaction entre les domaines cristallisés avec ces V., ce qui permet d’étudier uniquement
I'effet induit par la silice. La variation des V., pour le systtme PDMS/SiO(c) comparé a son
homologue non chargé n'est pas un cas isolé. En effet, une étude réalisée par Greco et al.**
sur des nanocomposites thermoplastiques amorphes polyethylene terephtalate et
poly(cyclohexane-dimethanol terephthalate) met en lumiére la variation de la taille des CRR
avec linsertion de montmorillonite. Enfin, les résultats de Chen et al.'*® sur des systémes
composés de polystyréne et d’argile affichent des valeurs proches de celles calculées ici. lls
confirment de plus que la taille des V,,, est directement liée a un effet de nanoconfinement.

La variation de capacité thermique complexe a également été calculée pour les deux
matériaux dans l'intervalle de températures qui couvrent I'ensemble de la transition vitreuse.
Les résultats sont présentés dans le Tableau V-2. Il apparait alors que le ACp* du
PDMS/SiO,(c) en présence de silice est plus faible que celui du PDMS non chargé. Cette
tendance & déja été observée dans des études précédentes.’”*®* Ce résultat s'explique par
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la présence d'une surface immobile autour des nanoparticules de silice. Cet effet est
également lié a la réduction de la mobilité moléculaire par la silice lors de la transition
vitreuse entre I'état vitreux et I'état caoutchoutique. En effet la mobilité des chaines du
polymére en présence des nanoparticules de silice est restreinte (diminution du degré de
liberté). Ce résultat est en accord avec les conclusions précédentes réalisées a partir des
valeurs des V., et de E,.

Les résultats précédents ont montré que la cinétique de transition vitreuse ne varie
pas avec la présence des nanoparticules de silice. Cependant cette derniére entraine une
Iégére diminution de la fraction de volume libre. Elle entraine également une augmentation
de la taille des volumes de réarrangement coopératif. Si la silice n’induit que peu d’effet sur
la transition vitreuse du PDMS au niveau macroscopique il est toutefois nécessaire de
regarder plus en détail son influence sur la cristallisation.

V.5 — Etude thermocinétique de la cristallisation

Les investigations menées dans cette partie sont initialement conduites sur deux
fronts. Premiérement il s’agit de déterminer l'influence des nanoparticules de silice sur la
cristallisation a partir de I'état fondu puis dans un deuxiéme temps sur la cristallisation a
partir de I'état vitreux (cristallisation froide). La perfection des cristaux formés sera estimée
de par la détermination de la température de fusion a I'équilibre. Les énergies d’activation
apparentes de la cristallisation seront ensuite calculées afin de déterminer la valeur des
paramétres d’Hoffmann-Lauritzen. Ces derniers permettront alors d’étudier l'effet de la
nucléation et de la diffusion sur la vitesse de croissance des cristaux.

V.5.1 — Evaluation de la température de fusion a I'équilibre

La température de fusion a I'équilibre est calculée a l'aide de la théorie d'Hoffmann-
Weeks. Pour cela, la cristallisation isotherme du PDMS et du PDMS/SiO,(c) a été réalisée a
des températures (T.) fixées -90, -85 et -80 °C. Pour chaque cristallisation isotherme, la
température de fusion (7,) est mesurée au chauffage & 20 K.min™. L'intersection du tracé de
T, = f(T.) avec la droite T,, = T, (Figure V-25) donne alors la valeur de T°, égale a -44 °C
(229 K) pour le PDMS et égale a -42 °C (231 K) pour le PDMS/SiO,(c).

171



10

-10 4
-20 4
-30 4

-40 4

-50 4

T /°C

-60 -
-70 4
-80 4

-90

LU e o o s e e B B S m s
-100 0 -80 -70 -60 -50 -40 -30 -20 -10 0 10

T /°C

Figure V-25 : Evaluation de T°, pourle PDMS (gris) et le PDMS/SiO,(c)f (violet) &
l'intersection de la droite d'équation T, = T, (rouge)

Le fait que la valeur de T°, soit plus élevée dans le cas du nanocomposite montre
que les cristaux formés sont plus stables en présence des nanoparticules de silice. Les
nanoparticules ont donc pour effet de modifier Iégérement la perfection des cristaux.

V.5.2 — Cristallisation a partir de I’état fondu

Les mesures de DSC qui permettent de suivre la cristallisation ont été réalisées sous
flux d'azote (80 mL.min™") sur des échantillons de PDMS et PDMS/SiO,(c) d'environ 4 mg
placés dans des creusets de 40 pL scellés. La programmation en température est établie de
25 a -150 °C avec des vitesses de refroidissement a 5, 2 et 1 K.min™'. Suite & chacune de
ces vitesses, les échantillons sont chauffés a 10 K.min™ afin de mesurer leur fusion.

Le flux de chaleur mesuré en mode non-isotherme par DSC ainsi que les taux de
cristallinité relatifs (o) obtenus par intégration des données DSC sont présentés Figure V-26
pour le PDMS.
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Figure V-26 : Thermogrammes et taux de cristallinité relatifs (o) du PDMS en fonction de la

température obtenus a différentes vitesses de refroidissement (K.min™")

Les paramétres thermodynamiques de la cristallisation du PDMS aux différentes

vitesses de refroidissement sont inscrits dans le Tableau V-3 avec :

T, la température a

laquelle la transition devient significative, T, la température de fin de transition, T. la
température au sommet du pic de cristallisation, A.H° I'enthalpie de cristallisation, T,, la
température au maximum du pic de fusion et A,,H° I'enthalpie de fusion.

B1K.min™ T,/ °C T,/°C T./°C INCNE T/ °C AnH 1J.g7
1 -740+0.2 | -93.0+0.2 | -82.7+0.2 | -9.98+1.00 | -49.1+0.2 | 10.39 + 1.00
-79.0+0.2 | -101.0+0.2 | -87.5+0.2 | -8.95+1.00 | -495+0.2 | 9.46 + 1.00

5 -83.0+0.2 | -111.0+0.2 | -96.3+0.2 | -6.66+1.00 | -50.0+0.2 | 7.51+1.00

Tableau V-3: Paramétres thermodynamiques de la cristallisation du PDMS a partir de I'état
fondu et de la fusion au chauffage consécutif, g : vitesse de refroidissement

Le flux de chaleur mesuré en mode non-isotherme par DSC ainsi que les taux de
cristallinité relatifs (o) obtenus par intégration des données DSC sont présentés Figure V-27

pour le PDMS/SiOy(c).
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Figure V-27 : Thermogrammes et taux de cristallinité relatifs (a) du PDMS/SiOx(c) en
fonction de la température obtenus & différentes vitesses de refroidissement (K.min™)

Les parameétres thermodynamiques de la cristallisation du PDMS/SiO,(c) aux

différentes vitesses de refroidissement sont inscrits dans le Tableau V-4 avec :

T1(S) la

température a laquelle la transition devient significative, T,s la température de fin de
transition, Ts la température au sommet du pic de cristallisation, A.H° I'enthalpie de
cristallisation, Tm) la température au sommet du pic de fusion et An,H° I'enthalpie de fusion.

£/ K.min” Tys) ! °C Tys) ! °C Tos!°C | AH1J.g" T ! °C | ApH1J.g"
1 69.0+0.2 | -83.0+0.2 | -77.3+0.2 | -9.78+1.00 | -45.9+0.2 | 9.38+1.00
-72.0+0.2 [ -95.0+0.2 | -80.9+0.2 | -9.34+1.00 | -46.2+0.2 | 9.41+1.00

5 -76.0+0.2 [-102.0+0.2| -87.7+0.2 | -9.44+1.00 | -46.7+0.2 | 9.57+1.00

Tableau V-4 : Paramétres thermodynamiques de la cristallisation du PDMS/SiO;(c) a partir
de I'état fondu et de la fusion au chauffage consécutif, 5 : vitesse de refroidissement

Effet de la vitesse de refroidissement

Selon la Figure V-26 et la Figure V-27, la cristallisation se déplace vers les basses
températures lorsque la vitesse de refroidissement augmente. En effet, cette tendance est
confirmée par le Tableau V-3 et le Tableau V-4 qui montrent que T;, T, et T, sont plus
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basses lorsque la vitesse de refroidissement () augmente. La cristallisation du PDMS est
donc une transition dont le comportement varie en fonction de la vitesse de refroidissement
employée. Pour une vitesse de refroidissement a 5 K.min™ la valeur de A,H° du PDMS est
plus faible comparée aux deux autres vitesses. Ce résultat indique que la cristallisation ne se
fait pas de la méme maniére que précédemment. Cette observation s'explique par le fait que
la croissance cristalline est moins importante, car a cette vitesse la cristallisation apparait a
des températures proches de la transition vitreuse. La fin de la cristallisation est donc
bloquée par le passage a I'état vitreux.

Ce résultat est corrélé avec la diminution de A,H° du PDMS lorsque S augmente. Ce
résultat se corrobore également avec les températures de fusion qui diminuent avec la
vitesse de refroidissement. Cet effet est lieé a la perfection des cristaux qui diminue lorsque g
augmente. En effet une forte vitesse de refroidissement conduit & des cristaux moins bien
formés qui fondent a des températures plus faibles.

Effet de Ia silice

L'enthalpie est ici exprimée en Joules par gramme de PDMS. D’une maniére
générale, les paramétres Ty, Ty et Tes) ont une valeur plus élevée pour le PDMS/SiOy(c).
D'autre part, les enthalpies de cristallisation (A;H°) aux différentes vitesses sont similaires
pour le PDMS et le PDMS/SiO,(c) sauf pour 5 K.min™. A cette vitesse, I'enthalpie de
cristallisation du PDMS/SiO,(c) est plus forte ce qui montre que les cristaux sont plus vite
formés. D’aprés les observations réalisées ci-dessus, la silice entraine une augmentation de
la température de cristallisation au refroidissement. La largeur a mi-hauteur du pic de
cristallisation du PDMS est différente de celle du PDMS/SiO,(c), ce qui indique un
changement de la cinétique de cristallisation avec les nanoparticules de silice. De plus les
taux de cristallinité relatifs affichent une diminution du temps nécessaire pour réaliser cette
transition. Les nanoparticules de silice agrégées employées ici ont donc un effet nucléant sur
la cristallisation a partir de I'état fondu du PDMS.

Ce résultat est confirmé par les valeurs de A,,H° a la vitesse de -5 K.min™, supérieure
a celle du PDMS a la méme vitesse. Comparées au PDMS non chargé, les valeurs de Ty
sont plus élevées ce qui indique que pour des méme vitesses de refroidissement, des
cristaux plus stables sont formés en présence de nanoparticules de silice.

Cette derniére observation se corréle avec le flux de chaleur présenté sur la Figure
V-28. Ce thermogramme correspond a la fusion des cristaux du PDMS et du PDMS/SiO,(c)
formés lors d’une vitesse de refroidissement & 1 K.min™.
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Figure V-28 : Thermogrammes DSC du PDMS (ligne) et du PDMS/SiO,(c) (points) semi-
cristallins lors de I'étape de chauffe (10 K.min™)

Il est important de noter pour les deux matériaux la présence d’un épaulement qui
précede le pic de fusion. Cet épaulement apparait a ~-70 °C pour le PDMS et a ~-65 °C pour
le PDMS/SiOy(c). Il correspondrait a la fusion des cristaux formés durant le processus de
cristallisation secondaire. Le fait que I'épaulement apparaisse a de plus fortes températures
pour le nanocomposite montre que les cristaux formés en présence de silice durant le
processus de cristallisation secondaire sont plus stables que ceux du PDMS.

Ce résultat s’accorde avec I'épaulement situé aprés le pic de cristallisation du PDMS
(Figure V-26) et du PDMS/SiO,(c) (Figure V-27) lors du refroidissement a la vitesse de 1
K.min™.

V.5.3 — Cristallisation a partir de I’état vitreux

Lorsque le matériau est refroidi trés rapidement, la cristallisation n’a pas le temps de
se produire a partir de I'état fondu, c’est a dire lors du refroidissement. On obtient alors un
matériau faiblement cristallin ou complétement amorphe. Ce phénomene, appelé également
« trempe », peut se produire pour des vitesses allant de quelques dizaines de degrés par
minute a plusieurs milliers de degrés par minute, selon le type de polymére étudié. Nous
avons vu pour le PTFE que la cristallisation peut se produire méme lorsque le polymére est
refroidi & des vitesses trés rapides (800 000 et 1.5 10° K.s™ 1). Si la cristallisation n’a pas eu
lieu lors du refroidissement a partir du liquide, elle pourra se produire lors du chauffage, c’est
a dire a partir de I'état vitreux (solide). Dans ce cas, on la nomme parfois cristallisation
« froide » (ou "glass crystallization"), car le matériau cristallise a une température trés
inférieure a sa température de fusion/solidification.
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Les mesures de DSC qui permettent d'étudier la cristallisation "froide" ont été
réalisées sous flux d'azote (80 mL.min™") sur les mémes échantillons PDMS et PDMS/SiO5(c)
d'environ 4 mg placés dans des creusets scellés de 40 pyL. La programmation en
température est établie de -150 a 10 °C avec des vitesses de chauffe de 1,2 et 5 K.min™.

La Figure V-29 illustre le flux de chaleur normalisé mesuré en DSC pour le PDMS

ainsi que les taux de cristallinité relatifs calculés aprés intégration des données DSC.
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Figure V-29 : Thermogrammes et taux de cristallinité relatifs («) du PDMS en fonction de la
température obtenus a différentes vitesses de chauffe (K.min™")

Les paramétres thermodynamiques de la cristallisation froide aux différentes vitesses
de chauffe sont rassemblés dans le Tableau V-5 : T; la température a laquelle la transition
devient significative, T, la température de fin de transition, T, la température au sommet du
pic de cristallisation, A.H° I'enthalpie de cristallisation, T, la température au sommet du pic
de fusion et A,H° I'enthalpie de fusion.

£ K.min™ T:/°C T,/°C T./°C AH 1 J.g” Tn/°C AnH 1J.g"
1 -103.0+0.2 | -85.0+0.2 | -96.3+0.2 | -8.12+1.00 | -51.8+0.2 | 8.93+1.00
2 -101.0+0.2 | -80.0+0.2 | -90.9+0.2 | -8.14+£1.00 | -50.7+0.2 | 9.37+£1.00
5 -100.0+0.2 | -65.0+0.2 | -80.7+0.2 | -495+1.00 | -49.3+0.2 | 4.69+1.00

Tableau V-5 : Paramétres thermodynamiques de la cristallisation froide du PDMS et de la
fusion, g : vitesse de chauffe
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De méme pour le PDMS/SiOy(c), le flux de chaleur mesuré en mode non-isotherme
par DSC ainsi que les taux de cristallinité relatifs (a) obtenus par intégration des données
DSC sont présentés Figure V-30.
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Figure V-30 : Thermogrammes et taux de cristallinité relatifs («) du PDMS/SiO,(c) en
fonction de la température obtenus a différentes vitesses de chauffe (K.min™)

Les paramétres thermodynamiques de la cristallisation du PDMS/SiO,(c) aux

différentes vitesses de refroidissement sont inscrits dans le Tableau V-6 avec :

T1(S) la

température a laquelle la transition devient significative, Tys la température de fin de
transition, Ts la température au sommet du pic de cristallisation, AH° I'enthalpie de
cristallisation, Tm) la température au sommet du pic de fusion et A,H*® I'enthalpie de fusion.

B/ K.min™ Tis ! °C Tas ! °C T/ °C | AH 1Jg" | Tmg/°C | DH 19"
1 -107.0£0.2 | -74.0£0.2 | -101.1+£0.2 [ -9.33+1.00 | -47.4+0.2 | 9.50 + 1.00
-106.0£0.2 | -71.0£0.2 | -97.7+0.2 [ -9.83+1.00 | -48.0+0.2 | 8.94 +1.00

5 -102.0+0.2 | -68.0+0.2 | -91.3+0.2 [ -9.55+1.00 | -48.2+0.2 | 8.62+1.00

Tableau V-6 : Paramétres thermodynamiques de la cristallisation froide du PDMS/SiO;(c) et
de la fusion, g : vitesse de chauffe

Effet de la vitesse de chauffe

Selon les données de la Figure V-29 et de la Figure V-30, la cristallisation est
décalée vers les hautes températures lorsque la vitesse de chauffe augmente. Le Tableau
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V-5 et le Tableau V-6 permettent de corréler cette observation avec I'augmentation des
valeurs de T, T, et T.lorsque S augmente. De plus les enthalpies de cristallisation (A.H®)
aux différentes vitesses sont assez proches pour le PDMS et le nanocomposite a I'exception
de celle @ 5 K.min™. La valeur d'enthalpie relevée a cette vitesse est la plus faible pour le
PDMS. Elle est directement liée a un changement du mécanisme de cristallisation. Ce
comportement s'explique par le fait que la cristallisation froide se réalise dans ce cas a des
températures proches de la température de fusion du PDMS. La cristallisation froide du
PDMS apparait donc comme une transition dont le comportement varie également en
fonction de la vitesse de chauffe employée.

Pour les deux types de cristallisations (a partir de I'état fondu et a partir de I'état
vitreux) les T, sont toujours inférieures a la valeur de 7%, ~-44 °C calculée dans le
paragraphe V.5.1. En effet, les cristaux formés expérimentalement lors de la cristallisation
des matériaux ne présentent pas la méme structure qu'un cristal supposé parfait dont la
température de fusion est T°,. L'étalement de la fusion (voir Figure V-17) est ici
caractéristique de la variété des structures des cristaux formés qui fondent alors a des
températures différentes.

Effet de la silice

Contrairement a la cristallisation a partir de I'état fondu, les températures Ty et Tys)

de la cristallisation « froide » sont plus basses pour le PDMS/SiO,(c). Cependant, la
température de fin de cristallisation T,s a ici une valeur plus élevée dans le cas du
nanocomposite. De méme, la largeur a mi-hauteur du pic est également différente pour les
deux échantillons. Ces deux paramétres mettent en avant une différence probable dans les
mécanismes de cristallisation qui entrent en jeu. L'asymétrie présentée par le pic du
PDMS/SiO,(c) peut étre expliquée par un ralentissement de la croissance cristalline et par
l'apparition du phénoméne de cristallisation secondaire. Ce résultat se corrobore avec
I'épaulement localisé a -90 °C sur la courbes des tan ¢ (Figure V-10). En effet la silice
favorise I'apparition d’'un nombre élevé de noyaux et permet a la cristallisation primaire de se
réaliser plus rapidement. Ainsi la cristallisation secondaire liée a la croissance cristalline est
plus apparente en présence des nanoparticules. Ces observations devront étre confirmées
par I'étude cinétique.
Dans le cas du PDMS/SiO,(c) le pic de cristallisation peut étre divisé en deux parties. Dans
un premier temps le sommet du pic est rapidement atteint, ce qui montre que la vitesse de
cristallisation est élevée. Aprés ce maximum, la vitesse de cristallisation chute et un signal
exothermique peu intense est toujours mesuré sur une période de temps longue. Ce
comportement traduit un temps de réaction court pour atteindre le maximum de la vitesse de
cristallisation suivi d'un temps de réaction long nécessaire pour achever complétement la
cristallisation du matériau. D’aprés linterprétation des résultats, la silice entraine une
diminution de la température a laquelle la cristallisation froide se réalise. De plus, selon les
courbes des taux de cristallinité relatifs, il apparait une diminution du temps nécessaire pour
mener la transition a son terme. Les nanoparticules de silice agrégées favorisent alors
également la cristallisation froide du PDMS.

La valeur de A,,H° a la vitesse de -5 K.min™' confirme ce résultat. En effet elle affiche
une valeur supérieure a celle du PDMS pour la méme vitesse. De la méme maniere que
pour la cristallisation a partir de I'état fondu, les valeurs de la température de fusion du
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PDMS/SiO,(c) sont plus élevées que celle du PDMS. De ce fait, en comparant les résultats
pour des mémes vitesses de chauffe, des cristaux plus stables sont formés en présence de
nanoparticules de silice.

V.5.4 — Energie d’activation apparente de la cristallisation

Les données DSC exploitées précédemment ont été traitées par les méthodes
isoconversionnelles avancées et permettent d'obtenir la dépendance de I'énergie d’activation
apparente E, en fonction du taux de cristallinité relatif « (Figure V-31) et de la température T
(Figure V-32). Les calculs ont été réalisés pour la cristallisation du PDMS et du
PDMS/SIiO,(c) a partir de I'état fondu et a partir de I'état vitreux avec des mesures réalisées
a des vitesses de refroidissement et de chauffe variant de 1 4 5 Kmin™. Dans le cas de cette
transition, I'énergie d’activation apparente E, n’a pas la signification habituelle et ne
correspond pas a la barriére d’énergie a franchir pour transformer les réactifs en produits. Ce
parameétre représente dans ce cas, le coefficient de température de la loi d’Arrhenius si celle-
ci est utilisée pour décrire la variation de la constante de vitesse avec la température.

E_ en fonction du taux de cristallinité relatif o

La Figure V-31, indique de par I'existence d’'une dépendance de E, en fonction de «
la présence de mécanismes complexes mis en jeu dans les deux cristallisations. La courbe
correspondant a la cristallisation a partir de 'état fondu affiche des valeurs négatives
croissantes. Cette tendance s’accorde avec la théorie d'Hoffman-Lauritzen qui décrit dans
cette région un comportement anti-arrhénien de la cristallisation a partir de [I'état
fondu.'""178384E|le s'explique par le fait que le contrdle par la nucléation diminue lorsque la
température diminue (ce qui correspond a une vitesse de cristallisation croissante). Les
valeurs des énergies d’activation apparentes sont d’autre part plus basses pour le
PDMS/SiO,(c) sur la gamme étudiée des a. Ce résultat sera interprété a l'aide de la
dependance de E, en fonction de T.

Le comportement opposé est observé pour les données de cristallisation froide. Les
valeurs des énergies apparaissent comme positives et décroissantes. Cette tendance
s’accorde également avec la théorie d'Hoffman-Lauritzen et est associée au comportement
arrhénien de la cristallisation froide. En effet, lorsque la température et le taux de cristallinité
relatif augmentent le contréle par la diffusion diminue, ce qui explique la diminution des E,
observée. Un saut d’énergie est d’autre part observé pour des valeurs de o comprises entre
0.7 et 0.8. Ce saut d’énergie est présent pour PDMS/SiO,(c) mais absent pour le PDMS. I
se corréle alors a la présence de I'effet exothermique peu intense observé aprés le pic de
cristallisation sur la Figure V-30 et correspondrait au mécanisme de cristallisation
secondaire. En effet, la cristallisation secondaire qui s'effectue entre les cristaux primaires
est plus lente, et se corréle bien a une augmentation de E,. L’'augmentation d’énergie pour
les « trés proches de 1 est attribuée a la superposition de la cristallisation froide et de la
fusion a haute température. Cette superposition devient d’autant plus grande que la vitesse
de chauffe augmente. De plus, cette augmentation d'énergie est plus prononcée dans le cas
du PDMS/SiO;(c). Contrairement a la cristallisation a partir de I'état fondu, les valeurs de
I'énergie sont plus hautes pour le PDMS/SiO,(c).
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Figure V-31 : Dépendance des E, de la cristallisation du PDMS (cercles) et du
PDMS/SiO,(c) (triangles) en fonction du taux de cristallinité

E, en fonction de la température T

Les données de la Figure V-32 représentent la dépendance de E, en fonction de la
température pour le PDMS et le PDMS/SiO4(c).

Pour la cristallisation a partir de I'état fondu, les deux matériaux présentent la méme
allure de la dépendance de E,. Cependant les valeurs de I'énergie sont décalées vers les
hautes températures dans le cas du nanocomposite. Ainsi, la silice joue le réle d'agent de
nucléation hétérogéne. Elle est a l'origine de la formation des noyaux stables a plus haute
température. La tendance inverse est observée lors de la cristallisation froide ou la
dépendance est décalée vers les basses températures pour le PDMS/SiO;(c). Il apparait
clairement que lI'augmentation des valeurs de I'énergie d'activation apparente a la fin de la
cristallisation est plus prononcée dans le cas du nanocomposite. Ces valeurs correspondent
alors au phénomeéne de cristallisation secondaire déja évoqué. Dans le domaine de
températures correspondant a la cristallisation a partir de I'état vitreux, la vitesse de
cristallisation globale est contrélée par la diffusion. Les données de DMA (paragraphe V.3.1)
montrent des valeurs sensiblement identiques de E' pour le PDMS et le PDMS/SiO4(c), ce
qui indique que la diffusion des chaines est identique pour les deux matériaux. Ainsi, la silice
favoriserait la nucléation sans entraver la diffusion des chaines de PDMS permettant a la
cristallisation froide de s’amorcer a plus basse température.
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Figure V-32 : Dépendance des E, de la cristallisation du PDMS (cercles) et du
PDMS/SiO,(c) (triangles) en fonction de la température et ajustement des données par la
théorie d'Hoffman-Lauritzen (bleu : PDMS, rouge : PDMS/SiO,(c))

V.5.5 — Evaluation des parameétres de I'équation d'Hoffmann-Lauritzen

Les parametres de I'équation d'Hoffman-Lauritzen U* et Ky peuvent étre évalués a
partir de la dépendance de I'énergie d'activation E, exprimée en fonction de la température
selon la méthode proposée par Vyazovkin et Sbirrazzuoli."”

Le calcul a été réalisé pour les données obtenues avec le PDMS et avec le
PDMS/SiOy(c) lors de la cristallisation a partir de I'état fondu et lors de la cristallisation froide
(Figure V-32). Les valeurs de T°, calculées & partir de la Figure V-25 (229 K pour le PDMS
et 231 K pour le PDMS/SiO,(c)) ont été utilisées pour réaliser I'ajustement présenté Figure
V-32.

La valeur de T., est évaluée a ~118 K (T4 - 30 K) pour les deux matériaux. Selon le
Tableau V-7, le calcul réalisé ci-dessus permet d'obtenir les valeurs U* = 7085 J.mol™ et K, =
1.1 x 10° K® pour le PDMS, et U* = 5672 J.mol™ et K, = 8.5 x 10* K® pour le PDMS/SiO,(c)
avec des intervalles de confiance (/) faibles.

Echantillon U*/1Jdmol™ | 10° Ky /K | .U % | I (Kg) ! % r
PDMS 7085 11 <2 <3 0.996
PDMS/SiO,(c) 5672 8.5 <1 <1 0.999

Tableau V-7 : Valeur des parametres Ky et U* du PDMS et du PDMS/SiO,(c)
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Au premier abord il est important de remarquer que les deux valeurs de U* sont du
méme ordre de grandeur que la valeur universelle estimée & 6270 J.mol". D'autre part les
valeurs de U* et K sont plus élevees pour le PDMS. Ce résultat indique que les parametres
relatifs a la nucléation (terme(K,)) et a la diffusion (terme(U*)) sont plus faibles pour le
PDMS. Cela signifie que le controle par la nucléation qui apparait au début de la
cristallisation ainsi que le contréle par la diffusion qui apparait a la fin de la cristallisation est
moins prononcé en présence des nanoparticules de silice. Ce résultat est en accord avec
I'hypothése qu’en présence de silice, la nucléation est favorisée lors de la cristallisation a
partir de I'état fondu, et la diffusion est favorisée lors de la cristallisation a partir de de I'état
vitreux.

V.5.6 — Nucléation, diffusion et vitesse de croissance des cristaux

Les valeurs de U* et K, présentées dans la Tableau V-7 pour le PDMS et le
PDMS/SiO,(c) ont été utilisées pour le tracé de G/Gy = f(T) représenté sur la Figure V-33.
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Figure V-33 : Evolution de la vitesse de croissance des cristaux (G/G,) du PDMS (ligne) et
du PDMS/SiOy(c) (tirets) en fonction de la température

Les résultats montrent que pour le PDMS/SiO,(c) la base du pic apparait plus tot lors
du refroidissement. La croissance des cristaux est donc amorcée de fagon plus précoce lors
de l'insertion des nanoparticules de silice dans le PDMS, qui favorisent alors la cristallisation.
Ceci est également vrai si I'on regarde cette courbe au chauffage en accord avec une
cristallisation froide favorisée. Lors du refroidissement, le maximum de la vitesse de
cristallisation est donc atteint plus rapidement avec l'insertion de silice dans le PDMS
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(Tmax(PDMS) =-875 °C s Tmax(PDMS/SiOZ(c))= -86.5 OC) De p|US, le sommet du pIC du CompOSite
affiche une valeur plus élevée (G/G,~8 x 107°) que celle du PDMS (G/G,~1.7 x 10™"%) avec
une différence d'un facteur 470 entre les sommets des deux pics. Deux hypothéses peuvent
alors étre avancées : si Gy posséde la méme valeur pour les deux systémes on peut en
déduire que la vitesse de croissance G est plus élevée pour le PDMS/SiO,(c), cependant si
la valeur de G, est différente pour les deux systémes alors d'autres investigations sont
nécessaires avant l'interprétation de ce résultat.

Les valeurs de la contribution de la diffusion et de la contribution de la nucléation en
fonction de la température pour le PDMS et le PDMS/SiO,(c) sont représentées sur la Figure
V-34.
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Figure V-34 : Contribution de la nucléation (terme(Ky)) et de la diffusion (terme(U)) en
fonction de la température lors de la cristallisation du PDMS (ligne) et du PDMS/SiO,(c)
(tirets)

En observant les courbes des deux matériaux, il apparait que la diffusion est limitante aux
basses températures (proches de la Tj) tandis que la nucléation est limitante aux hautes
températures (proches de T,). La température relevée au croisement des courbes de
contribution de U* et K, pour le PDMS et le PDMS/SiO,(c) se corréle avec leurs valeurs de
Tmax respectives observées sur la Figure V-33. Au-dela de T, la cristallisation adopte un
comportement anti-arrhénien. Ce comportement est caractéristique de la cristallisation a
partir de I'état fondu et se traduit par les valeurs négatives des énergies d'activation
apparentes observées sur la Figure V-32. En dessous de T la cristallisation adopte un
comportement arrhénien. Ce comportement correspond a la cristallisation a partir de I'état
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vitreux (cristallisation froide) se traduisant par des valeurs positives de I'énergie d'activation
apparente constatées sur la Figure V-32.

D'autre part, il apparait également que la valeur de la contribution de la nucléation et
de la diffusion dans le processus de cristallisation est toujours plus forte en présence des
nanoparticules de silice. L'augmentation des valeurs de terme(U*) et terme(Kg) avec
l'insertion de silice confirme alors que cette charge accélére la cristallisation, ce qui a déja
été évoqué a partir de l'interprétation de la Figure V-33. Ainsi, la cristallisation du PDMS est
favorisée en présence de nanoparticules de silice.

La silice est connue pour son role d'agent nucléant. Nous constatons de plus dans le
cas présent qu'elle n'entrave pas la diffusion des chaines lors de la croissance cristalline. Ce
résultat se démarque des travaux de Kalkar et al.*®® sur la cristallisation isotherme du
poly(butylene terephtalate) chargé en montmorillonite. En effet, son étude montre que la
charge joue le rble d'agent nucléant tout en s'opposant a la mise en forme des chaines de la
matrice qui ont pour but de former les faces des cristaux tridimensionnels. La diminution de
la valeur de K, observée dans le Tableau V-7 lors de l'insertion d'agents nucléants s'accorde
avec la littérature. Kocic et al.*®*® ont démontré la méme tendance du paramétre de
nucléation dans le Polypropylene chargé avec des particules micrométriques de talc. lls
attribuent les variations de Ky d'une part a la quantité de charge introduite mais aussi a la
distribution de la taille des particules qui existe dans un méme échantillon. Dans notre étude,
les variations de Ky ne peuvent pas étre attribuées a la distribution de taille des
nanoparticules de silice. En effet, nous travaillons ici a I'échelle nanométrique et la taille des
nanoparticules apparait comme monodisperse (Figure [lI-28) s'étalant sur un intervalle de
longueur trés faible. De plus, la structure en forme de chapelets (Figure I11-29) permet de
s'affranchir des différences de tailles entre les nanoparticules. D'autre part Nie et al.*®” ont
réalisé une étude de cristallisation isotherme qui met également en avant la diminution de K|
avec l'augmentation de la quantité de silice insérée dans le poly(e-caprolactone). Cependant
méme si les valeurs de K; sont du méme ordre de grandeur que celles présentées dans le
Tableau V-7, la silice utilisée dans cette étude est synthétisée in-situ par le procédé sol-gel
et ne possede pas les mémes caractéristiques morphologiques que la silice agrégée
employée ici. Enfin, contrairement aux mesures de cristallisation isotherme réalisées
précédemment, les mesure réalisées ici en mode non-isotherme permettent d'étudier
simultanément l'influence de la silice sur K, et U*.

V.6 — Conclusion

Ce chapitre met en évidence le réle de la silice sur la cinétique de transition vitreuse
et de cristallisation du PDMS.

L’analyse isoconversionnelle avancée appliquée aux données de la transition
vitreuse met en avant une diminution de I'’énergie d’activation apparente. Cette tendance est
associée a la notion de mouvements coopératifs des segments de chaines. Le PDMS et le
PDMS/SiO,(c) affichent une cinétique de transition vitreuse identique. L’évaluation par DSC
multi-fréquentielle a perturbation stochastique met en avant la dépendance en fréquence de
la transition vitreuse qui est alors associée a une relaxation de type o a caractére coopératif.
Les énergies d’activation apparentes calculées pour la transition vitreuse sont d’autre part
légerement supérieures dans le cas du nanocomposite, de méme que la valeur des volumes
de réarrangement coopératifs (V). La variation de capacité thermique apparait cependant
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plus faible dans le cas du nanocomposite. Ce résultat souligne une variation de
I'hétérogénéité dynamique en présence de silice et s’accorde avec 'augmentation de E,
observée. Elle traduit alors une barriére d’énergie plus forte des mouvements moléculaires
dans le PDMS/SiO;(c), ou la silice réduit sensiblement la mobilité des chaines dans I'état
vitreux. L'insertion de silice a également entrainé une variation de la microstructure de par
I'apparition de RAF en sa périphérie, mais aussi en induisant une diminution de la fraction de
volume libre (fy) sans pour autant changer la valeur du coefficient d'expansion thermique
(Aa).

Les paramétres cinétiques de la cristallisation obtenus montrent clairement que la
silice favorise cette ftransition et joue le rdle d’agent nucléant. En effet, lors du
refroidissement en présence de silice, I'apparition du pic de cristallisation a partir de I'état
fondu se situe a de plus hautes températures. De plus, lors de la chauffe en présence des
nanoparticules, I'apparition du pic de cristallisation froide se situe a de plus faibles
températures. La silice est également a l'origine de l'apparition de la cristallisation
secondaire, mise en évidence par DMA et DSC. Les paramétres de I'équation d'Hoffmann-
Lauritzen ont été évalués a partir de la dépendance de E, en fonction de T, issue des
méthodes isoconversionnelles avancées. Les résultats sont en parfait accord avec la théorie
d’'Hoffmann-Lauritzen qui prédit un comportement anti-arrhénien de la cristallisation a partir
de l'état fondu et un comportement arrhénien de la cristallisation froide. Les données
montrent également que ces deux types de cristallisation présentent une dynamique
similaire, bien que le mécanisme global de cristallisation soit différent entre le PDMS et le
PDMS/SiO,(c). Le contréle par la nucléation au début de la transition ainsi que le contréle
par la diffusion en fin de transition est moins marqué pour le nanocomposite. De plus, les
contributions de U* et Ky en fonction de T montrent qu'en présence des nanoparticules de
silice la diffusion est favorisée lors de la cristallisation froide et que la nucléation est
favorisée lors de la cristallisation a partir de I'état fondu. Ainsi l'insertion de silice dans le
PDMS favorise le processus de cristallisation.

Les résultats énoncés précédemment sont cohérents avec les mesures réalisées en
DMA qui montrent que linsertion de nanoparticules dans le PDMS ne modifie pas la
cinétique de transition vitreuse tout en influencant fortement sa cinétique de cristallisation.
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CHAPITRE VI :CONCLUSION GENERALE
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L'élaboration de polymeéres nanocomposites et la compréhension des phénoménes
thermomécaniques régissant leurs propriétés constituent une étape essentielle dans le
développement de nouveaux matériaux hybrides. Le travail de thése présenté ici s'inscrit
dans ce contexte. Il a alors permis de mettre en avant l'influence de nanoparticules de silice
sur les transitions physiques (transition vitreuse, cristallisation, fusion) et sur les
transformations chimiques (polymérisation, dégradation) de matrices de nature différente.
Les investigations ont été menées a laide de méthodes d'analyse thermiques
conventionnelles (ATG, DSC, DMA) et atypiques (DSC multifréquence, FSC, UFSC). La
démarche scientifique adoptée dans ce travail a également aidé a définir les pistes a suivre
pour les études futures.

Beaucoup d’études présentes dans la littérature ont décrit linfluence des
nanocharges sur les propriétés physico-chimiques des matrices polyméres. Cependant, peu
d'entre elles proposent une analyse de l'influence de la nanocharge sur la cinétique des
transitions. L'objectif final, qui consiste en I|'étude des transitions physiques dans les
polyméres nanocomposites a permis d'établir des conclusions pour trois matrices
polymériques trés différentes en terme de propriétés intrinséques.

La premiére étape correspondait a I'étude de I'effet de la silice sur le comportement
de l'alcool polyfurfurylique (PFA), un polymére thermodur 100% amorphe. Pour cela, il fut
essentiel de comprendre les interactions qui existent entre la surface des nanoparticules et
la matrice. En plus du réle de renfort de la silice, il était également pertinent de déterminer si
sa présence au sein de la matrice pouvait induire des changements dans les mécanismes du
processus de polymérisation.

Les deux types de silices (SiOx(s) et SiO,(c)) dispersées dans le PFA ont conduit
toutes deux a une variation de ses propriétés thermomécaniques. La modification de surface
employée pour SiOy(s) a entrainé lors de son insertion dans la matrice (10% en masse) une
amélioration de la stabilité thermique ainsi qu’une augmentation de la T, et du module
élastique. Des variations de propriétés thermomécaniques sont également observées lors
de l'insertion de SiO,(c) dans le PFA (5% en masse) au niveau de la stabilité thermique, de
la T4 et du module élastique dans I'état vitreux et dans I'état caoutchoutique. D'autre part, il a
été démontré que linsertion de SiO,(c) dans le monomeére entraine une accélération du
processus de polymérisation. Ce résultat montre la présence de réactions de
polymérisation dans le mélange FA/SiO,(c), méme en l'absence du catalyseur (MA). Dans le
cas d'un mélange combiné FA/SIOy(c)/MA, la silice favorise la aussi le processus de
polymérisation.

La seconde étape était dédiée a [I'étude de Ila cristallisation du
polytétrafluoroéthyléne (PTFE), un polymére thermoplastique fortement cristallin. L'analyse
du comportement de cristallisation en présence de silice et avec I'utilisation de trés grandes
vitesses de refroidissement était nécessaire puisque le PTFE cristallise trés rapidement. De
ce fait, l'identification des mécanismes ainsi que de leur contribution dans la cristallisation de
ce polymere et de son composite était I'élément clé de cette partie.

La cristallisation a partir de I'état fondu du PTFE a été étudiée sur une large gamme
de vitesses de refroidissement grace aux techniques de calorimétrie différentielle a balayage
conventionnelle (DSC), rapide (FSC) et ultra-rapide (UFSC). La théorie d'Hoffman-Lauritzen
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a été employeée et le calcul des valeurs du paramétre K, a révélé la présence d'une transition
entre les régimes de cristallisation Il et Ill.

L'effet des nanoparticules de silice sur la cristallisation du PTFE a clairement été mis
en avant avec l'étude du PTFE/SiO,(c)F. Bien que les deux matériaux présentent une
température de fusion a l'équilibre identique (7%, ~324 °C), les thermogrammes de
calorimétrie différentielle ont montré que la cristallisation du PTFE est favorisée ou
défavorisée en présence de silice selon la gamme de températures considérée.
L'apparition de la transition entre les régimes de cristallisation Il et Ill est toujours visible
dans le cas du nanocomposite. Les valeurs du parametre K; montrent finalement que la
nucléation des cristaux est favorisée en présence de silice pour des températures proches
de la fusion. Ces résultats s'expliquent par la théorie de la nucléation hétérogéne, dans
laquelle les nanoparticules de silice jouent le réle d'agent nucléant.

La troisiéme étape portait sur I'étude de la transition vitreuse et cristallisation du
polydiméthysiloxane (PDMS) chargé en silice. Il s’agit d’'une matrice présentant une
fraction amorphe et une fraction cristallisable. Contrairement aux deux autres matrices, le
PDMS est moins contraint. Ainsi, le but des investigations menées sur ce systéme était de
déterminer l'effet de la silice a la fois sur la transition vitreuse et sur la cristallisation d'un
méme échantillon de PDMS. De la méme maniére que précédemment, une étude cinétique
de ces deux transitions était indispensable a la bonne compréhension des mécanismes qui
les caractérisent.

Les énergies d’activation apparentes calculées a partir des mesures DSC ont montré
que les transitions vitreuses du PDMS et du PDMS/SiO,(c) présentent une cinétique
identique. L'évaluation de la T, en fréquence par DMA a permis de révéler que cette
transition est associée a une relaxation de type a présentant un caractére coopératif. Les
expériences réalisées en TOPEM ont montré que la valeur des V., est légérement
supérieure lors de l'insertion de nanoparticules de silice SiO,(c). D’autre part, les résultats
obtenus en DSC ont montré que la silice favorise les deux types de cristallisation. Ces
mémes mesures ont mis en avant la présence d’'un processus de cristallisation secondaire.
La différence entre la température de fusion a I'équilibre du PDMS (7%, ~-44 °C) et celle du
PDMS/SiO,(c) (T%, ~-42 °C) montre une amélioration de la perfection des cristaux en
présence des nanoparticules. L'évaluation des parametres U*, Ky a €galement montré que la
diffusion et la nucléation sont favorisées en présence des nanoparticules de silice. La
comparaison de l'ensemble des résultats obtenus pour ce polymere et son composite
conduit alors a la conclusion que les nanoparticules de silice n'ont aucun effet
significatif sur sa cinétique de transition vitreuse mais influencent considérablement
sa cinétique de cristallisation.

L'ensemble des résultats énoncés ci-dessus montre ainsi que l'insertion des
nanoparticules de silice au sein de matrices de nature différente ne conduit pas
systématiquement a des variations identiques des transitions physiques (Figure VI-1). Les
matrices utilisées dans cette étude se situent dans des domaines de mobilité "extrémes". En
effet, le PFA est une matrice contrainte avec peu de mobilité des chaines et le PTFE
présente des énergies de liaisons intenses ainsi qu'une cristallisation trés rapide. Enfin, le
PDMS se présente comme un polymeére souple et peu contraint comparé aux deux matrices
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précédentes. De ce fait, l'intérét du travail réalisé ici réside dans les effets induits par les
nanoparticules de silice dans ces matrices de structures trés différentes.

PFA PTFE PDMS
J—
Transition vitreuse o Tﬁ.mSlItll.On )Iltrzuse' e fond
: J Dégradation Crlste}lllsatlon Cr!sta !sat!on epuis le fondu
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—
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Figure VI-1 : Les différentes transitions physiques étudiées dans des matrices polyméres de
natures diverses

Le choix de la taille et de la morphologie de la silice apparait comme un élement
primordial. Il va conditionner I'évolution du comportement des transitions physiques et des
propriétés du matériau. En effet, la taille nanométrique d’'une charge confére de nouvelles
propriétés a la matiére. A cette échelle, le rapport qui existe entre les forces d’interaction de
la matiére (forces volumiques, forces de Van der Waals) est différent de celui apparaissant a
I'échelle macroscopique. Ainsi, l'utilisation de la nanosilice présentée dans ce travail se
justifie par cet état de fait mais aussi par 'augmentation du rapport surface spécifique /
volume qui existe a cette échelle. D’un point de vue chimique, la silice sphérique élaborée
selon le procédé de Stober nécessite une modification de surface afin de la rendre
compatible avec le PFA. La silice agrégée constitue un avantage comparé a la silice
sphérique. En effet, sa plus grande surface spécifique et son nombre plus important de
groupements hydroxyles permet de maximiser les interactions avec la matrice. Bien qu'elle
nécessite également une modification de surface dans le cas du PTFE, elle peut étre
introduite dans le PDMS sans y avoir recours. Les résultats de cette étude ont ainsi montré
que la nanosilice permet d’induire des effets sur la matrice polymére a la fois a I'échelle
nanométrique, a I'échelle microscopique et méme a I'échelle macroscopique.

L'effet de cette charge sur la transition vitreuse est plus marqué dans le cas d'un
réseau thermodur tridimensionnel comme celui du PFA. Ce type de réseau présente une
mobilité moléculaire déja réduite qui est d'autant plus contrainte en présence des
nanoparticules. Cet effet s'accompagne d'une variation des propriétés thermomécaniques
telles que la stabilité thermique et la rigidité. La stabilité thermique est déja importante dans
le cas du PFA. C’est la raison pour laquelles ce type de polymére est adapté a des
applications dans des conditions de hautes températures. Cependant, les nanoagrégats de
silice n’influencent pas significativement la mise en mouvement des segments moléculaires
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dans les matrices élastomériques souples telles que celle du PDMS, formées de chaines
longues.

D'une maniére générale, la cristallisation est favorisée en présence de silice car cette
derniére joue le role d'agent nucléant. Les matrices thermoplastiques fortement cristallines
telles que le PTFE sont trés employées. En effet, leur grand degré de cristallinité les rend
plus résistantes aux attaques chimiques. Des contraintes topologiques fortes, induites par
une matrice thermoplastique a chaines rigides comme celle du PTFE formée d’atomes de
fluor, constituent cependant une entrave a la diffusion des chaines au cours de la
cristallisation. Ce comportement s’oppose a celui d’'une matrice élastomérique a chaines
souples comme dans le cas du PDMS pour laquelle la diffusion et la structure des chaines
n’'est pas perturbée en présence de la silice. C’est la raison pour laquelle les matrices de
type élastomérique affichent d’excellentes propriétés au niveau de leur élasticité.

Les propriétés macroscopiques d’un matériau sont intimement liées aux transitions
physiques décrites ci-dessus, et a son comportement aux échelles inférieures
(microscopique et nanométrique). A I'échelle microscopique, c’est l'organisation de la
microstructure du matériau qui va définir les propriétés a I'échelle supérieure. A I'échelle
nanométrique, c’est le degré de cristallinité d'un matériau qui conduit a une variation de ses
propriétés macrosocopiques. D’autres paramétres entrent en jeu a cette échelle comme la
geomeétrie des cristallites ou des lamelles cristallines. Ce travail de thése réalisé au
laboratoire pendant trois ans participe a la compréhension au niveau microscopique et
nanométrique des mécanismes qui régissent le comportement des transitions physiques
dans les matériaux nanocomposites. Nous avons vu que l'insertion de la charge ne conduit
pas a la variation d'une seule propriété mais d'un ensemble de propriétés, en fonction de la
matrice considérée (Figure VI-1). La variation simultanée d'un ensemble de propriétés est
notamment exploitée en industrie ou le meilleur compromis est recherché en fonction des
besoins. Pour cette raison, les perspectives qui s'ouvrent a ce travail sont multiples. Il s'agira
de se concentrer principalement sur les propriétés mécaniques macroscopiques des
nanocomposites considérés dans cette étude. Le but est alors de vérifier si les propriétés
observées dans I'état microscopique sont transposables a I'échelle macroscopique. Ce
dernier point constitue notamment un intérét certain en industrie des matériaux polymeéres.
De par la variation de la transition vitreuse (et donc du volume libre) en présence de silice,
des tests mécaniques de rupture et de résistance thermique sur le PFA/silice devraient étre
réalisés. Il serait également nécéssaire d’étudier l'influence du degré de cristallinité du
PTFE/silice sur son énergie de surface. Enfin, I'étude de la résistance a I'élongation du
PDMS/silice permettrait de corréler I'influence simultanée de la transition vitreuse et de la
cristallisation sur ses propriétés mécaniques macroscopiques.
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PUBLICATIONS

1 - Bosq, N.; Guigo, N; Zhuravlev, E.; Sbirrazzuoli, N., Nonisothermal crystallization of
Polytetrafluoroethylene in a wide range of cooling rates, Journal of Physical Chemistry B
2013, 117, 3407-3415.

Abstract : Compared to other semicrystalline polymers, PTFE demonstrates a very fast
crystallization process on cooling. This study explores for the first time the nonisothermal
PTFE ultrafast crystallization under tremendously fast cooling rates (up to 800 000 K.s™")
achieved by using fast scanning calorimetry (FSC) and ultra-fast scanning calorimetry
(UFSC). Regular DSC was also used to get crystallization at slower rates. The data obtained
on a wide range of cooling rates (over 8 orders of magnitudes) help to get new knowledge
about crystallization kinetics of PTFE. Both FSC and UFSC data show that it is impossible to
bypass the crystallization and thus to reach a metastable glassy state even for the fastest
cooling rate employed (800 000 K.s™"). The crystals formed under such conditions are slightly
less stable than those produced under slower cooling rates, as reflected by a shift of the
melting peak to lower temperature. The difference in crystal morphologies was confirmed by
SEM observations. The variation of the effective activation energy (E,) with the relative
extent of crystallization reveals that PTFE crystallization follows a transition from regime 1l to
regime Ill around 315-312 °C. Corroborated temperature dependences of E, obtained
respectively for crystallizations under slow and fast cooling rates were combined and fitted to
the theoretical dependence of the growth rate derived from the Hoffman-Lauritzen theory.

2 - Bosq, N.; Guigo, N.; Persello, J.; Sbirrazzuoli, N., Crystallization and glass transition
kinetics of PDMS and PDMS silica hanocomposites. Physical Chemistry Chemical Physics
2013, soumise.

Abstract : Thermodynamic and kinetic parameters of crystallization of PDMS and PDMS
silica nanocomposites from the melt and from the glass have been studied by various
thermoanalytical techniques. Hoffman-Lauritzen parameters have been evaluated. The
influence of silica on the melt and glass crystallization is hightlighted. Glass transition kinetics
revealed a significant decrease of the apparent activation energy that has been interpreted in
terms of cooperative motion of the chain segments. The frequency dependence of the glass
transition can be associated to a cooperatively a-relaxation. The volume of the cooperative
rearranging regions (Vcrr) at the glass transition has been compared to that of PDMS
nanocomposites. Results obtained from thermomechanical analysis coroborate the
observations that addition of silica does not significantly change the glass transition kinetics,
while it plays an important role on crystallization kinetics.
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3 - Bosq, N.; Guigo, N.; Sbirrazzuoli, N., Elaboration and characterization of a novel
biobased PFA/silica nanocomposites, en fin de rédaction.

Abstract : The modified PFA via silica nanoparticle insertion was studied under different
experimental conditions. In the key step, thermal and mechanical properties variations of the
material (thermal stability, vitrification) were closely correlated with the type of the silica
nanoparticles employed. To reach the results, thermal analytical method were conducted
such as TGA, DSC or DMA. Moreover, the silica nanoparticles modifications were put in
relief from TGA and FTIR, focusing on the characteristic bands of new chemical groups
located at their periphery. Other investigations were done about the amount of functional
groups grafted onto the silica, and about the interplay between the nanoparticles and the FA
made matrix that confirm the modification of silica. Their morphology and dispersion into the
polymer has been shown by TEM measurements. Most of chemical reactants used to create
the final material are bio-based.
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RESUME

Le but de ce travail est de comprendre l'influence des nanoparticules de silice sur les
transitions physiques de matrices polyméres de nature différente : I'alcool polyfurfurylique
(PFA), le polytétrafluoroéthylene (PTFE) et le polydiméthylsiloxane (PDMS). Pour cela, les
techniques d'analyse thermique conventionnelles (ATG, DSC, DMA) ont été couplées a des
techniques atypiques (DSC multifréquence, FSC, UFSC).

Dans le cas du PFA, les nanoparticules de silice ont entrainé une augmentation de la
T4 ainsi qu'une amélioration des propriétés thermomécaniques. En outre, il a été démontré
que la seule présence de silice suffit a favoriser les mécanismes de polymérisation. La
cristallisation du PTFE a partir de I'état fondu a été étudiée pour la premiére fois sur une
gamme de vitesse de refroidissement trés large (jusqu'a 800 000 K.s™). L'effet nucléant des
nanoparticules de silice a également été mis en avant a faibles vitesses de refroidissement
lors de I'étude de la cristallisation du PTFE chargé. Cependant, il s'est avéré qu'elle ralentit
également la diffusion des chaines dans le milieu pour certaines vitesses. L'influence des
nanoparticules de silice sur la transition vitreuse et la cristallisation du PDMS a finalement
été étudiée. Les résultats ont montré que la silice n'induit pas d'effet significatif sur la
transition vitreuse. D'autre part, la silice influence fortement la cinétique de cristallisation. Cet
effet a été directement lié au fait que la silice favorise la nucléation sans influencer la
diffusion des chaines.
Mots <clés : nanocomposite, alcool polyfurfurylique, polytétrafluoroéthylene,
polydiméthylsiloxane, silice, transition vitreuse, cristallisation, analyse thermique, cinétique.

ABSTRACT
The aim of this work is to understand the influence of silica nanoparticles on the
physical transitions of different polymer matrix : polyfurfuryl alcohol (PFA),

polydimethylsiloxane (PDMS) and polytetrafluoroethylene (PTFE). Thus, the conventionnal
thermal analysis techniques (TGA, DSC, DMTA) were employed in correlation with atypical
techniques (multifrequency DSC, FSC, UFSC).

In the case of PFA, the silica nanoparticles led to an increase of the Tyand of the
thermomechanical properties. Besides, it was demonstrated that the presence of silica is
enough to realise faster the polymerization process. The crystallization from the melt of
PTFE was investigated for the first time on a very large range of cooling rates (untill 800 000
K.s™"). The enhancement of the nucleation process at slow cooling rates due to the silica
nanoparticles has been put in relief with the study of filled PTFE crystallization. Yet, it has
been shown that it slows down the diffusion of the chains through the medium for some of
the cooling rates. The influence of silica nanoparticles on PDMS glass transition and
crystallization was finally studied. The silica nanoparticles don't induce any significative effect
on the glass transition. It appeared that the nanoparticles strongly influence the crystallization
kinetics. This effect is linked to the enhancement of nucleation process by silica without any
effect on chain diffusion.

Key words : nanocomposite,  polyfurfuryl  alcohol, polytetrafluoroethylene,
polydimethylsiloxane, silica, glass transition, crystallization, thermal analysis, kinetics.

230



