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Introduction générale

Les matériaux a base de carbone suscitent un énorme intérét en raison de leurs propriétés
physiques et chimiques uniques. La grande variété de matériaux carbonés (diamant, graphite,
fullerene, nanotube, graphene) permet leur utilisation dans de nombreuses applications telles que le
transport, le stockage d’énergie et la protection de I’environnement. Par exemple, les fibres de carbone
sont couramment utilisées en tant qu’éléments de structure ou de renfort dans les matériaux
composites. Leur structure graphitique leur permet d’allier des performances mécaniques optimales,
ainsi que des qualités en termes de Iégereté et de stabilité a haute température. Ainsi, ces matériaux
carbonés trouvent des applications dans I’industrie aéronautique et spatiale, et dans des domaines tels
que les sports, I’automobile ou 1’éolien. Les fibres de carbone sont principalement obtenues a partir de
précurseur d’origine fossile avec en grande majorité le polyacrylonitrile (PAN) et le brai mésophase.
Cependant la diminution des ressources pétroliéres et 1’augmentation de la demande en fibre de
carbone font de ces matériaux un produit onéreux, et restreint au secteur industriel de haute valeur
ajoutée. Des solutions alternatives sont alors nécessaires pour pallier le colt élevé de la matiere
premiere. De nombreux travaux de recherches et de projets industriels se sont alors attelés a

développer des matériaux carbonés a bas co(t.

Depuis plusieurs décennies la recherche pour le remplacement des précurseurs pétrosources
par des précurseurs alternatifs tels que les biopolymeres est en cours. Les récents procédés de raffinage
de la biomasse ont permis d’extraire en grande quantité trois principaux composeés riches en carbone
que sont la cellulose, I’hémicellulose et la lignine. Ces composés sont déja utilisés dans la chimie des
polyméres en tant qu’additif ou tensio-actif, mais également dans des applications biomédicales. Plus
récemment un engouement se dégage pour I’utilisation de précurseurs biossourcés dans les composites
rendant la production de matériau carboné a bas colt envisageable. La cellulose a largement été
étudiée en tant que précurseur biossourcé pour les fibres de carbone. Cependant, les propriétés
mécaniques obtenues sont bien inférieures a celles obtenues pour les fibres de carbone ex-PAN. De
plus, le rendement carbone final aprés traitement thermique reste relativement faible pour la
commercialisation d’un tel matériau. La lignine est un autre candidat pour la production de matériau
carboné. La lignine est souvent considérée comme un déchet de 1’agriculture et un co-produit de
I’industrie papeticre. Elle est principalement utilisée comme combustible afin de produire 1’électricité
nécessaire au fonctionnement des usines. Ainsi, la lignine reste un produit peu cher, encore peu
valorisé et disponible en grande quantité pour la production de nouveaux matériaux. Sa structure
moléculaire aromatique ainsi que sa teneur en carbone élevée font d’elle un bon candidat pour
remplacer les matériaux carbonés & base de PAN.

La plupart du temps les matériaux carbonés a base de lignine utilisés en tant que renfort dans

les composites sont les fibres de carbone. Ces fibres peuvent étre obtenues par des procédés de filage
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Introduction générale

en voies fondue, liquide ou séche. Chacune de ces techniques permet d’obtenir des fibres précurseur
de quelques micromeétres de diametre. Le traitement thermique haute température (1000°C) permet
d’obtenir la fibre de carbone finale. Cependant, les propriétés mécaniques des fibres de carbone ex-
lignine sont encore relativement faibles. Le carbone produit aprés pyrolyse de la lignine est

généralement amorphe, ce qui limite 1’utilisation des fibres en tant que renfort dans les composites.

L’objectif de ce travail de thése est d’élaborer d’autres matériaux carbonés organisés et
prometteurs a base de lignine tels que des nanofibres de carbone et des structures composites
tridimensionnelles par voie liquide. Les procédés de synthése innovants comme I’¢lectrofilage et
I’impression 3D permettent d’élaborer ces matériauX.

L’¢lectrofilage permet de produire des fibres polymeéres en voie liquide avec des diamétres qui
varient entre une centaine de nanomeétres et quelques micrometres. Aprés traitement thermique, il est
possible d’obtenir des nanofibres de carbone. Celles-ci sont habituellement étudiées pour la
conversion et le stockage d’énergie, ainsi que dans les dispositifs de détection. Une approche « bottom
up » peut étre envisagée pour élaborer des fibres de carbone ex-lignine de diamétre micrométrique par
tressage des nanofibres de lignine. L’acces aux propriétés nanométriques des nanofibres de carbone
ex-lignine pourraient accroitre la tenue mécanique de la fibre finale pour étre utilisée comme renfort
dans les composites. L’élaboration de nanofibres de carbone nanocomposites semble également
prometteuse pour pallier la pauvre organisation microstructurale des fibres de carbone ex-lignine.

L’impression 3D permet d’élaborer tout type de matériaux en volume par ajout ou dépot de
matiere par couches. Depuis quelques années, ce procédé de fabrication additive est trés utilisé, a la
fois dans le milieu industriel et dans les foyers pour des besoins ponctuels. Une large gamme de
matériaux tels que les polymeéres thermoplastiques, les résines, les métaux, et les composés chimiques
peuvent étre imprimées en 3D. L’impression 3D de composés chimiques formant une encre visqueuse
est nécessaire pour 1’élaboration de structures carbonées 3D a base de lignine. Cette encre est
généralement composée de nanocharges carbonées a trés haute concentration afin d’obtenir la
rhéologie adéquate pour I’impression 3D. Ainsi, des objets 3D composites biosourcés, carbonisés et

résistants mécaniquement peuvent étre élaborés.

Ce manuscrit de thése détaillant 1’élaboration de matériaux carbonés a partir d’un précurseur
naturel tel que la lignine est divisé en cing chapitres.

Le premier chapitre est une introduction générale aux éléments techniques et chimiques
utilisés durant cette these. La présentation générale des différents types de lignine et de leurs procédés
d’extraction sera donnée. Une présentation plus approfondie des techniques d’électrofilage et
d’impression 3D sera effectuée. Une introduction sur les matériaux nanocomposites a base de

nanocharges carbonées tel que 1’oxyde de graphéne (GO) sera également effectuée. Enfin, les états de
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I’art de 1’¢laboration de nanofibres de carbone ex-lignine par électrofilage, et de 1’¢laboration d’objets
3D composites carbonés par impression 3D seront développés.

Le second chapitre fait office de chapitre « matériels et méthodes ». Il détaille I’ensemble des
produits et composés chimiques, la préparation des systemes de formulation, les procédés
expérimentaux d’¢élaboration des matériaux, et les caractérisations mises en ceuvre.

Trois chapitres résultats font suites. Chacun aborde 1’¢élaboration d’un matériau carboné
différent a base de lignine.

Le troisiéme chapitre présente les résultats obtenus pour I’élaboration de nanofibres de
carbone a base de lignine par électrofilage. Chacune des étapes du procédé seront détaillées avec la
formulation des solutions de filage, 1’élaboration des nanofibres polymeéres précurseurs, des nanofibres
de carbone, pour finir par le tressage des nanofibres de lignine. Une attention particuliere sera
accordee a la relation entre les paramétres de la formulation et la morphologie des nanofibres avec la
réalisation d’un diagramme de phase ternaire. La microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine
sera évaluée en fonction de la température de carbonisation et de graphitisation. Enfin, les propriétés
mécaniques, structurales et électrochimiques des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine seront
déterminées.

Le quatriéme chapitre détaille une voie d’amélioration chimique de la microstructure des
nanofibres de carbone ex-lignine. L’élaboration de nanofibres de carbone nanocomposites a base de
lignine et de GO par électrofilage sera détaillée. La formulation des solutions de filage permettra
d’¢élaborer un diagramme de phase cristal liquide lignine/GO. Les propriétés thermiques, structurales
et mécaniques des nanofibres précurseurs et carbonées nanocomposites seront évaluées pour mettre en
¢évidence l’influence du GO sur la dégradation thermique et la microstructure des nanofibres de
lignine.

Le dernier chapitre détaille 1’élaboration de matériaux composites carbonisés par impression
3D directe d’encres visqueuses. La formulation et la rhéologie des encres viscoélastiques a base de GO
et de GOllignine ont pu étre définies. Une attention particuliére sera donnée a 1’orientation des
feuillets de GO lors de I’impression et dans les matériaux carbonés finaux. Les propriétés
microstructurales, mécaniques et de conductivité électrique des objets 3D a base de GO et de
GOl/lignine ont été évaluées. Un effet composite entre la lignine et le GO pourra alors étre discuté.

Le manuscrit s’achéve sur une conclusion générale résumant les principaux résultats obtenus

au cours de la cette thése. Des perspectives de recherches sont également proposées.

Ces travaux de these s’inscrivent dans le cadre du projet FORCE (Fibre Optimisée et Réaliste
de Carbone Economique) dirigé par I’Institut de Recherche Technologique Jules Verne et en étroite
collaboration avec la plateforme de transfert technologique CANOE, ainsi que de nombreux
partenaires industriels tels que Arkema, Chomarat, Décathlon, Faurecia, PSA, Mersen, Plastic

Omnium, Renault, Stelia Composites, Tembec et Total. Le projet FORCE a pour objectif d’obtenir
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une fibre de carbone « économique » a moins de 8 €.kg, dont les performances mécaniques seraient de
I’ordre de 2500 MPa en résistance a la rupture et de 250 GPa en module d’¢élasticité. Dans le cadre de
ma these, les travaux détaillés dans ce manuscrit sont plut6t tournés vers des techniques exploratoires
d’¢laboration de matériaux carbonés par rapport au projet industriel FORCE. Celles-ci ont permis
d’amener une expertise sur les voies d’amélioration de la microstructure des fibres de carbone ex-
lignine avec par exemple I’ajout de nanocharges carbonées ou a travers un traitement thermique tres

haute température de graphitisation.
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Ce premier chapitre est une introduction aux différents éléments techniques et chimiques utilisés
durant cette these. Différents types de lignine sont présentés, avec leurs structures, leurs propriétés, les
procedés d’extraction ainsi que leurs applications. Une introduction générale sur les nanofibres de
carbone est aussi donnée. Une présentation plus approfondie du procédé d’électrofilage incluant
I’ensemble des parameétres du systéme ainsi que son application potentielle pour I’élaboration de
nanofibres de carbone est détaillée. Les propriétés du cristal liquide oxyde de graphene sont introduites,
en particulier pour son utilisation dans les matériaux nanocomposites. Enfin, la technique d’impression
en trois dimensions est présentée avec un intérét plus particulier sur I’impression des systémes de

matiére molle pour I’élaboration d’un matériau composite carboné a base d’oxyde de graphéne.
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1.1 Lalignine

1.1.1 Origine et structure de la lignine

La lignine est le deuxieme biopolymére le plus abondant sur terre apreés la cellulose. 11 s’agit
également du polymere aromatique le plus abondant dans la nature®. Typiquement la lignine est présente
entre 15 a 30 % dans les plantes (feuillus, résineux), et agit comme adhésif pour combiner deux autres
biopolymeéres : la cellulose et I’hémicellulose. La lignine a pour role de remplir I’espace entre ces

derniers afin de former un complexe lignocellulosique? (Figure I-1).

Cellulose

Figure I-1 : Représentation schématique d’un complexe de la biomasse lignocellulosique?.

La molécule de lignine est principalement composée de trois monomeres appelés monolignols :
p-hydroxy-phénylpropane (H), guaiacyle (G) et syringyle (S). La lignine est obtenue par la

copolymérisation de 1’alcool coumarylique, 1’alcool coniférylique et I’alcool sinapylique (Figure 1-2).

OH OH OH
V. V V
OCH3 H,CO OCH,
OH OH OH
p-coumaryl alcohol coniferyl alcohol sinapyl alcohol

i OCH;  OCHj i OCH;
OH OH OH

p-hydroxyphenyl (H) guaiacyl (G) syringyl (S)
Figure 1-2 : Représentations des monomeéres constituant la lignine (en bleu) et de leurs précurseurs respectifs (en
rouge)?.
La quantité de chaque monomére (H, G et S) constituant la lignine permet de définir 1’origine

végétale de celle-ci (Tableau I-1). La lignine peut étre classifiée en différents grades en fonction de son
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origine dans la biomasse : résineux, feuillus et pailles. Les résineux sont majoritairement composés de
I’alcool coniférique, alors que les feuillus sont composés d’alcool coniférique et d’alcool sinapylique.
La paille quant a elle possede de maniére presque égalitaire les trois alcools coumaryligue, coniférique
et sinapylique®. La lignine issue des résineux possede des liaisons chimiques plus résistantes que celles
de la lignine des feuillus. Ceci s’explique principalement par I’encombrement stérique situé au niveau
du cinquieme carbone du cycle aromatique engendré par les méthyles de 1’alcool sinapylique. Cet
encombrement stérique est plus prononcé dans le cas de la lignine des feuillus car cette derniére posséde
un taux d’alcool sinapylique plus élevé par rapport a la lignine issue des résineux. Ainsi le degré de
condensation de la lignine des résineux est supérieur a celui de la lignine des feuillus. Ces différences
dans leurs structures chimiques vont notamment affecter leurs propriétés de dégradation thermique®. La
lignine d’origine des feuillus a tendance a fondre alors que celle des résineux est infusible lors du

traitement thermique de carbonisation par exemple.

Tableau I-1 : Résumés des pourcentages pour les monomeéres de la lignine dans différents types de végétaux®.

Origines Végétales  Alcool p-coumarylique (%)  Alcool coniférique (%) Alcool sinapylique (%)

Résineux (bois mou) <5 > 95 Traces
Feuillus (bois dur) 0-8 25-50 46175
Paille / Herbe 5-33 33-80 20-54

Les interconnections entre les monoméres de la lignine sont principalement des liaisons
carbone-carbone ou éther en différentes proportions suivant le grade de lignine. Ainsi les combinaisons
des trois monomeéres font de la lignine une biomacromolécule aromatique, ramifiée, et amorphe donnant
un réseau tridimensionnel®. Un exemple de structure possible est représenté a la Figure 1-3. La structure
et les propriétés de la lignine ne dépendent pas uniqguement de son origine végétale mais aussi du procédé

d’extraction qui a été employé.
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Figure 1-3 : Exemple d’une structure moléculaire de la lignine®.

1.1.2 Procédés d’extraction de la lignine

Pour I’industrie des pétes a papier, la lignine est le composé non désiré du bois qui provoque la
coloration du papier. Le principal objectif est donc d’éliminer la lignine de la paroi cellulaire des plantes
revenant ainsi a extraire la lignine de la cellulose. Pour cela, de nombreux procédés d’extraction ont été
développés dans I’industrie papetiére. De maniére générale, ces procédés font intervenir des réactifs
fortement alcalins ou acides afin d’extraire et solubiliser la lignine. Ces processus vont par conséquent
impacter les propriétés de la lignine isolée telles que les groupements chimiques, le poids moléculaire
et la distribution de taille des molécules.

e Kraft

Le procédé d’extraction Kraft est le plus répandu avec une production annuelle de 130 millions
de tonnes a partir des résineux, ce qui représente actuellement plus de 50 % de la production totale de
lignine®. Pour ce procédé, des solutions d’hydroxyde de sodium et de sulfure de sodium réagissent avec
les copeaux de bois a environ 170 °C pendant 2 a 5 heures. Aprés ce processus, 90 % de la lignine totale
est extraite des copeaux de bois et est dissoute dans une solution appelée liqueur noire’. Cette derniére
comprend alors un mélange de lignine et d’impuretés inorganiques en quantité trés élevée. La liqueur
noire initialement basique (pH 12-13) est alors acidifiée afin de récupérer la lignine en tant que précipité.
Au cours de ce traitement, les différents composés soufrés présents réagissent avec la lignine. Ainsi la
lignine Kraft présente une certaine quantité de souffre (estimée entre 1 et 3%) pouvant étre considérée
comme une impureté inorganique. Depuis une vingtaine d’années, des processus de purification de la
lignine kraft appelés LignoBoost® ont été mis en place par des entreprises suédoises permettant d’obtenir
une lignine de haute qualité. Dans ce procédé, la lignine présente dans la liqueur noire est précipitée
dans du dioxyde de carbone en diminuant petit a petit son pH jusqu’a une valeur de pH = 9. Apres

précipitation, la suspension de lignine est filtrée, lavée a I’acide sulfurique et enfin séchée pour obtenir
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la lignine en poudre®. De nos jours, des entreprises nord-américaines telle que Domtar Inc se sont
spécialisées dans la production industrielle de lignines LignoBoost (appelées BioChoice et Indulin AT)

avec une production de 75 tonnes par jour,

e Procédé au sulfite

Le procédé au sulfite permet d’obtenir la lignine sulfonate ou lignosulfonate via un procédé de
réduction au sulfite en milieu aqueux impliquant des métaux alcalins (magnésium, sodium ou
ammonium). Les réactions sont conduites entre 140 et 160 °C avec un pH trés acide d’environ 1,5-2'1,
Par ce procéde, la lignosulfonate posséde généralement un poids moléculaire supérieur par rapport aux
autres grades de lignine en raison de l’incorporation de groupement sulfonate dans sa structure
moléculaire. Ce type de lignine posséde donc une teneur relativement élevée en soufre (3 a 8%) pouvant
étre considérée comme une impureté inorganique, mais rendant cette lignine trés soluble dans I’eau®!,

Cette lignine est souvent valorisée par sa modification chimique via ses nombreux sites actifs de soufre®.

e Soda

Le procédé Soda est une méthode d’extraction alcaline de la lignine donnant ainsi le produit
final appelé lignine Soda. Cette voie d’extraction est généralement utilisée pour la biomasse issue de la
paille et de I’herbe™. La biomasse est chauffée a 140 — 170 °C dans une solution aqueuse de soude a 13
— 16 % en masse'l. La principale différence avec le procédé Kraft est le fait que la liqueur noire ne
contient pas ou trés peu de soufre. Ainsi la lignine Soda est proche de sa composition native avec une
pureté plus élevée. Cependant son poids moléculaire relativement faible par rapport a la lignine Kraft
limite son application. Celle-ci est principalement utilisée dans la production de résine phénolique, ou

encore dans la synthése de polymeres et d’autres molécules de faible masse molaire.

e Organosolvant

Le procédé Organosolvant utilise des solvants organiques tels que 1’éthanol, le méthanol, I’acide
formique, I’acide acétique dans I’eau et des catalyseurs acides afin de solubiliser la lignine et d’isoler la
cellulose et I’hémicellulose'®. Ce procédé est considéré comme le plus écologique par rapport aux
procédés alcalin ou au souffre car tous les effluents sont capturés et traités'2. De plus, cette lignine dite
organosolve a une pureté élevée car elle ne contient pas de souffre. La structure de cette lignine se
distingue par une faible masse moléculaire et une faible polydispersité de taille. Le procédé
organosolvant reste assez colteux en raison de I’utilisation de solvant organique et est limité a une faible

production annuelle comme détaillé dans le Tableau 1-2 par rapport aux autres procédés d’extractions™?.
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Tableau I-2 : Quantités et principaux producteurs de lignine a 1’échelle mondiale.

Type de Lignine Production annuelle (million T/an) Principaux producteurs
Kraft 130 MeadWestvaco, Domtar (Etats Unis)
Sulfonate 90 Tembec (Etats Unis, Canada, France)
Soda 5-10 Green value (Suisse)
Organosolve 3 CIMYV, Fraunhofer (Suéde, Allemagne)

1.1.3 Applications de la lignine

Il existe un intérét croissant pour le remplacement des carburants, produits chimiques, et
matériaux issus de composés pétrosourcés par des produits d’origine naturelle et renouvelable!®4,
Cependant seulement un faible pourcentage de lignine (moins de 2%), parmi la centaine de millions de
tonnes produites par I’industrie papeticre, est utilisé pour de telles applications. Le reste est utilisé
comme combustible pour les usines, et considéré comme un déchet®. Les applications actuelles des
lignines industrielles (majoritairement Kraft et lignosulfonate) comprennent les dispersants, les
stabilisants d’émulsions, les additifs pour béton, les tensio-actifs et les liants!* (Figure 1-4). Pour toutes
ces applications, la lignine est utilisée sans modification ou transformation représentant ainsi une

valorisation relativement faible.

Cependant, de nombreuses recherches actuelles vont vers 1’utilisation de la lignine comme un
nouveau matériau précurseur pour les fibres de carbone?®. En effet, la structure moléculaire de la lignine
est majoritairement composée de cycles aromatiques, recherchés pour la microstructure des systemes
graphéniques. De plus, la faible valeur marchande de la lignine permettrait d’accroitre 1’intérét du
développement de fibres de carbone a bas colt avec par exemple une application dans les matériaux
composites (Figure 1-4). L’utilisation de la lignine comme précurseur de matériaux carbonés est
I’objectif de cette thése. L’ensemble des études pour la fabrication de nanofibres de carbone ex-lignine

seront détaillés plus particulierement dans la suite de ce chapitre.
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Figure 1-4 : Représentation schématique des principales applications pour les produits issus de la biomasse, et
plus particuliérement de 1’avenir prometteur de la lignine?.

1.2 Les nanofibres de carbone

1.2.1 Généralités sur les fibres et les nanofibres de carbone

Les fibres de carbone sont obtenues a partir d’une fibre polymére précurseur traitée
thermiquement ou via déposition controlée d’une forme allotropique du carbone. Généralement, les
fibres de carbone sont connues pour présenter des propriétés mécaniques élevées tout en ayant une
densité trés inférieure a celle de I’acier (Figure 1-5-a). Historiquement, ¢’est en 1879 aprés carbonisation
d’une fibre de coton que Thomas Edison élabora la premiere fibre de carbone. Depuis ce jour, la
recherche fondamentale s'est considérablement développée faisant des fibres de carbone un produit
commercial*®°. Actuellement, les précurseurs les plus utilisés pour la production de fibres de carbone
sont le polyacrylonitrile (PAN) (environ 90 %) et du brai mésophase (environ 9 %), tous deux d’origines
pétroliéres. Les fibres de carbone obtenues a partir de ces précurseurs sont les plus performantes du
marché (Figure 1-5-b).

(a) Densité vs Contrainte 000
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Figure 1-5 : Données (a) comparatives de la densité et de la contrainte mécanique maximale pour différents types
de matériaux, (b) propriétés mécaniques de fibres de carbone ex-PAN et ex-Brai?°.
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Les nanofibres de carbone font parties intégrantes des fibres de carbone et sont déja appliquées
dans de nombreux domaines tels que la conversion et le stockage d’énergie, le renforcement des
composites et dans les dispositifs de détection?s-2, Cependant, il existe certaines différences entre les
fibres et les nanofibres de carbone. La premiére, qui est la plus évidente est leur taille. Les fibres de
carbone classiques ont des diamétres de plusieurs micrométres, alors que celui des nanofibres de carbone

varie typiquement de 100 nm jusqu’a 1 um suivant le procédé de synthése.

Outre la dimension, la structure interne des fibres est souvent différente. Celle-ci est appelée
microstructure et est majoritairement dépendante du procédé de synthese utilisé. Par exemple, la
majorité des fibres de carbone ex-PAN posséde une microstructure bien organisée avec une orientation
moléculaire suivant I’axe de la fibre'®. De maniére générale, la microstructure des nanofibres de carbone
est peu organisée sans aucune orientation préférentielle suivant 1’axe de la fibre®. Bien évidemment,
I’organisation de la structure des nanofibres peut étre modifiée via les différents procédés de filages et

de traitements thermiques qui seront détaillés par la suite.

Le plus fréguemment, les fibres de carbone sont utilisées dans les composites pour les
secteurs aérospatial, militaire, batiment, éolien, automobile, médical et sportif. Il existe une demande
croissante en fibre de carbone depuis maintenant une vingtaine d’année. Elle est estimée a 116 milliers
de tonnes en 2021 (Figure 1-6). Les principaux acteurs du marché sont localisés au Japon (Toray, Toho
Tenax, Mitsubishi Rayon), et aux Etats-Unis (Hexcel). Des filiales se sont également développées en
Europe (Toray et Hexcel en France, Groupe SGL en Allemagne). Cependant, la fabrication de masse
des fibres de carbone reste tout de méme freinée par le co(t élevé des précurseurs non renouvelables
(environ 50 % du prix de la fibre de carbone finale = 35 $.kg?). Ainsi, les précurseurs naturels et
renouvelables telles que la cellulose et la lignine sont au centre de toutes les attentions pour la production
de fibres de carbone biosourcées?®242%, Un des objectifs de cette thése est donc d’élaborer des nanofibres

de carbone a partir de lignine.
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Figure 1-6 : Demande mondiale en fibre de carbone (obtenue sur le portail mondial des statistiques).
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1.2.2 Synthése des nanofibres de carbone

Actuellement, il existe deux procédés pour I’élaboration de ces matériaux. Le premier est le
dépot chimique en phase vapeur (CVD), le second est le procédé d’électrofilage d’une solution de
polymere suivie d’un traitement thermique. Dans le cadre de cette thése le procédé utilisé pour élaborer
les nanofibres est 1’électrofilage. Ainsi celui-Ci sera plus amplement détaillé par rapport au procédé
CVD.

1.2.2.1 Dépbt chimique en phase vapeur

Le procédé CVD (chemical vapor deposition en anglais) existe depuis les années 70. Il s’agit
d’une méthode de dépot sous pression réduite pour 1’élaboration de films minces a partir d’un précurseur
gazeux. Ce procédé est majoritairement utilisé dans le domaine des semi-conducteurs pour la production
de films minces de dioxyde de silicium (SiO,). Depuis peu, cette technique a été adaptée pour
I’élaboration de matériaux carbonés?®-?° ; fibres, nanofibres, nanotubes de carbone, graphéne et diamant.
Dans le cas des nanofibres de carbone, le procédé fait intervenir un métal de transition (fer, nickel,
cobalt, cuivre) comme particule catalytique, couplé a un gaz tel que le monoxyde de carbone ou un
hydrocarbure comme précurseur carboné. Tout cela est réalisé a des températures comprises entre 500
et 1200 °C%®, Le mécanisme de dépot pour les nanofibres se fait par précipitation des hydrocarbures a la
surface des nanoparticules métalliques sous forme de structure graphitique®. Deux types de
microstructures sont généralement obtenues lors du dép6t par CVD pour les nanofibres de carbone :
I’empilement en «tasse » et 1’empilement en nanoplaquette (Figure 1-7)%%2 Les différences de
croissances de la microstructure ainsi que le diamétre des nanofibres de carbone dépendent de la

morphologie initiale de la particule catalytique?.

B e = dd

Figure I-7 : Images de microscopie électronique a transmission d’une nanofibre de carbone organisée (a) avec un
empilement en « tasse »%!, (b) nanoplaquette®.
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1.2.2.2 L’Electrofilage

L’¢électrofilage est I’'une des techniques les plus utilisées pour la production de nanofibres de
carbone. Cette voie d’élaboration de nanofibres de carbone est divisée en deux étapes. La premiére étape
correspond a I’électrofilage d’une solution polymére afin d’obtenir les nanofibres précurseurs. La
seconde étape est la pyrolyse de ces nanofibres polymeéres pour obtenir les nanofibres de carbone. Dans
cette sous partie, les deux étapes seront détaillées incluant une présentation détaillée du procédé

d’électrofilage.

a) Généralités et parametres d’électrofilage

De maniére générale, 1’électrofilage est une méthode de synthese de nanofibres par voie
électrostatique reposant sur 1’élongation d’un jet de polymére a I’aide de charges électriques. Cette
technique de filage est un procédé de type « voie solvant » du fait que le composé a électrofiler nécessite
d’étre initialement mis en solution. Les systémes précurseurs issus de ce procédé correspondent a des
revétements de fibres continues et interconnectées dont le diamétre varie de quelques dizaines de
nanomeétres a un micromeétre. Ces nanofibres présentent donc une trés grande surface spécifique. De par
ses propriétés innovantes, il existe un véritable engouement pour I’électrofilage depuis les années 2000.
Le nombre de publications a été multiplié¢ de trois ordres de grandeur en 1’espace de vingt ans (Figure I-
8).
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Figure 1-8 : Nombre de publications sur 1’électrofilage par année.

Aujourd’hui, 1’électrofilage s’inscrit comme une technique incontournable dans le domaine du
textile mais aussi dans le domaine des matériaux innovants tel que les nanofibres de carbone®.
L’électrofilage est a ce jour reconnu comme la technique la plus opérationnelle pour 1’obtention de
nanofibres polymeres a la vue des nombreuses revues qui lui sont dédiées®**, Cette technique est donc
largement répandue dans le milieu universitaire et dans bon nombre de laboratoires de recherche qui
possedent leur propre dispositif d’électrofilage. Des entreprises se sont également spécialisées dans la

vente de modéles commerciaux de machines d’électrofilage, aussi bien destinés au laboratoire (Figure
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I-9-a) qu’au milieu industriel (Figure 1-9-b). Il s’agit de I’entreprise tchéque Elmarco qui congut la
premiéere machine a dimension industrielle pouvant produire jusqu’a 50 millions de métre carré par an
de nanofibres polymeres (Figure 1-9-b). Le marché de 1’électrofilage est en plein essor avec un chiffre
d’affaire annuel de 927 millions de dollars en 2018 et une estimation de plus de 2 milliards de dollars
en 2023.

Figure 1-9 : Exemple d’appareils commerciaux de la société Elmarco (a) modéle de laboratoire NS Lab, (b)
Modele industriel Nanospider (clichés issus du site commercial d’Elmarco).

Expérimentalement, le dispositif d’électrofilage est assez simple d’un point de vue technique et
est facilement modulable en fonction des solutions que I’on veut filer. Celui-Ci est constitué d’une
alimentation haute tension de polarité positive ou négative, d’un systéme d’injection comprenant
seringue, pousse-seringue, tubulures et aiguille métallique, et enfin d’un collecteur métallique pouvant
étre de différente morphologie, plat, circulaire ou tubulaire (Figure 1-10). Lors du procédé, la solution
de polymére présente dans la seringue est injectée avec un débit controlé (en mL.h™) a travers ’aiguille
métallique de diamétre variant de 400 a 800 um. Une haute tension, de 1’ordre de plusieurs milliers de
Volts est appliquée entre 1’aiguille et le collecteur. Ainsi, au fur et a mesure que la solution de polymere
est injectée, la goutte de solution va se charger en surface. Cette goutte va se déformer pour former un

cone plus communément appelé cone de Taylor®®4° (Figure 1-10).
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Figure 1-10 : Représentation schématique du montage d’électrofilage.
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Lors du procédé, le fluide est soumis principalement & deux forces : la force exercée par le
champ électrostatique et la force de résistance a la déformation liée a la tension de surface du fluide.
Au-dessus d’une certaine tension seuil, la force électrostatique de répulsion est prépondérante devant la
tension de surface du fluide. Ce dernier va alors s’étirer pour former un filament mince, continu et
orienté vers le collecteur. Lors de son trajet, le filament subit des forces d’élongation et de déformation
reliées a I’augmentation de la densité de charges en surface. Le filament va alors éclater et former ainsi
un jet multiple vers le collecteur (Figure I-11-a). Cette grande augmentation de la surface du jet suite a
son éclatement entraine 1’évaporation du solvant et donc la solidification du systéme. Les nanofibres
solides résultantes sont déposées sur le collecteur et forment un mat constitué de segments de fibres

orientées de maniére aléatoire (Figure 1-11-b).

Figure 1-11 : (a) Photographie de la zone d’instabilité d’un filament de polymére lors de 1’¢électrofilage, (b) image
MEB d’un mat de nanofibres d’alcool polyvinylique reparties aléatoirement.

L’orientation aléatoire et la morphologie des nanofibres sont directement reliées a 1’ interaction
entre le champ électrique qui tend a étirer le jet, et la tension de surface du fluide qui a tendance a
produire des gouttelettes afin de minimiser son énergie de surface. Cette interaction est gouvernée par
différents parametres classés généralement en trois catégories : les propriétés intrinséques de la solution,

les parameétres du procédé et les paramétres ambiants** (Tableau 1-3).
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Tableau 1-3 : Paramétres de travail influencant la morphologie des nanofibres obtenues par électrofilage*!.

Famille Parametres

Concentration

Masse moléculaire

Paramétres de la

solution Viscosité

Tension de surface

Conductivité de la solution

Voltage / Champ électrique
Débit d’injection
Paramétres du procédé

Type de collecteur

Distance aiguille - collecteur

Température
Paramétres ambiants
Humidité

Les nombreuses études théoriques et expérimentales sur les parameétres listés précédemment ont
apporté une avancée considérable sur la compréhension du mécanisme d’obtention des nanofibres et sur
leurs propriétés (morphologie, diamétre, porosité, etc...)*?6. Quelques exemples de I’effet des

parameétres de travail peuvent alors étre donnés :

e Parameétres de la solution

Le paramétre le plus important & contréler pour I’obtention de nanofibres uniformes est la
viscosité. Celle-ci est directement reliée a d’autres paramétres tels que la concentration et la masse
moléculaire du polymére. Il a été prouvé qu’il est impossible de filer une solution de tres faible viscosité,
celle-ci résulte en la formation de gouttelettes. A I’inverse, une solution de viscosité trés élevée est
également impossible a filer, des problémes d’éjection sont observés entrainant une instabilité au niveau
du jet de polymeére. L’existence d’une gamme de viscosité optimale pour la formation de filaments
uniformes a été mise en évidence**’. De maniére générale, celle-ci se trouve entre 0,01 et 20 Pa.s™.
Bien évidemment, cette plage de viscosité est différente pour chaque couple polymere/solvant, et peut
étre controlée par la masse moléculaire et la concentration du polymeére en solution®®, Par exemple, Fong
et al.* ont étudié I’influence de la viscosité sur la morphologie des nanofibres aprés électrofilage de
solutions d’oxyde de polyéthyléne (PEO) dans un mélange eau/éthanol (Figure 1-12). En fonction de la
viscosité de la solution a filer, il est possible d’observer des billes de polymeres (Figure 1-12-a), des

fibres perlées (Figure 1-12-b-e) et des fibres uniformes (Figure 1-12-f-h). Les filaments perlés vont avoir
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tendance a se former a viscosité plus faible. 1l est possible de constater que la taille des perles, et
I’espacement entre chacune d’entre elles augmentent avec la viscosité. Les solutions de hautes viscosités
ont un temps de relaxation plus long, ce qui tend a diminuer la probabilité de rupture du jet lors du filage.
Pour des solutions de viscosité réduite, la viscosité de la solution ne permet pas d’assurer une cohésion

assez forte au jet, la tension de surface sera dans ce cas-la le facteur dominant et favorisant la formation

de fibres perlées.

() 527 mPa.s T (2) 1250 mPa.s

Figure 1-12 : Images MEB montrant I’influence de la viscosité des solutions de PEO sur la morphologie des
nanofibres électrofilées, échelle définie par le bord horizontale de chague image mesurant 20 um de long“°.

e Parametres du procédé

La tension appliquée lors du filage est le parametre majeur du procédé. En effet, ce n’est qu’une
fois que les charges électriques a la surface de la goutte parviennent a surpasser la tension de surface
que s’initie la formation de nanofibres. Actuellement plusieurs avis divergent sur 1’effet de la tension
appliquée. La premiére étude menée par Fong et al.® a mis en évidence que I’augmentation de la tension
lors du filage augmente la force de répulsion électrostatique sur le jet de solution, favorisant ainsi le
rétrécissement du diamétre des filaments. Expérimentalement, ceci se traduit par un étirement plus
important du jet, entrainant une diminution du diamétre des fibres avec une plus grande probabilité de
former des fibres perlées (Figure 1-13).
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Figure 1-13 : Images MEB de nanofibres électrofilées a partir de solution de POE pour différentes tensions (kV)
de filage, échelle définie par le bord horizontale de chaque image mesurant 20 pm de long “°.

En revanche, Zhang et al.*® ont mis en évidence qu’une augmentation de la tension tend a
augmenter la quantité de solution de polymere injectée et donc de produire des diamétres plus importants
(Figure 1-14). Cette étude menée sur des nanofibres PVA montre que le diamétre moyen des fibres
augmente de 218 a 260 nm avec une tension de 5 a 13 kV. Il a également été constaté une augmentation
de la polydispersité des diamétres lorsque la tension augmente. En effet, une quantité non négligeable
de fibres d’un diamétre inférieur a 150 nm est formée pour des tensions appliquées supérieures a 10 kV,
donnant ainsi une distribution plus élargie. A I’inverse, cette distribution tend a s’amincir lorsque la
tension appliquée diminue. Les auteurs ont conclu que I’augmentation de la tension appliquée va
accentuer 1’¢élongation du jet de polymére avant 1’éclatement et donc favoriser la formation de fibres

plus minces.
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Figure 1-14 : Images MEB et distributions des diameétres de nanofibres électrofilées a partir d’une solution de
PVA pour (a) 5 kV, (b) 8kv, (c) 10 kV, et (d) 13 kV, échelle 2 um®,
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Afin de clarifier I’effet de la tension sur la morphologie des nanofibres, Yordem et al. ont
effectué 1’¢lectrofilage du PAN en solution dans le DMF tout en faisant varier I’ensemble des parameétres
du procédé®L. Ils ont montré que le diametre des nanofibres varie bien avec la tension du champ appliqué,
mais que cette influence de la tension est aussi guidée par la concentration de la solution de polymére et
la distance entre 1’extrémité de 1’aiguille et le collecteur. Il en a été conclu que la tension appliquée est
un facteur négligeable lorsque la concentration en polymére est importante. En effet, pour une
concentration de PAN a 8% massique en solution, le diametre est multiplié de trois ordres de grandeur
pour une variation de 20kV. Pour ces mémes conditions de filage, une concentration en PAN de 16 %

massique voit I’augmentation du diamétre s’estomper.

e Paramétres ambiants

Outre les propriétés de la solution et les paramétres de la machine d’électrofilage, les parameétres
ambiants tels que la température et I’humidité peuvent avoir une influence sur le processus de filage.
Mituppatham et al. ont étudié cet effet de la température en chauffant initialement les solutions de
polyamide-6 (PA-6) ainsi que I’enceinte de filage entre 30 et 60°C®2. Les observations MEB des
nanofibres montrent que la morphologie et la structure globale sont identiques, seul le diamétre moyen
est différent (Figure 1-15). Le diametre des nanofibres de PA-6 passe d’une centaine de nanometres pour
la solution filée a 30°C, a 80 nm lorsque la température de 60°C est atteinte. Dans ces conditions
expérimentales, certaines propriétés physico-chimiques telles que la viscosité et la tension de surface
peuvent évoluer. Les auteurs ont relié cette diminution du diamétre moyen des nanofibres a la réduction

de la viscosité des solutions sous ’effet de la température.

»,m;ﬂ
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Figure 1-15 : Images MEB de nanofibres de PA-6 électrofilées a (a) 30°C et (b) 60°C, échelle 1 pum.

b) Précurseurs et traitements thermiques

L’ensemble des travaux précédents ont montré que presque tous les polymeéres pouvant étre mis
en solution peuvent donner des nanofibres via le bon contrdle des parametres expérimentaux. Dans le
cas de I’¢élaboration de nanofibres de carbone par électrofilage, les polymeéres précurseurs utilisés sont le
polyacrylonitrile (PAN), le polyimide (PI), 1’alcool polyvinylique (PVA), le polyfluorure de vinylidéne

(PVDF), et le brai. En 2012, Inagaki et al.*® ont listé I’ensemble des couples polymére/solvant étudiés
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pour 1’¢élaboration de nanofibres de carbone. Cette liste non exhaustive montre que le PAN mis en
solution dans le N,N diméthylformamide (DMF) est le systeme le plus étudié pour la préparation de
nanofibres de carbone par électrofilage®-®°. Le choix majoritaire du précurseur PAN est dii au fait qu’il
est largement utilisé pour la production de fibres de carbone industrielles. Les étapes de transformation
des nanofibres précurseurs en nanofibres de carbone nécessitent d’étre détaillées afin de comprendre les
propriétés finales de celles-ci. Cette transformation de nanofibre polymeére en nanofibre de carbone
nécessite plusieurs étapes de traitements thermiques, dans 1’ordre: la thermostabilisation, la
carbonisation et suivant les applications une étape de graphitisation. Les effets de chacune de ces étapes

sont détaillés en suivant :

e Stabilisation oxydative ou thermostabilisation

Au cours de ce processus, les fibres de précurseur sont traitées entre 200°C et 300°C sous
atmosphere oxydante. Cette étape comprend des réactions intermoléculaires hautement exothermiques.
Dans le cas des fibres de carbone ex-PAN, la thermostabilisation permet la réorganisation des chaines
linéaires de polymére en structure plus cyclisée. Il en découle alors des réactions exothermiques de
réticulation en chaines, assurant la tenue mécanique des fibres lors des étapes suivantes'®®. De tels
comportements pourront également étre observés lors de 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-

lignine.

e Carbonisation

Le procédé de carbonisation pour les fibres de carbone consiste en une pyrolyse thermique sous
atmosphere inerte (argon ou azote) a des températures allant de 1000 a 1500°C. Lors du traitement
thermique, les éléments non carbonés sont évacués sous la forme de composés volatils tels que : HCN,
H20, O, Hz, NH3, CHy, etc.. Cette élimination entraine la diminution du diamétre des fibres ainsi qu’une
perte de masse majeure pouvant atteindre 50% de la masse initiale de la fibre®®. Les paramétres tels que
la vitesse de chauffe et le temps de séjour a température maximale sont déterminants pour la
morphologie finale des fibres de carbone. Dans le cas du PAN, le réarrangement moléculaire débute
autour de 400 et 500°C par des réactions de déshydrogénation, le PAN cyclique forme alors une structure
en ruban. Entre 600 et 1200°C, les rubans vont se combiner afin de former une structure plane par des

réactions de dénitrogénation, formant ainsi des domaines graphitiques.

e Graphitisation

La graphitisation est le traitement thermique final pour I’obtention de systéme hautement
organisé. Celui-ci consiste a traiter les fibres déja carbonisées a trés hautes températures, jusqu’a 3000°C
sous argon. Cette étape accentue 1’organisation cristalline du matériau via 1’orientation et la réduction
des distances entre les plans graphitiques. Cette étape est généralement effectuée pour accroitre le

module élastique des fibres de carbone.
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c) Applications et domaines de recherche

Les principales thématiques de recherche menées sur 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-
PAN sont : I’étude fondamentale de la structure des nanofibres, leurs utilisations comme dispositifs de
stockage d’énergie tels que les supercondensateurs ou comme électrode dans les dispositifs de batterie

lithium-ion, et enfin les systémes nanocomposites avec les mélanges nanofibres et nanotubes de carbone.

Par exemple, Zhou et al. ont été les premiers a mettre en évidence I’effet de la température sur
la microstructure des nanofibres de carbone ex-PAN (Figure 1-16)%L. Leurs clichés de microscopie
couplés aux mesures de DRX et de spectroscopie RAMAN ont montré un alignement préférentiel de la

structure graphitique suivant 1’axe des nanofibres lorsque la température de pyrolyse augmente.

Figure 1-16 : Images MET représentant la microstructure des nanofibres de carbone ex-PAN apres traitement
thermique a 1000°C (A) et 2200°C (B)®.

En 2004, Kim et al. ont introduit I’ utilisation de nanofibres de carbone électrofilées en tant que
super-condensateur électrochimique®’. Depuis, les recherches sur le développement de super-

condensateurs a base de nanofibres de carbone ne cessent de croftre®-57.64,

L’¢laboration de nanofibres de carbone nanocomposites a ¢également été étudiée. 11 a été mis en
¢vidence que 1’addition de nanocharges telles que des nanotubes de carbone dans les nanofibres de PAN
permet d’améliorer la microstructure de ces fibres?®546968 | a derniére étude en date de Papkov et al. a
montré que I’addition d’une petite quantité (1,2% en masse) de nanotubes de carbone (NTCs) doubles
parois dans la solution de PAN permet d’accentuer grandement les propriétés structurales des nanofibres
de carbone®. Les auteurs ont démontré que les NTCs jouent le role de matrice pour la structure
cristalline. Ces derniers servent également de points de nucléation lors de la croissance de la

microstructure qui tend a croitre préférentiellement suivant 1’axe des nanofibres (Figure 1-17)%.
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(b) NTbundles ~NZg

Figure 1-17 : (a) Image MEB de nanofibres nanocomposites a base de PAN et de nanotubes de carbone doubles
parois (échelle 20pum), (b) image TEM d’une section de nanofibre de carbone (échelle 10 nm), (c) figure de
diffraction de rayons X sur un détecteur 2D indiquant I’orientation préférentielle des plans graphitiques suivant
’axe de la fibre,

1.2.3 Etat de I’art de I’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine

La lignine est un précurseur prometteur pour remplacer les nanofibres de carbone ex-PAN
obtenues par électrofilage. Cependant, le choix du précurseur nécessite de prendre en compte plusieurs
critéres pour 1’obtention de nanofibres de carbone : une organisation moléculaire la plus linéaire
possible, le taux de cristallinité, ainsi qu’une masse moléculaire et une teneur en carbone les plus élevées
possibles. En se reportant a la structure moléculaire de la lignine (Figure I-3), la production de nanofibres
de carbone ex-lignine apparait comme un défi. En effet, I’architecture moléculaire de celle-ci ne semble
pas appropriée a 1’élaboration de nanofibres de carbone (manque de linéarité, et un faible taux de
cristallinité). Malgré tout, le taux de carbone €élevé et la nature aromatique de la lignine font d’elle un
candidat attractif comme précurseur pour les nanofibres de carbone?®. Généralement, la conversion de

la lignine en nanofibres de carbone comprend quatre étapes (Figure 1-18).
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Figure I-18 : Représentation schématique des étapes pour 1’élaboration de nanofibres de carbone a base de lignine.

La premiére étape est I’extraction de la lignine issue de la biomasse (voir le Paragraphe 1.1.2).
La seconde est la préparation des solutions pour le filage. Ces solutions sont plus communément
appelées dopes et désignent la formulation finale avant le filage. Ainsi, I’étude du comportement de la
lignine dans différents solvants est donc nécessaire (seconde étape). De plus, I’ensemble des parameétres
de I’électrofileuse sont a optimiser pour chacune des formulations (détaillé au Paragraphe 1.2.2.2), ce
qui correspond a la troisiéme étape du procédé. Deux cas de figures ont été reportés dans la littérature
pour I’¢électrofilage de la lignine : le filage de la lignine seule et le filage de la lignine mélangée avec un
plastifiant.

e Electrofilage de la lignine seule

L électrofilage de la lignine seule a été trés peu reporté dans la littérature. Seules les études
menées par Lallave et al. ont montré qu’il est possible d’élaborer par électrofilage des nanofibres
uniformes sans ajout de plastifiant et sans modification chimique de la lignine”™. Pour ces études, la
lignine utilisée est 1’Alcell issue du procédé organosolvant (voir Paragraphe 1.1.2.4). Son faible taux
d’impuretés permet de la rendre soluble dans 1’éthanol a concentration élevée pour obtenir une viscosité
suffisante a la réalisation de 1’¢lectrofilage. Cependant, 1’électrofilage de solutions trés concentrées et
I’utilisation de solvants trés volatils comme 1’éthanol tend a déstabiliser le systeme, avec une séparation
de phase et la formation d’un surnageant solide lié a 1’évaporation de 1’éthanol. Cette solidification de
la solution peut rendre I’électrofilage éventuellement impossible par 1’occlusion de 1’aiguille aprés un
certain temps. Pour surpasser cela, le montage classique d’électrofilage (Figure 1-10) peut étre amélioré
via I’utilisation d’un systéme coaxial d’injection comme 1’ont décrit Lallave et al. (Figure 1-19-A)™. Ce
systéme d’électrofilage coaxial présente deux systémes d’injection pour une seule aiguille. La solution
de lignine est injectée dans la partie centrale de 1’aiguille alors que le solvant est injecté dans la gaine

entourant 1’aiguille centrale. La circulation de 1’éthanol dans la gaine externe jusqu’au cone de Taylor
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permet de compenser les pertes de solvant par évaporation et donc d’éviter la solidification de la solution
en sortie d’aiguille. Via ce systeme, les auteurs ont obtenu des nanofibres uniformes de diamétre allant
de 400 nm a 2 um, et composeées uniquement de lignine (Figure 1-19-B). Cependant, ce systeme se voit
limité a la gamme de lignine utilisable, seules les lignines les plus « pures » et solubles dans des solvants
trés volatiles comme 1’éthanol peuvent étre utilisées. De plus, les nanofibres de carbone ex-lignine

résultantes sont trés fragiles et difficiles a manipuler.

Ethanol

Lignin

Power
9 Supplies

Ethanol

Lignin

ll‘.""]

Figure 1-19 : (A) Représentation schématique du procédé d’électrofilage coaxial pour 1’élaboration de nanofibres
de lignine, (B) image MEB de nanofibres pure lignine Alcell, échelle 5um™.

o Electrofilage de la lignine avec un plastifiant

De maniére générale, 1’ajout d’un polymére plastifiant permet d’accroitre la viscosité des
solutions de lignine, et d’améliorer les propriétés mécaniques des fibres. Le caractere Newtonien de la
solution de lignine tend alors vers un caractére non Newtonien via 1’ajout d’un polymeére plastifiant
(Figure 1-20)"2. Comme détaillé dans le Paragraphe 1.2.2.2, I’étude des paramétres intrinséques de la
solution va permettre de controler la viscosité et d’assurer ainsi la formation de nanofibres uniformes de
lignine. De nombreuses études se sont donc intéressées a 1’ajout d’un plastifiant dans la solution de
lignine pour assurer 1’électrofilage’>"® (Tableau I-4). Cependant de tels mélanges lignine, plastifiant,
solvant ne sont pas triviaux puisqu’il est nécessaire de trouver un plastifiant compatible avec
I’électrofilage et soluble dans le méme solvant que la lignine. Pour ces systemes de formulation, il s’agit
de la lignine issue du procédé d’extraction Kraft qui est majoritairement utilisée. A I’inverse des lignines
organosolvant, celle-ci n’est que tres peu, ou non soluble, dans 1’eau ou 1’éthanol. La plupart du temps,
elles sont dissoutes dans un solvant organique tel que le DMF. Ce solvant présente une excellente
compatibilitt avec la lignine et les polymeéres synthétiques habituellement utilisés pour
Iélectrofilage tels que le PAN27879 et le POE™ 77, Cependant le prix élevé, ainsi que I’origine non-
durable, du PAN apparaissent comme un frein pour son utilisation en tant que plastifiant dans
I’¢élaboration des nanofibres de carbone d’origine bio-sourcées. Egalement, le DMF est un solvant
relativement nocif. L’utilisation d’un solvant moins nocif ainsi que d’un plastifiant moins onéreux
pourrait étre un progrés significatif pour 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine. Dans cette

optique, I’électrofilage de la lignine sulfonate, soluble dans I’eau, a ainsi fait I’objet d’études’™®. Ceci
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assure un ¢€lectrofilage plus économique et plus respectueux de 1’environnement avec 1’utilisation du
PVA comme plastifiant au lieu du PAN. Cependant la lignine sulfonate contient une quantité élevée
d’impuretés inorganiques qui peut réduire grandement les propriétés finales des nanofibres de carbone®.
Ainsi, 1’élaboration d’un systéeme de formulation lignine, plastifiant, solvant avec peu d’impureté
inorganique, un solvant non nocif et un plastifiant différent du PAN apparait comme un défi, qui sera

développé dans la suite du manuscrit (Chapitre I11).

50 1 900 -

B —o—PL 100:0
a : (b) o
s @ SRR e ;
40 1 —+—PL 70:30 700 4
sias __\ —w— PL 60:40
] N \ ®— PL 50:50 . 600
30 T @ ——PLA060 S S
Zs 1 % ——pL3070 7
=2 N —e—PL 20:80 g
3 L} 2 400
220 1 e —.—PLI0% 2
2 s —e—PL0:100 300
- 15 e 00
10 e I 200
————
5 a2 4 100 +
A B . — 3
0 &-—.—-—.—i — . —— ; - a 0
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Shear rate (1/s) Shear rate (1/s)

Figure 1-20 : Comportement rhéologique sous cisaillement (a) de la viscosité, (b) de la contrainte pour différentes
dopes PAN : lignine concentrées a 18% en masse’?.

La derniére étape pour I’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine est le traitement
thermique a haute température. Tout comme pour les nanofibres de carbone ex-PAN (Paragraphe
1.2.2.2), le traitement thermique pour les nanofibres de lignine comprend deux étapes: la
thermostabilisation et la carbonisation (Tableau I-4). Cependant, a la différence du PAN, la structure

complexe de la molécule de lignine améne des différences réactionnelles lors du traitement thermique.

Lors de la thermostabilisation, une série de réactions chimiques: oxydation radicalaire,
réarrangement moléculaire, déshydrogénation, condensation assurent la réticulation entre les molécules
de lignine®-#2, Egalement, la transition vitreuse de la lignine va évoluer lors de la thermostabilisation.
Braun et al. ont montré qu’une vitesse lente de montée en température permet d’accroitre la température
de transition vitreuse de la lignine jusqu’a dépasser la température du traitement thermique (Tq> T)8L,
Ce critere permet aux nanofibres de lignine de conserver leur intégrité morphologique lors de la
carbonisation (caractére infusible). Dans le cas ou la vitesse de montée est trop rapide, la température
de transition vitreuse de la lignine ne sera que trés peu affectée. Ainsi la transition vitreuse de la lignine
sera inférieure a la température de traitement thermique (T4> T)8. Les nanofibres de lignine auront alors
un état liquide-caoutchouteux qui ne leur permettra pas de conserver leur morphologie lors de la
carbonisation (caractere fusible). L avantage de la lignine kraft est son comportement infusible lors de
la carbonisation. Une étape de thermostabilisation n’apparait pas nécessaire. Cependant, Brodin et al.
ont montré que la thermostabilisation de fibres de lignine Kraft permet d’accroitre le rendement carbone
aprés pyrolyse a 1000°C828, Cette amélioration du rendement carbone a été attribuée a I’augmentation

de la quantité d’oxygéne dans le matériau, permettant d’accroitre les réactions de réticulation entre les
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molécules de lignine et le plastifiant. Les nanofibres résultantes de cette étape de stabilisation

apparaissent plus stables vis-a-vis des dégradations thermiques.

Lors de la carbonisation, les éléments non carbonés tels que 1’oxygene, I’hydrogéne et le soufre
issus de la lignine sont éliminés et le taux de carbone augmente. A la différence des structures
graphitiques ou turbostratiques connues pour les nanofibres de PAN, la microstructure issue de la lignine
apres carbonisation n’a été que peu étudiée. Chatterjee et al. ainsi que Dallmeyer et al. ont reporté la
formation de domaines nanocristallins intégrés dans une matrice de carbone amorphe”#84, La formation
de ces nanodomaines cristallins correspond aux agrégats des cycles aromatiques générés lors de la
pyrolyse. L’évolution de la microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine en fonction de la

température sera détaillée dans la suite de ce manuscrit (Chapitre 111).

Tableau I-4 : Tableau récapitulatif des principaux travaux menés sur 1’¢électrofilage de mélanges lignine/plastifiant
pour I’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine.

Type de Lignine + Solvant et Diamétres d Traitement thermique
fpe a2 .1g|11nc Parameétres électrofilage concentration totale rametres ces Thermostabilisation (T, temps, vitesse) Références
Plastifiant . fibres s . .
(% massique) Carbonisation (Atmosphére, T, temps, vitesse)

Tension = 20 — 30 kV
Organosolvant + PAN | Distance = 15 em DMF /25% 600 nm —2.2 um Non carbonisé Oroumei etal.™
Injection = 0.6 — 4 mL.h!

[ension = 15 kN Thermostabilisation (250°C, 1h, 1°C.min")

a i = AF / 50% 7 . ietal™
Kraft + PAN Distance = 10 cm ) DMF / 50% 700 — 900 nm Carbonisation (N,, 1000°C, 1h, 10°C.min") Choi etal
Injection = 2 mL.h! “
Conolvmére 3 bloc Tension = 8.5 — 10 kV Thermostabilisation (250°C, 2h, 1°C.min™)
P L n Distance = 10 ¢cm DMF /15 - 18% 400 nm — 1.5 um | Carbonisation (N,, 600, 800, 1000, 1200, 1400°C, 2h, Youe etal.”™
Kraft-PAN L . . .
Injection = 0.8 — 1.5 mL.h! 10°C.min™")
Tension = 10 kV T < .
X Thermostabilisation (250°C, 1h, 1°C.min™") N
a > = AF / 25% 2 - N o 2 e s
Kraft + POE Distance = 14 cm ] DMF ) 500 pm Carbonisation (N, 600, 800, 1000°C, 1h, 10°C min™) Dallmeyer et al
Injection = 1.8 mL.h"!
. Tension = 10 kV - - - .
Kraft + POE . o - 7 anos < Thermostabilisation (250°C, 1h, 1°C.min™) . -
Ratio 95/5 Distance = 14 cm DMF / 30% 500 — 600 nm Carbonisation (N, 1000°C, 1h, 10°C.min") Dallmever et al.

Injection = 1.8 mL.h"!

Tension = 20 kV

: + Bag / 5 o . ) B
Kraft + POE Distance = 22 cm DME + Eaw /3~ 11% 200 nm — 1 pm Non carbonisé Poursorkhabi et al.

Injection = 0.2 mL.h! pH=5-12
Tension = 26 kV L o o
500 0 -1
Sulfonate + PVA Distance =25 em Eau/12% 150 nm — 300 nm Thelmc.)sta?lhsauon (2'? C. 1, I‘C‘lm.n.]) Lai etal.”®
L | Carbonisation (N,, 1000°C, 1h, 10°C.min")
Injection = 1.2 mL.h"! ‘
Sulfonate + PVA + Tension = 19 kV
nanocristaux de Distance = 15 em Eau /2 —20% 100 — 550 nm Non carbonisé Ago etal™
cellulose Injection = 0.8 mL.h!

L’évaluation des propriétés mécaniques et de conductivité électrique des nanofibres de carbone
ex-lignine présente un grand intérét en fonction des applications finales données au matériau. La plupart
du temps, les propriétés mécaniques des nanofibres électrofilées sont évaluées directement a partir des
mats de nanofibres de carbone sous traction>®¢%73858 Un certain nombre de variables influent sur les
propriétés telles que la densité, le diamétre des nanofibres, les propriétés mécaniques des nanofibres
individuelles et les interactions dans le réseau fibreux. Ainsi, I’évaluation précise de la contrainte des
nanofibres est relativement difficile. De plus il n’existe que trés peu d’études sur 1’évaluation des
propriétés mécaniques des nanofibres de carbone ex-lignine”®. Fennessey et al. ont montré ’influence
de la température de traitement thermique ainsi que 1’organisation du réseau de nanofibres de carbone

ex-lignine sur les propriétés mécaniques (Figure 1-21)8, La tenue mécanique des mats tend a s’améliorer
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avec I’augmentation de la température de traitement thermique et avec 1’alignement des nanofibres de
carbone. Egalement, Dallmeyer et al. ont montré qu’une architecture de nanofibres interconnectées
permet de doubler les propriétés mécaniques par rapport a des mats de nanofibres de carbone ex-lignine
non pontées”®.

—#—Random fiber

mats
-8~ Aligned fiber
60 mats

=&~ Random fiber

mats
8- Aligned fiber
mats

Young's Modulus (GPa)
s

20

0 250 500 750 1000 0 250 500 750 1000
Heat Treatment Temperature (°C) Heat Treatment Temperature (°C)

Figure 1-21 : Images MEB de nanofibres de carbone ex-lignine (a) non orientées, (b) alignées et propriétés
mécaniques (c) contrainte a la rupture, (d) module d’Young des mats de nanofibres de carbone non orientées et
alignées en fonction de la température de pyrolyse®.

Bien que les essais mécaniques sur les mats de nanofibres de carbone apparaissent suffisants, il
est difficile de contréler les paramétres intrinséques d’une seule nanofibre. Par conséquent des études
fondamentales et théoriques ont pour objectif de définir les propriétés mécaniques d’une seule nanofibre
de carbone ex-lignine®’®, Cependant la manipulation de fibres nanométriques est relativement
complexe. En effet, les principaux problémes liés a la réalisation d’un essai de traction sont la
préparation de 1’échantillon de taille nanométrique. A ce jour, les propriétés mécaniques de tels objets
sont mesurées via des systémes de micro-électromécanique et de microscopie a force atomique (AFM).
Toutefois, ces techniques sont difficiles d’utilisation et les incertitudes sur les mesures demeurent
importantes®. De ce fait, ’étude menée par Hosseini et al. combinant un test de traction classique d’une
nanofibre et des modeles statistiques, semble étre le moyen le plus direct de mesurer les propriétés
mécaniques d’une nanofibre de carbone (Figure 1-22). Enfin, 1’élaboration de tresses de nanofibres de
carbone permet d’accentuer les interactions entre les nanofibres et d’obtenir un systéme qui s’apparente
a une fibre de carbone de diametre micrométrique. Plusieurs procédés ont été développés pour
I’obtention de tels objets, cependant les tresses de nanofibres de carbone se limitent a 1’utilisation du
PAN comme précurseurt8 [ élaboration de tresses de nanofibres de carbone ex-lignine apparait

comme une approche prometteuse, et sera détaillée dans la suite de ce manuscrit (Chapitre I11).
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Figure 1-22 : Représentation schématique d’une méthode de préparation pour la mesure mécanique sous traction
d’une seule nanofibre®,

Les nanofibres de carbone ex-lignine sont principalement utilisées comme dispositif pour le
stockage d’énergie ou comme électrode pour des systémes de batterie Lithium-ion’®%-%, Compte tenu
de leurs porosités et de leurs conductivités électriques intéressantes, les nanofibres de carbone ex-lignine
pourraient également étre utilisées comme microélectrodes dans des dispositifs de biocapteur ou
biocombustibles. Aujourd’hui, les systemes électrochimiques les plus performants sont obtenus a partir
de fibres de NTCs dont la surface spécifique est gigantesque®®®’. Cependant leur utilisation pour des
applications biologiques reste discutable compte tenu des problemes de toxicité potentielle. De ce fait,
les propriétés électrochimiques et de conductivité électrique des mats de nanofibres de carbone ex-

lignine sont grandement étudiées.

Par exemple, Lai et al. ont reporté pour la premiére fois 1’utilisation des mats de nanofibres de
carbone ex-lignine flexibles en tant qu’électrode de supercondensateur’. Ces nanofibres de carbone
initialement composées d’un mélange lignine/PVA présentent une capacité gravimétrique de 64 F.g*
pour une densité de courant de 400 mA.g™. De plus, leur systéme fait preuve d’une excellente durabilité
cyclique avec une capacité gravimétrique qui réduit de 10% apres 6000 cycles de charge/décharge
(Figure 1-23)7®. L’activation des mats de nanofibres de lignine lors de la carbonisation a été étudiée par
Hu et al.%2. Les auteurs ont montré que I’activation du carbone ex-lignine aprées traitement thermique
permet d’accroitre grandement la porosité ; entrainant ainsi 1’augmentation de la surface spécifique et
les valeurs de capacité spécifique jusqu’a 344 F.g. Enfin, ces mats de nanofibres de carbone ex-lignine
peuvent trouver une application en tant qu’anode pour des systémes de batterie Li-ion®. Shi et al. ont
élaboré des mats de nanofibres de carbone mésoporeux ex-lignine/PAN avec une capacité spécifique de
127,7 mAh.g* aprés 400 cycles de charge/décharge. L ensemble des travaux effectués sur les mats de
nanofibres de carbone ex-lignine montre un intérét croissant pour les propriétés électrochimiques de ces
systemes tout en conservant une bonne tenue mécanique. Ainsi, les propriétés électrochimiques des
nanofibres de carbone ex-lignine seront étudiées dans la suite du manuscrit en fonction de la température

de traitement thermique et de la morphologie des systemes (Chapitre 111).
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Figure 1-23 : Caractérisations électrochimique (a) voltameétrie cyclique, (b) stabilité cyclique avec une densité de
courant de 2000 mA.g™* pour un mat de nanofibres de carbone ex-lignine électrofilé’®.

1.3 L’oxyde de graphéne pour I’élaboration de matériaux nanocomposites

1.3.1 Structure et synthése de 1’oxyde de graphéne

Le graphene est un cristal bidimensionnel constitué¢ d’atomes de carbone d’hybridation sp?
formant une simple couche sans défaut sous la forme d’un feuillet de type nid d’abeille (Figure 1-24).
L’empilement de ces feuillets forme le graphite. La nanostructure du graphéne présente ainsi des
caractéristiques trés prometteuses pour son utilisation dans diverses applications. Ses remarquables
propriétés chimiques et physiques telles que ses qualités de conductivité électrique, d’imperméabilité a
la plupart des gaz ainsi que de son excellente tenue mécanique ont poussé a de nombreuses tentatives
de synthése en production de masse. Cependant, la production actuelle ne permet pas son utilisation a
grande échelle®. De plus, le graphéne n’est pas facile 2 manipuler lorsqu’il s’agit de I’incorporer dans
d’autres matériaux ou de le transformer sous une autre forme. Les études actuelles reconnaissent que
I’oxyde de graphéne (GO) est une alternative prometteuse pour atténuer ces problémes. En effet, la

solubilité du GO dans I’eau et dans d’autres solvants facilite son utilisation a grande échelle®*°,

Figure 1-24 : Représentation schématique d’un feuillet de graphéne représentant un maillage hexagonal'®.

L’oxyde de graphéne peut étre simplement défini comme un feuillet de graphéne avec des
groupes fonctionnels oxygénés, époxy, carboxyle ou hydroxyle. Le GO est obtenu par exfoliation et
oxydation du graphite. Ce processus fait intervenir en premier 1’oxydation du graphite donnant du
graphite oxydé, puis I’exfoliation de ce dernier via sonication permettant d’obtenir I’oxyde de graphéne.
Tout comme le graphene, le GO posséde une structure en nid d’abeille avec une structure hexagonale

d’atomes de carbone, liés par de solides liaisons covalentes 7 et 6. De maniére générale, le GO peut étre
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synthétisé par I’'une des trois méthodes : Brodie'®, Staudenmaier'® ou Hummers!®, Ces trois voies
permettent 1’0xydation du graphite pour obtenir le graphite oxydé avant exfoliation. Les méthodes
Brodie et Staudenmaier utilisent une combinaison de chlorure de potassium (KCIOs3) avec de 1’acide
nitrique (HNOs3) pour oxyder le graphite. La méthode Hummers quant a elle, utilise du permanganate
de potassium (KMnOQ,) et de 1’acide sulfurique (H.SO.). Cette derniére méthode est de loin la méthode

la plus utilisée dans la littérature pour la préparation de I’oxyde de graphéne®®194-1% (Figure 1-25).

KMnO,

P

NaNO;

Graphite

Graphite oxide

Graphene oxide

Figure 1-25 : Représentation schématique pour la synthése d’oxyde de graphéne par la méthode d’Hummers%,

La détermination de la structure exacte du GO constitue un domaine de recherche a part entiere.
La structure la plus récente et la plus acceptable a été construite par Lerf et Klinowski**’ (Figure 1-26).
Cette structure est constituée de noyaux benzéniques non oxydés et de noyaux aliphatiques a six liaisons
avec des groupes époxy, hydroxyle, carbonyle sur le feuillet de graphéne ou sur les bords. Les atomes
de carbone sont hybridés sp? pour ceux qui forment les cycles benzéniques et sp* pour ceux reliés a des
atomes d’oxygenes. La taille ainsi que la teneur en oxygéne des feuillets d’oxyde de graphéne vont alors

influencer les propriétés et les applications finales du matériau.

Figure 1-26 : Représentation schématique de la structure d’un feuillet d’oxyde de graphéne d’aprés Lerf-
Klinowski?’.
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1.3.2 Propriétés et applications générales pour 1’oxyde de graphéne

L’étude du GO a activement débuté depuis 2004 et la découverte de ses propriétés les plus
intéressantes les unes que les autres qui ne font que se succéder'®. Sa structure proche de celle du
graphite en feuillet d’atome de carbone oxydé permet de le disperser dans I’eau, dans différents solvants
organiques, et dans des matrices polyméres. Egalement, ses excellentes propriétés de conductivité
thermique et électrique apres réduction justifient I’intérét pour ce précurseur potentiel de carbone. Le
GO est alors utilisé dans diverses applications telles que les dispositifs de transistors, de détecteurs, de
films transparents conducteurs, de récupération d’énergie et enfin dans 1’élaboration de systémes

nanocomposites!®. Ces derniers seront plus amplement détaillés par la suite.

L’incorporation du graphéne pour la réalisation de matériau hybride apparait comme un défi
important. En effet, 1’élaboration d'un tel matériau nécessite une dispersion stable de graphéne dans la
matrice utilisée afin d’assurer le maintien des propriétés composites. Cependant, les liaisons covalentes
constituant la molécule de graphéne tendent a réduire sa réactivité et sa solubilité dans la majorité des
solvants. De ce fait, 1’utilisation de GO pour 1’élaboration des matériaux nanocomposites est une trés
bonne alternative'®, Les groupements fonctionnels liés aux carbones hybridés sp® améliorent
I’exfoliation du graphite oxydé en milieu aqueux ou solution organique. Plusieurs études ont été
réalisées pour déterminer le comportement et la réactivité du GO dans une grande variété de
solvants®1%°, Par exemple, Paredes et al. ont étudié la solubilité du GO dans une dizaine de solvant
apres sonication (Figure 1-27)1%. Ils ont pu identifier des solvants organiques tels que le DMF, THF et

éthyléne glycol qui assurent la bonne dispersion et la stabilité du GO en solution.

ethylene glycol
dichloromethane

acetone
ethanol
‘| 1-propanol

I .| methanol

Figure 1-27 : Photographies de dispersions d’oxyde de graphéne dans ’eau et 13 solvants organiques juste aprés
sonication (ligne du haut) et trois semaines aprés sonication (ligne du bas)%.

Le GO en solution a haute concentration forme une phase cristal liquide!*®t, A basse
concentration, les solutions sont isotropes, les particules planes ne présentent aucun ordre d’orientation
préférentiel. Enfin, il existe un état intermédiaire qui peut étre qualifié de biphasique, correspondant a

1’équilibre entre les phases isotrope et nématique (Figure 1-28).
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Figure 1-28: Représentation schématique des phases cristal liquide en fonction de la concentration en
nanoplaquettes de GO en solution.

Les propriétés initiales du graphéne peuvent étre restaurées via la réduction du GO. Cette
réduction restaure le réseau du graphéne avec la rupture des liaisons covalentes C-O de la structure du
GO. De ce fait, les atomes de carbone hybridés sp* sont convertis en carbone sp?. Le plus souvent, la
réduction du GO peut se faire par voie chimique, sous hydrazine par exemple, ou par voie thermique*?,

1.3.3 Etat de ’art de 1’élaboration de matériaux nanocomposites carbonés a base
d’oxvde de graphéne

Les excellentes propriétés du graphéne et la facilité d’utilisation de I’oxyde de graphéne en
solution sont deux criteres déterminants pour 1’¢laboration de matériaux nanocomposites. Il existe une
attention toute particuliere a la méthode de préparation de ces matériaux. Les systemes nanocomposites
a base de GO peuvent étre obtenus par différentes méthodes : électrochimique, hydrothermique, sol-gel,
polymérisation, électrofilage, etc'®®. Dans le cadre de ces travaux de thése et de ’intérét tout particulier
apporté a 1’électrofilage, nous nous limiterons par la suite a 1’état de 1’art des nanofibres nanocomposites

a base de GO obtenues par électrofilage.

L’incorporation de 1’oxyde de graphéne dans des systémes de polyméres électrofilés n’est
apparue que depuis une dizaine d’année. A ce jour, il existe une trentaine de publications relatant
1’¢élaboration de matériaux nanocomposites polymeéres ou carbonés a base d’oxyde de graphéne. La
plupart d’entre elles ont pour objectifs d’améliorer les propriétés mécaniques et électriques du matériau
électrofilg®>1%113-115 D autres étudient les parameétres influencant la morphologie des nanofibres afin
de répondre a certains criteres de diametre ou de porosité pour des applications potentielles dans le
milieu biomédical en tant que systéme membranaire ou d’ingénierie tissulaire!!*-12*, Quelques exemples
d’études menées sur 1’élaboration de nanofibres polymére et de carbone nanocomposites seront détaillés

par la suite et sont résumés dans le Tableau I-5.
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Tableau I-5 : Tableau récapitulatif des principaux travaux menés sur 1’¢électrofilage de systéme nanocomposites
polymeéres ou carbonés a base d’oxyde de graphéne.

Nature du Graphéne + Paramétres Solvant et concentration Diamétres des Etudes, P iétés, Applicati Réfé

Polymére électrofilage (% massique) fibres tides, Troprictes, Applcations clerences
Tension = 10— 13 kV

GO + PAN Distance = 15 em Eau / PVA (10%) N Etude fondamentale sur la morphologie des 16

GO + PVA Injection = 0.1 — 5 GO (0.1, 0.5, 1, 1.5%) 180 nm 300 nm nanofibres Park ctal
mL h!

GO + PAN Tension = 20 kV

g 00 | G o, y .. .
GO + PVP Distance = ? em DMF / PAN (10%) / GO (1%) 100 am Etude fondamentale sur I'interaction Wang, etal®

Réduction hydrazine

Injection =7 mL.h!

Ethyléne glycol / PVP (8%)/ GO (1%)

rGO/polymére, conductivité électrique

Tension = 18 kV

Acide Acétique / PCL (18%) /

Etude fondamentales sur la morphologie des

0+ H = - _ e n7
GO +PCL Dl‘slarlmc 720 cm B GO(1.5%) 300 nm — 900 nm nanofibres Ramazani et al.
Injection = 0.5 mL I
Tension = 13 kV .
50 + PV, ; - tw )
TGO PVA Distance = 14 em Eau / PVA (10%) / 1GO (1%) 480 nm Erude fondamentale sur la morphologic des Huang et al.l'®
Réduction hydrazine L nanofibres, conductivité électrique
- Injection = 0.5 mL.h!
Tension = 15 kV , igo
- . < DMF / PAN (10%) / Etude fondamentale des propriétés N
3 \ =15 500 — X 2 13
GO + PAN |)I‘il?|t71CE I‘\_cm ) GO (0.05, 0.1, 0.5%) 00 — 600 nm nanoméeaniques via AFM Wang et al
Injection = 1.5 mL.h!
Tension = 14 - 19 kV Etude de la tenue mécanique et de la
1/ T (10%
GO +PCU Distance = ? em DMEF + THF 11 P,,CL (10%) 390 — 598 nm biocompatibilité comme systéme Thampi et al
S GO (1. 1.5, 3%) - e systemhe
Injection = ? mL.h! membranaire a application biomédical
GO+ PVA Tension =9 — 15 kv Etude fondamentale des propriétés
GO + PVA Distance = 12 em Eau / PVA (10%) / GO (0.02, - 0.2% ) 100 nm — 500 nm “ prop Wang etal. '

Réduction 150°C

Injection = ? mL.h'!

mécaniques

Tension = 15 kV

Etude de la biocompatibilité pour ingénierie

GO + PVA Distance = 10 cm Eau / PVA (10%) / GO (0.5, 1, 3, 5%) 50 — 300 nm . . L - e Qietal'®
. < L tissulaire et administration de principe actif
Injection = 0.5 mL.h
Tension = 18 kV e 2000 PUA (600 T
Chitosane + GO + PVA Distance = 16 ¢m Eau / Chitosane (3%) / PVA (6%) 100 — 300 nm Etude de la biocompatibilité pour des Liu etal.2!

Injection = ? mL.h"!

GO (0.05, 0.2, 0.4, 0.6%)

systémes membranaires antibactériens

PAN 1 GO Tension = 18 kV Etude fondamentale sur Iorganisation de la
Carbonisation Distance = 16 cm DMF / PAN (10%) / GO (0.4%) 100 — 200 nm R . e Papkov etal.'®
. S . microstructure via addition de GO
1000- 1850°C Injection = ? mL.h"!
PAN 1 GO Tension =7 kV Etude des propriétés ¢lectrochimiques pour
Carbenisation Distance =? em DMF / PAN (10%) / GO (1, 5, 10%) 225 - 415 nm P ]pi::afinns e Mf‘mm‘: Kim et al.'*
1000°C Injection = ? mL.h* S app i percap

La premiére étude fondamentale sur I’interaction GO/polymére et sur la morphologie des
nanofibres finales a été réalisée par Park et al. en 20136, Dans leur étude, trois polymeres PVA, PAN
et PVP ont été mélangés avec du GO pour obtenir les premiéres nanofibres polymere nanocomposites
présentant une morphologie uniforme sans formation de perles ou d’agrégats. Un intérét tout particulier
est porté a la distribution et a la localisation des feuillets de GO dans ces nanofibres. Dans le cas d’un
mélange PVA/GO dans 1’eau, les feuillets de GO ont tendance a se positionner en surface, formant un
ceeur constitué de PVA et une écorce de graphéne (Figure 1-29-a). Dans le cas d’un mélange PAN/GO
et PVP/GO dans le DMF, les feuillets de GO présentent une distribution uniforme dans la nanofibre sans
délocalisation marquante (Figure 1-29-b). Les auteurs ont conclu que I’emplacement du GO dans les
nanofibres est lié a une séparation de phase lors du processus d’électrofilage. L’origine de cette
séparation est due a I’interaction GO/polymeére en solution. Les auteurs ont rapporté que les propriétés
thermiques et mécaniques des nanofibres ont été¢ améliorées par I’ajout de GO en tant que nanocharges.
De plus, ces propriétés varient en fonction du couple GO/polymére et du solvant utilisé pour
I’électrofilage. D’autres études se sont intéressées a I’influence du degré d’oxydation de 1’oxyde de
graphene sur la morphologie des nanofibres et les propriétés de conductivité électriques. Wang et al.
ainsi que Huang et al. ont montré que la réduction du GO présent dans les nanocomposites a base de
PAN, PVP et PVA tend a réduire le diamétre des nanofibres et a augmenter leur conductivité

électrique*18, Ce comportement a été attribué a I’interaction favorable entre les polyméres hydrophiles
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et le GO réduit (rGO). Dans le cas d’une réduction chimique sous hydrazine, les nanofibres
nanocomposites a base de PAN/rGO possédent une conductivité de I’ordre de plusieurs S.cm™ 113, De
telles valeurs de conductivité électrique ouvrent alors une perspective concernant le controle des
interactions polymeére/GO et de la localisation des feuillets de GO dans les systemes nanocomposites de

nanofibres électrofilées.

Figure 1-29 : Images MET de nanofibres nanocomposites électrofilées (a) PVA/GO, (b) PAN/GO%,

L’influence de I’ajout de GO sur les propriétés mécaniques des systémes de fibres
nanocomposites a également été évaluée. Wang et al. ont reporté les premieres études sur les forces de
friction et d’élasticité par AFM et imagerie MET des systemes fibreux nanocomposites électrofilés
PAN/GO®, Les résultats de ces travaux montrent que I’addition de GO augmente la rugosité, la force
de friction ainsi que 1’¢élasticité des nanofibres de PAN/GO en comparaison des nanofibres de PAN seul.
Egalement, I’étude de I’ajout de GO dans une membrane de nanofibres de polycarbonate uréthane (PCU)
obtenue par électrofilage a été réalisée par Thampi et al.!*®. Ces derniers ont montré que I’ajout de GO
améliore les propriétés mécaniques par rapport aux nanofibres de PCU pur. lls ont également mis en
évidence qu’un ajout trop important de GO peut faire chuter les propriétés mécaniques. Ce
comportement peut étre expliqué par la diminution des interactions entre le polymére et le GO ainsi que
la formation d’agrégats dans les nanofibres. Enfin, I’étude la plus significative pour I’influence de 1’ajout
de GO sur les propriétés mécaniques de nanocomposites fibreux est celle réalisée par Wang et al. pour
des mélanges PVA/GO électrofilées''®. Ces travaux montrent qu’un ajout de GO dans la solution
aqueuse de PVA permet d’accroitre la contrainte a la rupture du systéme fibreux nanocomposite de plus
d’un ordre de grandeur (Figure 1-30-a). Egalement, 1’addition de GO tend a réduire 1’allongement a la
rupture (Figure 1-30-b). Les auteurs ont conclu que I’interaction favorable entre le GO et le PVA
réduisant la mobilité des chaines de polymere est a I’origine de la rigidification et de la réduction de

’allongement a la rupture des nanofibres!?,
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Figure 1-30: (a) Courbes de tractions mécaniques, (b) propriétés mécaniques des mats de nanofibres
nanocomposites de PVA/GO électrofilés en fonction de la quantité de GO,

L’élaboration de nanofibres de carbone nanocomposites a base de GO a été trés peu rapportée
dans la littérature!®5, Papkov et al. se sont intéressés a ’amélioration de la microstructure des
nanofibres de carbone par I’ajout d’une petite quantité de GO en solution (0,14% en masse)®. L¢intérét
de cette étude est lié au fait que la plupart des nanofibres de carbone obtenues par électrofilage présentent
une structure graphitique de basse qualité. Le manque d’organisation de la microstructure se traduit par
un module élastique et une conductivité inférieurs par rapport aux systémes hautement structurés. Une
solution est d’augmenter la température de traitement thermique avec une étape de graphitisation comme
pour les fibres de carbone ex-PAN industrielles. Cependant, I’étape de traitement haute température est
relativement couteuse du fait de I’investissement financier pour un dispositif de graphitisation. Ainsi,
I’idée des auteurs est d’accroitre 1’orientation des chaines de polymeéres dans le systeme de nanofibres
précurseurs par 1’incorporation de nanocharges avec une surface spécifique élevée pour maximiser les
interactions avec les chaines de polyméresi®. L’intérét d’incorporer ’oxyde de graphéne dans les
nanofibres est double. Il peut a la fois orienter les chaines de polymeéres lors du filage et simultanément
servir de guide a la microstructure lors de la carbonisation. Les nanofibres de carbone résultant de
I’¢électrofilage du PAN/GO dans le DMF présentent une structure dite « froissée », révélant les particules
de GO dans la matrice de PAN (Figure 1-31-a). D’aprés les auteurs, cette forme irréguliére froissée des
feuillets de GO orientés préférentiellement suivant I’axe de la fibre peut correspondre a la microstructure

des fibres de carbone ayant une haute contrainte a la rupture (Figure 1-31-b).
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Figure 1-31: (a) Image TEM et (b) image de microscopie par diffraction électronique d’une nanofibre de carbone
a base de PAN/GO montrant I’alignement des feuillets de GO suivant 1’axe de la fibre'®,

Les caractérisations structurales Raman et DRX en fonction de la température de traitement
thermique pour les nanofibres de carbone ex-PAN, et les nanofibres de carbone ex-PAN/GO mettent en
avant ’effet du GO sur la microstructure (Figure 1-32). Au fur et & mesure que la température de
traitement thermique augmente, la différence d’organisation microstructurale entre le systeme pur PAN
et le systéme PAN/GO s’accentue. Les auteurs ont conclu que lors du traitement thermique les feuillets
froissés de GO sont considérés comme des défauts dans la matrice polymere. Ces derniers servent alors
de points de nucléation pour la formation de la microstructure. Ainsi, les cristallites issues du PAN vont
se servir des feuillets de GO comme calques lors de leurs croissances, et s’orienter préférentiellement

suivant 1’axe de la fibre.
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Figure 1-32 : Caractérisations structurales par spectroscopie Raman (a,b,c) et DRX (d,e) pour les nanofibres de
carbone ex-PAN (Pristine) et les nanofibres de carbone ex-PAN/GO (Templated) en fonction de la température de
traitement thermique®,

L’utilisation des mats de nanofibres de carbone nanocomposites a base de PAN/GO en tant que
supercondensateur a été étudiée par Kim et al.}*>. Tout comme dans les travaux de Papkov et al. , la
microstructure apparait mieux organisée via 1’ajout d’oxyde de graphéne, et apres carbonisation a

1000°C. Les auteurs ont établi que la concentration en oxyde de graphéne est le principal facteur pour

37



CHAPITRE I : Contexte Général et Etude Bibliographique

définir la conductivité électrique, la surface spécifique et la distribution de la taille des pores. Une
concentration de 5% en masse de GO dans le systeme a permis d’obtenir les meilleures propriétés
électrochimiques avec une capacité spécifique de 146,62 F.g* (Figure 1-33), une densité d’énergie de

19,44 W.h.kg* en milieu aqueux et une conductivité électrique de 15 S.cm™™.
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Figure 1-33: (a) Mesures de voltamétrie cyclique pour des mats de nanofibres de carbone ex-PAN/GO a
différentes concentrations en GO et pour une vitesse de balayage de 25 mV.s*, (b) évolution de la capacitance en
fonction de la densité de courant!?®,

L’ensemble des études mentionnées précédemment ont montré les bénéfices de 1’utilisation du
GO dans des systemes nanocomposites polymeres et carbonés. Une perspective s’ouvre alors pour
I’élaboration de systémes composites a base de lignine et de GO. En effet, les études détaillées au
Paragraphe 1.2.3 sur 1’élaboration des nanofibres de carbone ex-lignine ont montré un manque
d’organisation de la microstructure apres carbonisation de la lignine & 1000°C. Tout comme dans 1’étude
de Papkov et al.'®, 1’ajout de GO dans la formulation de lignine pourrait améliorer 1’organisation de la
microstructure. A ce jour, uniquement deux études récentes rapportent 1’élaboration de matériau carboné
a partir d’un mélange de lignine et de GO'?*'?4, Toutes deux se limitent a 1’élaboration de films
nanocomposites. Cependant 1’ajout de GO apparait bénéfique tant a la microstructure via la hausse de
la conductivité électrique qu’aux propriétés €lectrochimiques pour des applications de
supercondensateur. Un intérét tout particulier sera alors donné aux mélanges lignine/GO afin d’aborder
pour la premiere fois la synthése de nanofibres de carbone nanocomposites par électrofilage (Chapitre
V).

1.4 L’impression 3D pour I’élaboration de matériaux carbonés structurés

1.4.1 Généralités sur I’impression 3D

L’impression 3D est un procédé d’élaboration de matériaux en volume par ajout ou dépét de
matiére par couches. A la différence des procédés d’usinage classique, I’impression 3D ne fait pas
intervenir des étapes de soustraction ou d’enlévement de matiére (percage, fraisage, tournage, etc..). Ce

procédé de fabrication additive permet de réaliser des structures diverses a partir d’une large gamme de
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matériaux comme le plastique, les résines polymeéres, les métaux, et les composes chimiques.
L’élaboration des structures tridimensionnelles repose sur 1’utilisation d’un systéme de controle a
commande numérique indiquant les informations de déplacement suivant les axes X, Y, Z afin d’y
déposer la matiére. Lors de I’impression, la matiére va alors s’agglomérer avec la couche précédente

afin de se solidifier et créer progressivement le relief donnant la forme souhaitée de 1’objet.

La conception d’un objet destiné a étre fabriqué par impression 3D se fait sur un ordinateur au
moyen d’un logiciel de conception assistée par ordinateur (CAO). Le fichier informatique généré pour
I’impression 3D est souvent au format STL, et comprend essentiellement un ensemble de cordonnées
3D représentant 1’objet virtuel. Son contenu est ensuite traité par un second logiciel,
le slicer (littéralement « logiciel de découpe en tranches ») qui convertit 1’objet original en strates
successives de matiére a déposer par empilement. Celui-ci génére un troisiéme fichier informatique au
format G-Code compatible avec les imprimantes 3D qui comprend la suite des commandes humérigues
élémentaires (déplacement de la téte d’’impression, du plateau, démarrage ou arrét de 1’extrusion)

nécessaires a la réalisation de 1’objet (Figure 1-34).

ﬁ

> .gcode (—-{:]——) '
M100 - Sprinter (par défau
M., Mariin

Fichier *.stl Fichier *.gcode
(description de surface 3D) (mouvements de I'imprimante)

non-spécifique de I'imprimante spécifique de I'imprimante
et des paramétres d'impression

Figure 1-34 : Représentation schématique des étapes de numérisation jusqu’a I’impression 3D d’un objet.

A ce jour, il existe quatre techniques majeures d’impression 3D. La premiére qui est la plus
utilisée par le grand public est I’extrusion d’un filament de polymére thermoplastique type ABS ou PLA
fondu, appelée « Fused deposition modeling » (FDM) (Figure 1-35-a). Les matériaux 3D a base de résine
sont obtenus par stéréolithographie (SL) ou le matériau initialement liquide est polymérisé couche par
couche par un laser ultraviolet (Figure 1-35-b). La technique dite « Selective Laser Sintering » (SLS) est
utilisée pour les métaux, céramiques, et polymeres thermoplastiques. Les poudres sont frittées couche
apres couche par un laser (Figure 1-35-c). Enfin les fluides ou encres viscoélastiques peuvent étre
imprimés directement par extrusion a travers une cavité assurant un dépét couche par couche (Figure I-
35-d)!%, De maniére générale, la résolution des objets imprimés est définie par I’épaisseur minimale des
parois. Cette résolution varie en fonction des techniques d’impression et est généralement comprise

entre 1 um et plusieurs centaines de microns. (Figure 1-35-e).
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Figure 1-35 : Représentation schématique des principaux procédés d’impression tridimensionnelle (a) extrusion

d’un filament fondu, (b) stéréolithographie, (c) frittage sélectif par laser, (d) impression directe d’encre, et (e) de
la résolution de chacun des procédés'®.

1.4.2 Principe de ’impression 3D pour des fluides visqueux

L’impression tridimensionnelle de matiére molle se fait par le biais du procédé d’impression
directe d’encre « Direct Ink Writing » (Figure 1-35-d). Deux approches sont possibles pour ce type de
procédé. La premiére correspond a I’impression du fluide sous forme de goutte (Figure 1-36-a)'2627,
Généralement, cette approche est limitée aux systemes de faible viscosité qui vont subir aprés
I’impression une gélification de sorte a fixer la structure et résister aux déformations. La seconde
approche correspond a I’impression de systéme visco-élastique par extrusion a travers une aiguille pour
former un filament continu et obtenir une structure finale de type couche par couche (Figure 1-36-
b)!26.127 | es fluides utilisés pour cette approche nécessitent de présenter plusieurs critéres. Ils doivent
tout d’abord étre rigides au repos avec un seuil d’écoulement relativement élevée afin de supporter
I’empilement des couches. Il est également essentiel d’avoir un fluide avec un comportement rhéo-
fluidifiant au cisaillement pour faciliter son passage a travers I’aiguille lors de 1’extrusion??®1%8, Dans

notre cas, nous étudierons plus particulierement la seconde approche.

(a)

<
Figure 1-36 : Représentation schématique du procédé « Direct Ink Writing » pour (a) un fluide de faible viscosité,
(b) un fluide de haute viscosité*?”.
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L’étude et la compréhension des propriétés rhéologiques des fluides complexes est alors
nécessaire pour I’obtention d’objets 3D. Les travaux de Jennifer Lewis et plus récemment de Barki et
al. sur I’'impression 3D de gels de particules colloidales ont permis de définir les propriétés rhéologiques
nécessaires pour une bonne impression'?®1?8 Les gels colloidaux sont d’excellents candidats pour
I’impression 3D. Leurs propriétés viscoélastiques peuvent étre adaptées sur plusieurs ordres de
grandeurs pour faciliter I’écoulement a travers la buse, et produire des filaments uniformes. Les
dispersions viscoélastiques peuvent étre définies par leurs modules de cisaillement complexes :

G*=G'+iG" (1-1)
ou G* est constitué d’une partie réelle (G’) correspondant au module élastique et d’une partie imaginaire

(G’) qui est le module visqueux ou module de perte.

Dans le cas de particules colloidales de boehmite, Barki et al. ont montré par des études de
rhéologie oscillatoire 1’évolution de ces modules en fonction du taux de cisaillement de 1’échantillon
pour ’impression 3D (Figure 1-37)!%8, Deux cas de figures se présentent alors. Le premier lorsque G’
> G’ pour toute la gamme de cisaillement, la dispersion se comporte alors comme un fluide n’ayant pas
de seuil d’écoulement (Figure 1-37-a). Le second, est lorsque G’ > G’ jusqu’a un certain taux de
cisaillement, puis les courbes G’ et G’ se croisent, et par la suite G’” > G’ a haut cisaillement (Figure
I-37-b). La dispersion va ainsi passer d’un comportement dit solide & un comportement liquide en
augmentant le cisaillement. Cette évolution est typique d’un fluide a seuil rhéo-fluidifiant. De plus, le
point de croisement du module élastique et du module de perte (G’ = G’) peut étre défini comme le
seuil d’écoulement du fluide rhéo-fluidifiant. Ces matériaux peuvent donc étre cisaillés et extrudés

facilement, et conserver leur structure au repos.
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Figure 1-37 : Evaluation des modules visqueux et élastique en fonction du taux d’oscillation pour des dispersions
de particules de boehmite se comportant comme (a) liquide, (b) gel*?.
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La contrainte sous écoulement d’un fluide a seuil suit la plupart du temps le modéle d’Herschel-
Bulkley'? :

T=1+ky" (1-2)

ou 7 est la contrainte sous cisaillement (Pa), t,est le seuil d’écoulement (Pa), n est I’indice
d’écoulement, k est la consistance du fluide et y est le taux de cisaillement (s?). Le seuil d’écoulement
correspond a la limite d’¢élasticité déterminée en rhéologie oscillatoire. Ainsi, des mesures rhéologiques
sous ecoulement pour ces encres permettent d’avoir accés a leur limite d’élasticité. Le franchissement
ou non de cette limite d’élasticité lors de I’impression 3D est directement li¢ a la géométrie de la buse
lors de I’impression. Le comportement rhéologique de ces fluides visqueux a travers une cavité
cylindrique a été décrit dans 1’étude de Jennifer Lewis®. Dans le cas de I’extrusion a travers une buse
cylindrique, le flux d’encre présente un profil de vitesse a trois zones. La premiére correspond a
I’écoulement du noyau rigide (gel) se déplagant a vitesse constante. La seconde est I’enveloppe souple
(fluide) entourant le cceur et présentant un écoulement laminaire. Et enfin, la derniére est une mince
couche dépourvue de particules colloidales assurant le glissement a la paroi de la buse. De ces faits,
I’encre sort de la buse sous la forme d’un filament continu avec une architecture coeur (gel) / écorce

(fluide) qui favorise simultanément la conservation de la forme et la fusion avec la couche précédente.

D’autres études se sont intéressées a I’impression 3D de gel de cristaux liquides tels que les
nanocristaux ou nanobatonnets de cellulose'*°. Tout comme pour les particules colloidales, les mesures
rhéologiques sous écoulement et sous oscillation menées par Siqueira et al. permettent de décrire le
comportement viscoélastique et rhéofluidifiant des systémes de cristaux liquides en fonction de leur
concentration (Figure 1-38-a-b). L’intérét d’effectuer I’impression 3D de fluides visqueux a base de
cristaux liquides est I’alignement des particules suivant I’axe de la buse lors de I’extrusion. Les auteurs
montrent que 1’alignement de ces nanocristaux de cellulose est favorisé par I’application d’une
contrainte sous cisaillement supérieure & la limite d’¢lasticité du systéme lors de I’impression. La

contrainte dans la buse peut étre définie par la formule suivante* :

AP
T=_0T (1-3)

ou T est la contrainte sous cisaillement (Pa), AP est la différence de pression entre la sortie et I’entrée de
la buse (Pa), r est le rayon de la buse et L est la longueur de la buse. Si cette contrainte est supérieure a
la limite d’élasticité du matériau, alors ce dernier sera en écoulement et les particules seront orientées
dans le fluide cisaillé. Sinon, le fluide sera extrudé, comme un solide (plug flow) sans cisaillement, et
les particules ne seront pas orientées. Les auteurs ont comparé la contrainte maximale appliquée par
I’aiguille avec la limite d’élasticité des dispersions a différentes concentrations en nanocristaux de

cellulose (Figure 1-38-c). Cet alignement préférentiel suivant 1’axe du filament a été observé par
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diffraction des rayons X pour des échantillons imprimés a partir d’une dispersion soumise a une

contrainte de cisaillement supérieure a sa limite d’élasticité (Figure 1-38-d)*%,
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Figure 1-38 : Caractérisations (a) rhéologique sous cisaillement, (b) sous oscillation (1 Hz), (c) limite d’¢élasticité
des systemes de nanocristaux de cellulose pour différentes concentrations, la ligne en pointillés représente la
contrainte sous cisaillement de I’imprimante, (d) diffraction des rayons X avec intégration azimutale d’un
échantillon de cellulose imprimé en 3D%,

L’application de ce concept d’alignement de cristaux liquides par impression 3D est

particulierement intéressante pour les dispersions d’oxyde de graphéne. Des études ont été consacrées a

la compréhension des propriétés rhéologiques de dispersion de GO a différentes concentrations*1132,

Les résultats montrent que le GO en solution se comporte comme un fluide viscoélastique et

rhéofluidifiant a partir d’une concentration de 1-1,5% en masse. De plus, I’étude de Naficy et al. reliant

les propriétés rhéologiques du GO aux différents procédés de fabrication de matériaux accentue 1’ intérét

d’utiliser les gels de GO viscoélastiques pour I’impression 3D (Figure 1-39)1,
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Figure 1-39 : Courbes corrélant les propriétés rhéologiques de dispersions d’oxyde de graphéne avec les propriétés

rhéologiques pré-requises des techniques d’élaboration de matériau a base d’oxyde de graphéne
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L’alignement des feuillets de GO a été étudié a plusieurs reprises lors de I’€laboration de fibres
par extrusion en voie humide ou voie seche a partir de solutions hautement concentrées en GO (10% en
masse)!3+13%, ’impression 3D apparait alors comme une technique supplémentaire pour 1’élaboration
de matériaux structurés et organises par le biais de I’alignement des nanoplaquettes de GO lors de

I’extrusion®®.

1.4.3 Etat de ’art de I’élaboration de matériaux carbonés par impression 3D

L’utilisation de I’impression 3D pour 1’élaboration de matériaux carbonés est trés récente. La
majeure partie des études utilisent le GO comme précurseur pour le carbone (Tableau 1-6)1%¢14, En
effet, comme détaillé dans la partie précédente, les propriétés rhéologiques des gels de GO se prétent
bien a I’impression 3D par extrusion. La plupart du temps, les matériaux sont composés initialement
uniquement de GO. De ce fait, aprés réduction ou traitement thermique les matériaux apparaissent
relativement poreux et sont donc considérés comme des aérogels de carbone pour des applications de

supercondensateurs!®® ou d’électrodes de batteries Li-ion**°.

Tableau 1-6 : Tableau récapitulatif des principaux travaux menés sur 1’élaboration de matériaux carbonés par
impression 3D.

Précurseur Concentration (% massique) Séchage et Structure et Propriétés Application Références
: Diamétre de la buse Traitement thermique - P . APP
I Damier, Aérogel
2344 % . 3 s g -
Oxyde de graphéne - 4% . I."\ OPhthlfon . Conductivité électrique et Etde Zhu et al."*®
i = 250 um Carbonisation 1050°C (N,) . P fondamentale
- Compression Mécanique
. 8.5 % Lyophilisation Damier Electrode batterie
Oxyde d h y A - . .. Fu etal.®®
xyde ¢e graphene 180 um Réduction 150°C Electrochimique Li-ion vetd
Damier, Aérogel
. 08a2% Lyophilisation Conductivité électrique, . o
Oxvde de graphéne 100 & 400 um Réduction Hl Electrochimique et Supercondensateur | Jiang etal.
Compression Mécanique
. . . Atmosphére controlée Damier, Nanocomposite
Oxyde de graphéne + 4410 % pu, conre 1T, Nanaoompost Etude 1
olvmbres mindraus 200 um (41.5% humidité) Conductivité €lectrique et fondamental Zhong et al.
& éraw L . - e
POl " Carbonisation 1000°C (N,) Compression Meécanique
- . . , . s . Damier, Nanocomposite
Lignine + micro-fibrilles de 2% Température et milieu ambiants Con. dl:nivité él::mf 1:; ot Etude Shao et al 142
cellulose + cellulose en poudre 500 pm Carbonisation 600-1200°C (N,) . A fondamentale
- Compression Mécanique

L’étude de Zhu et al. a été la premiére a décrire 1’élaboration d'objets imprimés en 3D a base de
GO, puis carbonisés a haute température?®, L’objectif de ces travaux est de réaliser des aérogels de
graphéne avec une architecture macroscopique tridimensionnelle. Ainsi, I’impression 3D de type
« direct ink writing » est le meilleur procédé pour obtenir ce type de structure. Leur approche est basée
sur le dépot précis de filament d’encre de GO pour créer des structures 3D architecturées. Deux défis
majeurs se sont présentés a eux. Le premier est le développement d’une encre a base de graphéne
imprimable pour obtenir une structure tridimensionnelle stable. Le second est le maintien des propriétés
intrinseques des feuillets de graphene (grande surface spécifique, propriétés mécaniques et électriques).
La stratégie des auteurs pour assurer la formation d’une structure 3D autoportante est d’utiliser une encre

hautement concentrée en GO pour assurer les criteres rhéologiques lors de 1’impression (Paragraphe
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1.4.2). Des dispersions de GO a 2 et 4 % en masse ont alors été réalisées afin d’évaluer leurs propriétés
rhéologiques (Figure 1-40-a-b). Ils se sont également intéressés a 1’addition de particules de silice dans
les dispersions de GO. Les auteurs ont conclu que 1’ajout de particules de silice permet d’augmenter la
viscosité et le module élastique des encres de GO pour assurer les critéres de viscoélasticité et le
comportement rhéofluidifiant pour I’impression 3D (Figure 1-40-a-b). Egalement, ils ont défini 1’étape
de séchage des échantillons comme cruciale pour la conservation de la morphologie macroscopique et
des propriétés intrinseques du matériau. L’élimination de 1’eau se fait par lyophilisation, nécessitant au
préalable la congélation des échantillons. Enfin le traitement haute température de ces derniers permet

d’aboutir a I’élaboration de micro-réseaux d’aérogels a base de graphéne (Figure 1-40-c-d-e)*8.
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Figure 1-40 : Mesures rhéologiques (a) sous cisaillement, (b) en oscillation des encres de GO. (c) Représentation
schématique des étapes réalisées par Zhu et al. pour 1’élaboration des premiers micro-réseaux d’aérogels a base de
graphéne. Images (d) optique (échelle 5 mm), () MEB des damiers a base de graphéne aprés carbonisation (échelle
200 pm)%,

Les propriétés physiques de ces aérogels de graphéne présentent une grande surface spécifique,
une bonne conductivité électrique, une faible densité et une super-compressibilité mécanique (Figure I-
41). L’utilisation de ces matériaux carbonés poreux pour des systémes de stockage d’énergie, ou de

structures catalytique apparait trés prometteuse.
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Figure 1-41 : (a) Tableau récapitulatif des propriétés physiques des aérogels en fonction de leur formulation, (b)
tests de compressibilité mécanique pour des cycles de charge-décharge a différents pourcentages de
déformation?®,
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Les travaux de Zhu et al. sont les fondements pour I’élaboration d’aérogels de graphene par
impression 3D. Il en découle ainsi les travaux de Fu et al. et de Jiang et al. visant a utiliser ces matériaux
pour des applications de supercondensateur ou d’électrode pour les systémes de batteries Li-ion. En
effet, la surface spécifique élevée ainsi que la faible densité des aérogels se prétent bien aux applications
électrochimiques. Par exemple, ’étude trés récente de Jiang et al. rapporte a ce jour les valeurs de
capacite spécifique les plus élevées par rapport aux matériaux a base de graphéne ayant des applications
de supercondensateurs (Figure 1-42-a-b)'%°. Ces valeurs de capacitance électrochimique varient entre
183 et 210 F.gten fonction de la densité de courant, et restent constantes apres cinquante milles cycles

de charge/décharge (Figure 1-42-c),
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Figure 1-42 ; Propriétés électrochimiques pour des aérogels de graphéne, (a) mesure de voltamétrie cyclique a
différentes vitesses de balayage, (b) comparaison de la capacité spécifique en fonction de la densité de courant
avec d’autres supercondensateurs a base de graphéne, (c) cycles de stabilité de la capacité spécifique pour une
densité de courant de 10 A.g* 14

Les aérogels a base de graphene obtenus par impression 3D présentent une conductivité
électrique intéressante tout en ayant une densité relativement faible. La densification de ces matériaux
permettrait d’accroitre grandement cette conductivité électrique mais également d’améliorer la tenue
mécanique des échantillons en réduisant la porosité. Cette idée a été développée par Zhong et al. via
I’ajout de polyméres minéraux dans la matrice d’oxyde de grapheéne pour 1’¢laboration de matériaux
composites carbonés résistants et conducteurs par impression 3D Comme pour les études
précédentes, la compréhension du comportement rhéologique des formulations est nécessaire. Dans
cette étude les formulations sont concentrées de 4 & 20 % en masse avec autant de GO que de polymeéres
minéraux (mélanges SiO,, Al;O3 et Na;0O). Les échantillons imprimés en forme de damiers sont
caractérisés mécaniquement et électriqguement avant et apres carbonisation. Les auteurs ont montré
qu’une augmentation de la quantité de GO dans le systéme tend a faire chuter 1’élasticité et la contrainte

a la rupture des matériaux (Figure 1-43-a-b-c). Egalement, la hausse de la quantité de GO tend & accroitre
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les propriétés de conductivité électrique (Figure 1-43-d). En comparaison avec les systemes d’aérogels
de graphene, la résistance a la compression apparait supérieure pour ces systémes composites carbonés.

Il en a été conclu que ces propriétés finales sont dues a I’interaction forte entre la matrice d’oxyde de

graphéne et les polymeéres minéraux jouant le role de renfortst4,

T 504 (a) =— before heat treatment 10001(D) —=—before heat treatment
= —4— after heat treatment % 8001 —a— after heat treatment
£ 40- s
2 @ 600
£ 304 3
4 B 400/
> =
g% £ 200
2 @
Q =
104 o
4 8 12 16 20 4 8 12 16 20
GO volume Fraction (%) GO volume Fraction (%)
2-
——GOGP_2
30 GOGP_3 £ 1.5x10%
w© Y] =——GOGP_4 %)
S / =
& £ 1.0x10%1
» 5 5.0x10'
04 b o =
efore = after .
compression compression 0.0 f:“"em loading
0 2 4 6 8 10 3 6 9 12 15 18 21
Strain (%) GO volume Fraction (%)

Figure 1-43 : (a,b,c) Propriétés mécaniques en compression et (¢) conductivité électrique en fonction de la fraction
de GO et du traitement thermique!4!.

Dans 1’objectif d’élaborer un matériau carboné dense, résistant mécaniquement, conducteur
électriqguement et imprimé en 3D, I’élaboration de matériaux composites apparait tres intéressante. Le
choix d’utiliser I’oxyde de graphéne comme matrice permet d’amener les propriétés rhéologiques
nécessaires a I’impression et les propriétés de conductivité électrique finales. L’ajout d’un renfort permet
d’améliorer la tenue mécanique et accroitre la densité du matériau aprés carbonisation. Le choix de ce
renfort apparait déterminant pour les propriétés finales. Nous avons vu dans les parties précédentes que
la lignine est bon précurseur pour 1’élaboration de matériaux carbonés. Sa structure aromatique hyper-
ramifiée permettrait d’accroitre le rendement carbone et la densité d’un possible mélange lignine/GO
imprimé en 3D et carbonisé. Actuellement, il n’existe qu’une seule étude relatant I’impression 3D de la
lignine'*2. Dans cette étude de Shao et al. , la dispersion visqueuse imprimée en 3D est composée d’un
mélange de lignine, de micro-fibrilles de cellulose et de cellulose en poudre. Une fois carbonisé a
1200°C, les propriétés physiques sont relativement intéressantes avec une densité de 1,8, une
conductivité électrique de 173,5 S.cm™, et un module d’Young de 38,4 GPa. L ensemble de ces valeurs
sont bien supérieures a celles obtenues dans 1’étude de Zhu et al. pour I’impression 3D d’oxyde de
graphéne seul. Ainsi 1’¢élaboration d’un matériau composite carboné a base de lignine et de GO par
impression 3D semble étre une étude prometteuse pour combiner la densité amenée par la lignine et

I’organisation structurale du graphene (Chapitre V).
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1.5 Conclusion et objectifs de la thése

La lignine apparait comme un précurseur bio-sourcé prometteur pour 1’élaboration de matériaux
carbonés. Cependant les structures graphitiques qu’elle permet d’obtenir sont généralement de basse
qualité. 1l convient donc de rechercher des voies d’amélioration, notamment par 1’ajout d’agents
structurants. De plus, il est souhaitable d’améliorer les procédés de mise en forme pour créer des
matériaux facilement utilisables et avec un bon contrdle de leurs propriétés.

Les travaux développés dans cette thése concernent ces défis. Ils seront focalisés sur deux technologies
de mise en forme : I’¢lectrofilage et I’impression 3D. Dans les deux cas, les systémes de départ seront
des solutions de lignine. Du GO sera utilisé pour améliorer les structures graphitiques aprés
carbonisation. Le GO aura par ailleurs une influence sur la stabilité des solutions, et sur leurs propriétés
rhéologiques. La physico-chimie de ces systémes sera donc un point critique pour 1’ensemble des
travaux de these.

Ces derniers permettront la réalisation de tresses de nanofibres carbonées robustes et conductrices
d’électricité par électrofilage (Chapitre 111), de nanofibres nanocomposites structurées (Chapitres 1V) ou
encore la réalisation d’objets 3D composites carbonés (Chapitre V).
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I1.1 Produits et composés chimigues

Trois grades de lignine ont été utilisés. Ces grades se différencient via leur procédé
d’extraction (voir Chapitre 1.1.2). Les caractéristiques de ces lignines sont résumées dans le Tableau
I1-1. Les lignines Indulin AT et Protobind 2400 seront utilisées pour 1’élaboration de nanofibres de

carbone. La lignine Aldrich low sulfonate sera utilisée pour I’impression 3D.

Tableau I1-1 : Informations et caractéristiques des lignines utilisées.

1y . Température
Nom Procédé Masse molaire P in
de transition

Entreprise/Pays Origine/Type Pourcentage

. s . I . i
commercial d’extraction (g.mol?) vitreuse d’impuretés
Indulin a7 Vicad West Vaco Pin/ Kraft 5600 154°C 28%
Etats Unis Résineux
. Green Value . . o
Protobind 2400 Suisse Paille de blé Soda 3300 102 °C 14,2 %
Low Sulfonate Aldrich ? Sulfite 2110 150 °C 40%
Allemagne (sulfonate)

L’alcool polyvinylique (PVA) (Figure 1l-1-a) sera utilise comme plastifiant lors de
1’élaboration de nanofibres précurseurs de lignine. Le PVA est obtenu chez Sigma-Aldrich sous le
nom commercial de Mowiol. Trois PVA ont été utilisés, ils se différencient par leur poids moléculaire
et leur degré d’hydrolyse (Figure I1-1-b). La température de transition vitreuse et la température de
fusion du PV A sont respectivement 80°C et 220°C.

b
®) Nomination Masse .
. . Degrés
commerciale molaire d’hvdrolyse
() Alcool Polyvinylique (g.mol ) yaroly
n Mowiol 18-88 130 000 86-88 %
O H Mowiol 40-88 210000 86-88 %
Mowiol 56-98 195 000 98-99 %

Figure 11-1 : (a) Formule chimique de I’alcool polyvinylique, (b) tableau récapitulatif des PVA utilisés.

Les principaux solvants utilisés pour la préparation des dispersions sont 1’eau et le
diméthylsulfoxyde (DMSO). D’autres solvants comme [I’éthanol, 1’éthyléne glycol, le diméthyle
éthyléne urée (DMEU), le diméthylacétamide (DMAC), le N,N-diméthylformamide (DMF), et le
tétrahydrofurane (THF) ont été utilisés pour les tests de solubilité des lignines (voir Chapitre 111.1.1),

et ne seront pas conservés par la suite.
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Le sel méthanoate de césium, de formule Cs(CHO,), et de masse molaire 177,9 g.mol* a été
utilisé pour la préparation de solution aqueuse saline. Ce sel permet d’élaborer des solutions trés
denses jusqu’a une concentration de 72% en masse avec une masse volumique de 2,3 g.cm?. Ces
solutions seront utilisées pour les mesures de densité des matériaux par flottaison (description

Paragraphe 11.5.5).

L’oxyde de graphéne est obtenu commercialement chez le fournisseur Graphenea. Celui-ci est
en solution aqueuse (pH = 2-2,5) concentré a 4 mg.mL? soit 0,4 % en masse. Les caractéristiques
techniques du GO obtenues sur le site marchand de Graphenea sont reportées a la Figure 11-2. Les
tailles latérales de feuillets sont inférieures a 10 um avec un pourcentage de mono feuillet supérieur a
95 %.

(¢)  Eléments Composition
Carbone 49 —56 %
Hydrogeéne 0-1%
Azote 0-1%
Soufre 2-4%
Oxygene 41 -50 %

Figure 11-2 : (a) Dispersion d’oxyde de graphéne en solution aqueuse, (b) image MEB de feuillets d’oxyde de
graphéne (échelle 10pm), (c) composition de 1’oxyde de graphéne, obtenue par analyse ¢élémentaire.
(Informations issues du site marchand de I’entreprise Graphenea).
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1.2 Préparation des systémes de formulations

Dans toute la suite de cette partie les concentrations seront exprimées en masse, donnant des

pourcentages massiques pour chaque constituant.

11.2.1 Dispersions de lignine/alcool polyvinylique dans le DMSO

Les dispersions de lignine/PVA dans le DMSO seront utilisées dans le Chapitre 111 pour la
préparation de nanofibres de carbone ex-lignine par électrofilage. Cette préparation se divise en deux
étapes. La premiére est la dissolution du PVA dans le DMSO sous agitation magnétique a 90 °C
jusqu’a dissolution complete. Cette solution est par la suite refroidie jusqu’a une température de 65°C
et toujours sous agitation magnétique. La lignine sous la forme de poudre est directement ajoutée dans
la solution de PVA sous agitation et & température de 65°C. L’agitation du mélange lignine/PVA dans
le DMSO a 65°C est maintenue pendant une nuit. Les concentrations de lignine et de PVA en solution

et dans les nanofibres sont définies de la maniére suivante :
my, Mpya

+
Mot Mtot

Yosotution = YLsorution + YoPVAsoiution = ] x 100 (11-1)

%L.S‘olution %PVASolution

%Solution %Solution

Uorivre = WoLivre + %PV Apipre = | | x 100 (12
Yosonution, YLsowution, YPVAsoiution, Yriore, %Lribre, %PVArinre cOrrespondent respectivement au
pourcentage massique total dans la solution, au pourcentage massique de lignine dans la solution, au
pourcentage massique de PVA dans la solution, au pourcentage massique total dans la fibre, au

pourcentage massique de lignine dans la fibre, et au pourcentage massique de PVA dans la fibre.

Une fois les solutions préparées, il est préconis¢ d’effectuer directement le filage des solutions

afin d’éviter leur déstabilisation et la séparation de phase au cours du temps.

11.2.2 Dispersions de lignine/alcool polyvinylique/oxyde de graphéne dans le DMSO

Les dispersions de lignine/PVA/GO dans le DMSO seront utilisées dans le Chapitre 1V pour la
préparation de nanofibres de carbone nanocomposites par électrofilage. Ces dispersions sont élaborées
de la méme maniere que les dispersions de lignine/PVA. Les dispersions de lignine/PVA sont
d’abords préparées, puis la solution de GO dans le DMSO est ajoutée. Ce procédé de préparation de
solution nécessite une étape supplémentaire qui est 1’échange de solvant et la concentration de la
dispersion de GO initialement en milieu aqueux'. Comme 1’ont montré Paredes et al., I'oxyde de
graphéne peut étre dissous apres sonication dans des solvants polaires tel que le DMSQ?. La solution

aqueuse de GO étant & 0,4% en masse initialement, des étapes successives de centrifugation et de
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sonication sont effectuées pour obtenir une solution finale de GO a 4% en masse dans le DMSO

(Figure 11-3). Afin de s’assurer de la bonne dispersion du GO dans le DMSO, I’étape d’échange de
solvant est réalisée deux fois consécutivement.

el
o = 2
&

S o | - /

> > = > = (@ Z n¥

Re-dispersion du GO dans le

Ultracentrifugation du GO concentré Echange de solvant DMSO avec des étapes
GO dispersé dans l'eau dans l'eau Eau = DMSO successives de vortex et de
- 100 000g/1 heure sonication

Procédé d’échange —

de solvant réalisé @

deux fois. € €
- Dispersion de } ST

GO a 4% en masse
dans le DMSO

Ultracentrifugation du GO

Obtention de GO dispersé dans le DMSO .
concentré dans le DMSO - 100 000g/1 heure GO dispersé

dans le DMSO

Figure 11-3 : Représentation schématique du processus d’échange de solvant mis en place pour la préparation de
solutions d’oxyde de graphéne concentrées dans le DMSO.

Afin d’assurer le filage des solutions, la concentration en PVA est fixée pour chaque systeme a

9 % en masse. En adaptant les formules (11-1) et (11-2) au systéme lignine/PVA/GO par 1’ajout d’un
terme %GOsoiution dans (11-1) et %GOkinre dans (11-2) on obtient :

%Solution = %LSolution + %PVASolution + %GOSolution

N m m -3
:[ L Meva GO]XIOO (1)

Mot Mot Mot
%FibTE = %LFibre + %PVAFibTe + %GOFibre (”-4)

— [%LSolution %PVASolution %GOSolution % 100

0, . 0, . 0, X
/OSolutlon /OSolutlon A)Solutlon

Un ensemble de dispersions a été réalis¢é pour I’étude du diagramme de phase ternaire
lignine/PVA/GO/DMSO (voir Chapitre 1V.1.2). Quatre systémes de formulations ont été préparés
préférentiellement pour la réalisation de nanofibres nanocomposites et pour étudier I’influence de la

concentration en GO sur les propriétés finales (voir Chapitre 1V.3). Les compositions de ces systemes
sont données dans le Tableau I1-2.
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Tableau 11-2 : Pourcentages massiques en solution et dans les nanofibres des systemes lignine / PVA /GO.

Systéme Ysolution Yligninesoiyiion / %PVAselution / %GO0solution %ligninegipre / %PVAgibre / %GOribre
1 12 % 0%/9%/3% 0%/75%/25 %
2 28,5 % 16,5% /9% /3 % 58 % /31,5 %/ 10,5
3 29 % 18%/9% /2% 62 % /31 %/ 7%
4 29.5 % 19,5% /9% /1% 66 % /30,5 % /3,5 %

11.2.3 Gels d’oxyde de graphéne dans 1’eau

Les systémes visqueux d’oxyde de graphéne dans 1’eau seront utilisés dans le Chapitre V pour
I’élaboration de matériaux carbonés par impression 3D. lls sont préparés par ultracentrifugation
(modele Optima MAX-XP, Beckman Coulter) de la dispersion commerciale de GO a 0,4 % en masse.
Aprés ultracentrifugation, le surnageant est éliminé et le culot du tube correspondant au GO concentré
est conservé (Figure 11-4-a-b). Par la suite, la concentration de chaque systéme est contrdlée par extrait
sec. Les parametres expérimentaux d’ultracentrifugation pour la préparation des solutions de GO a
différentes concentrations sont résumés a la Figure 11-4-c. Les systémes visqueux concentrés a 2, 4, 6

et 8 % en masse de GO seront principalement étudiés par la suite.

(©) Accélération (g) ?:A:l ::::3:;::; Durée (h)
50 000 2% lh
100 000 4% lh
150 000 6 % lh
200 000 8 % lh
250 000 10 % lh
286 000 13,5 % l1h
286 000 17 % 1,5h
Oxyde de graphéne concentré (culot) 286 000 21 % 2h

Figure 11-4 : (a) Photographie des solutions d’oxyde de graphéne a 0,4 % en masse avant centrifugation, (b)
photographie du gel de GO concentré au culot des tubes apres ultracentrifugation, (c) concentration des gels de
GO en fonction de 1’accélération et de la durée d’ultracentrifugation.
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11.2.4 Gels d’oxyde de graphéne/lignine dans I’eau

Les systemes visqueux composés d’un mélange de GO et de lignine dans 1’eau seront utilisés
dans le Chapitre V pour I’élaboration de matériaux composites carbonés par impression 3D. Ces
systemes GO/lignine sont obtenus en mélangeant en différentes proportions une dispersion de GO a 8
% en masse dans I’eau (protocole Paragraphe 11.2.3) avec une solution de lignine sulfonate a 30 % en
masse dans I’eau. Les compositions des systémes en solution et apres impression 3D sont données par

les équations suivantes :

Yger = YoLger + %G0ge

= CsolutionL Csolution GO (I |_5)
- [mSolutionL X Mot + Msotution Go X Tot x 100
%Echantillon 3D = %LEchantillon 3D + %GOEchantillon 3D (||-6)
_ %LGel %GOGel % 100
% %
0Gel 0Gel

Par exemple, pour un ratio GO/lignine de 50/50, le systéme est composé de :

%GOge =4 g x (0,08 /5) x 100 = 6,2 % en masse

%Lce =19 % (0,3/5)x 100 = 6,2 % en masse

%GOkchantilion 30 = (6,2 / 12,4) x 100 = 50 %

%L echantition 30 = (6,2 / 12,4) x 100 = 50 %

Les ratios GO/lignine préparés via la description ci-dessus et étudiés dans le Chapitre V sont 100/0,
87/13, 70/30, 50/50, 30/70, 15/85.
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11.3 Procédés d’élaboration des échantillons

11.3.1 Electrofilage

Le principe de 1’électrofilage pour 1’élaboration de nanofibres polymére et de carbone a été
détaillé dans le Chapitre 1.2.2.2. L’appareillage utilisé est un dispositif commercial, modé¢le TL-Pro de
I’entreprise Tong Li Tech. Dans le cadre de cette these deux montages ont été utilisés. Ces montages se
différencient par le type de collecteur utilisé et les paramétres expérimentaux. Le premier est
I’utilisation d’un collecteur plan (Figure II-5-a). Les nanofibres constituant le mat n’auront aucune
organisation préférentielle. Le second systéme utilise un collecteur cylindrique rotatif (Figure 11-5-b).
Les nanofibres formées vont alors s’aligner préférentiellement perpendiculairement a 1’axe de rotation
du collecteur. Le premier systeme de filage sera utilisé pour 1’élaboration de mats de nanofibres de
carbone ex-lignine et ex-lignine/GO. Le second systéme sera utilisé pour 1’obtention de tresses de

nanofibres de carbone ex-lignine (détaillés dans le Paragraphe 11.3.2). L’ensemble des paramétres de

filage pour les systemes lignine/PVA et lignine/PVA/GO sont résumés dans le tableau de la Figure I1-
5-C.

Générateur haute tension

Pousse seringue

Rampe de déplacement en x

Support d’injection

Connexion haute tension
+ aiguille

Lampe pour observation

Collecteur Plan

Collecteur Cylindrique

Panneau de controle

Type de collecteur Diametre

(c) Systéme Formulation (distance aiguille —collecteur) Voltage aiguille Débit d’injection
Lignine/PVA . Plan . 15-20kV 800 um 0,5 mL.h!
Rotatif (20 tour.min!) i ’
Lignine/PVA/GO Plan 20 -30kV 800 um 1,5 mL.h!

Figure 11-5: (a) Montage d’électrofilage avec un collecteur plan, (b) montage d’électrofilage avec un rouleau
rotatif pour collecteur, (c) Tableau résumé des parameétres de filage utilisés en fonction du systeme de
formulation.
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11.3.2 Tressage des nanofibres

Le tressage des nanofibres a ét¢ mis en place afin d’élaborer des fibres de diamétre
micrométrique a base de nanofibres de lignine. Les résultats seront détaillés dans la Chapitre I11.4. Ce
procédé nécessite tout d’abord 1’obtention d’un mat de nanofibres alignées obtenue par électrofilage
(montage Figure 11-5-b). Ces mats d’épaisseur 100 um sont par la suite prédécoupés avec une
dimension de 5 cm de longueur et 1 cm de largeur. Des bandes de nanofibres de lignine sont alors
obtenues. Ces bandes vont étre tressées via un montage électronique développé par P. Merzeau
ingénieur de recherche au laboratoire CRPP (Figure 11-6-a). Ce montage est composé de deux aiguilles
métalliques orientées verticalement et séparées d’une distance ajustable. L’aiguille du bas est reliée a
un moteur contrlable par ordinateur. Vitesse de rotation, et nombre de tours peuvent alors étre
controlés informatiquement. Pour les bandes de nanofibres de lignine, celles-ci sont collées a
I’extrémité de chacune des aiguilles séparée d’une distance de 4 cm (Figure 11-6-b). A la suite de cette
étape, les nanofibres tressées sont traitées thermiquement pour obtenir des tresses de nanofibres de
carbone ex-lignine (résumé des étapes Figure 11-6-c).

Controle informatique

- Aiguille fixe
du tressage - g

. Mat de nanofibres de
Systéeme de tressage de lignine

fibres

iy

Aiguille rotative

~=— Moteur

Nanofibres
(c) il Lignine/PVA solution Pouk ”
Aiguille / uleau rotat

e Y i’

Electrofilage

Lignine / PVA dans le DMSO

Tressede —>

— —
— E——
Carbonisation Tressage

Tresse de nanofibres de carbone ex-lignine o5
i : Tressage contrdlé par ordinateur :

Mat de nanofibres de lignine

Figure 11-6 : (a) Photographie du montage de tressage des nanofibres, (b) photographie d’une bande découpée
dans un mat de nanofibre et collée entre les deux aiguilles pour le tressage, (c) représentation schématique
résumant les étapes de procédé pour 1’élaboration des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine.
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Dans le domaine du textile, deux grandeurs physiques sont utilisées pour définir le tressage : le
taux de tressage et I’angle de tressage. Ces deux grandeurs sont fréquemment utilisées lors de
I’élaboration de fibres tressées de nanotubes de carboned. Les expressions du taux de tressage et de
I’angle de tressage ont pu étre données a partir du modele de Hearle pour une géométrie hélicoidale
idéale (Figure 11-7).

(b)

td

|

Figure 11-7 : Représentations schématiques : (a) d’une tresse de fibres, (b) 3D du systéme hélicoidal pour un
tour de tressage idéal, (c) 2D indiquant L la longueur pour un tour de torsion, d le diametre de la fibre et 8 I’angle
de tressage®.

A
—

»
>

d
tan@ = ”T (1-7)

L= (11-8)

1
T
Ou d est le diamétre de la fibre, L est la longueur pour une torsion, € ’angle de tressage et T le niveau
de torsion ou aussi appelé taux de tressage.

En combinant (11-7) et (11-8), le taux de tressage peut étre défini en fonction de 1’angle de torsion et du
diametre de la fibre :

_ tan @
t= md

(11-9)

Dans le cas de notre étude, quatre tresses ont été réalisées par torsion des mats de nanofibres de
lignine. Ces systémes présentent un angle de tressage allant de 64° a 79° et un taux de tressage de 23,

44, 54, 78 tours.cm respectivement (Résultats Chapitre 111.4)
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11.3.3 Impression 3D

Les échantillons imprimés ont été obtenus par le biais du procédé dit d’injection directe
d’encre. Le modele d’imprimante est basé sur celui du modéle commercial Prusa i3 (Figure 1-38-a).
Cette imprimante est habituellement utilisée pour I’impression de filament fondu de polymeére. Des
modifications ont alors été réalisées sur cette imprimante par W. Neri ingénieur d’étude au laboratoire
CRPP afin d’assurer I’'impression d’encre visqueuse. Le principal changement est la téte d’impression
qui a été remplacée par un pousse seringue directement relié au moteur d’injection et contrélé par le
logiciel d’impression 3D (Figure 11-8-a). Un capteur de pression (Flowplus16, Vicotec) a également
¢été rajouté et positionn¢ entre la seringue et la buse d’injection afin d’évaluer en temps réel la pression
lors de I'impression (Figure 11-8-b). Pour la partie informatique, les objets tridimensionnels ont été
dessinés sur la bibliotheque en ligne Tinkercad, permettant d’obtenir un fichier au format .stl lisible
par les logiciels d’impression 3D. Le logiciel d’impression 3D utilisé est Ultimate Cura, il permet de
régler tous les parameétres de I’impression (Figure II-8-c). Différents objets ont pu étre imprimés
(damiers, maison, bouteille, cylindre). Ici le cylindre creux sera le plus imprimé et utilisé pour
I’ensemble des caractérisations notamment pour les tests de compression (Figure 11-8-c). Les
dimensions de ces cylindres sont les suivantes : diamétre externe de 12 mm, diameétre interne de 7 mm
et une hauteur de 10 mm. Aprés optimisation des parametres d’impression, ces derniers sont conservés
pour tous les échantillons afin de comparer leurs propriétés structurales et morphologiques finales.
Ainsi les dimensions des échantillons initialement fixées pourront varier en fonction de la formulation

de I’encre imprimée. Les principaux paramétres d’impression sont reportés a la Figure 11-8-d.

Systéme d’extrusion

Moteur déplacement X Moteur déplacement Y . .
Capteur de  Encre Contréle informatique de

pression imprimable Pimpression 3D

Piece 3D au format .stl

Panel de contréle des

Buse

. Objetimprimé Plateau d’impression ~ Moteur déplacement Z paramétres d’impression
d’extrusion
(d) Epai a
Systéme Hauteur de palsseur ¢ ) Température . Mode Vitesse
il;l rimé couche la paroi / Remplissage d’impression Débit d’impression  d’impression
P taille de buse press pres: pres:
GO . . }
P 0,2 mm 0,5 mm 0% Ambiante 200 % Spirale 10 mm.s™
GO/lignine

Figure 11-8 : Photographies (a) du systéeme d’impression 3D : imprimante + systeme informatique, (b) du
systéme d’extrusion, (c¢) du logiciel de contrle de I'imprimante et des parameétres d’impression, (d) tableau des
paramétres utilisés pour I’impression 3D de matériaux carbonés.
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1.4 Traitements chimiques et thermiques

11.4.1 Lyophilisation

Le procédé de lyophilisation consiste a éliminer progressivement I’eau d’un composé congelé
(en phase solide) par sublimation sans passer par la phase liquide. Comme détaillé dans la Paragraphe
1.4.3, ce procédé est majoritairement utilisé pour 1I’élimination de I’eau des échantillons d’oxyde de
graphene imprimés en 3D*°. Nous [lutiliserons aussi pour les travaux de cette thése.
Expérimentalement, aprés impression les échantillons sont gelés dans un bac contenant de 1’azote
liquide, puis lyophilisés pendant 12h. Aprés lyophilisation, les échantillons sont facilement
manipulables (Figure 11-9).

Figure 11-9 : Photographie d’échantillons de graphéne imprimés en forme de cylindre creux par impression 3D
apres lyophilisation.

11.4.2 Réduction sous hydrazine

L’hydrazine, de formule chimique H:N-NH sera utilisée comme agent réducteur des
échantillons d’oxyde de graphéne imprimés en 3D. Cette réduction chimique a pour effet de retirer les
groupements oxygénés. Ce procédé a largement été étudié dans le cas de la réduction de 1’oxyde de
graphéne permettant d’obtenir le GO réduit (rGO)® (Figure 11-10). D’un point de vu expérimental, les
échantillons d’oxyde de graphéne sont placés dans un dessiccateur mis sous vide avec un récipient
contenant de 1’hydrazine liquide en son centre. La réduction est effectuée via les vapeurs d’hydrazine

présentes dans le dessiccateur pendant 2 jours.

Oxyde de graphéne Oxyde de graphéne réduit

Figure 11-10 : Représentation schématique de la structure de ’oxyde de graphéne réduit aprés traitement
chimique sous hydrazine.
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11.4.3 Thermostabilisation oxydative

Le principe de la stabilisation oxydative, ou thermostabilisation, a été détaillé dans le
Paragraphe 1.2.2.2. De maniére générale, cette étape d’oxydation est nécessaire pour la bonne tenue
mécanique du systeme carboné final. Ce traitement a été mené sur les mats et les tresses de nanofibres
de lignine et de lignine/GO. Il a également été réalisé sur les échantillons lignine/GO imprimés en 3D.
L’influence de cette étape sur la tenue mécanique des échantillons et sur le rendement carbone final
sera discuté (Chapitre 111.3.1). Expérimentalement, la thermostabilisation oxydative a été effectuée
dans un four & moufle programmable (Nabertherm GmbH, Germany) avec une vitesse de montée de
2,5°C.min* jusqu’a 250°C, suivi d’un plateau de 1h a 250°C. Les échantillons sont redescendus a

température ambiante avant toute autre étape de traitement thermique.

11.4.4 Carbonisation

Comme détaillé dans le Paragraphe 1.2.2.2, la carbonisation a pour effet d’éliminer les
composés organiques du systéme afin d’obtenir uniquement un composé inorganique en fin de
traitement thermique. Dans le cas de cette these tous les échantillons produits (mats, tresses de
nanofibres de lignine et échantillon de graphene imprimés en 3D) subiront cette étape de pyrolyse.
Pour les systémes de nanofibres a base de lignine, différents paramétres tels que la température
maximale de traitement thermique, la vitesse de montée en température ainsi que des étapes
intermédiaires lors du traitement ont été étudiés (Chapitre 111.3.1). De maniéere générale, le cycle de
carbonisation le plus utilisé pour le traitement des nanofibres de lignine est le suivant : vitesse de
montée a 5°C.min! jusqu’a des températures maximales de 550, 650, 800, 900, 1000 et 1200 °C, puis
cette derniére est maintenue 1lh avant une redescente a température ambiante. Dans le cas des
échantillons de GO et des mélanges GO/lignine imprimés en 3D, le procédé est identique a celui
mentionné précédemment avec une température maximale de 1000 °C. Expérimentalement, les
carbonisations sont effectuées dans un four tubulaire horizontal (Adamel Lhomargy) basse pression
(quelques mbar) et sous atmosphéere inerte (argon) (Figure 11-11-a). Lors du traitement thermique, les
mats de nanofibres de lignine et lignine/GO sont placés entre deux plaques d’alumine afin d’éviter leur
déformation (Figure 11-11-b). Les tresses de nanofibres de lignine sont collées par chaque extrémité
sur un cadre en carbone afin de conserver une tension et d’éviter la rétractation lors de la carbonisation
(Figure 11-11-c). Enfin, aprés réduction sous hydrazine, les échantillons imprimés en 3D sont placés

directement dans le creuset en céramique pour la carbonisation (Figure-11-d).
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Four statique horizontal
de carbonisation

Manometre de controle
de pression

Vanne de mise
sous gaz inerte

Vanne de mise sous Vanne de mise Controle du  Programmateur du
pression atmosphérique sous gaz inerte débitde gaz  cycle de carbonisation

Figure 11-11 : Photographies (a) du montage du four de carbonisation et de la disposition des échantillons dans
le creuset en céramique pour la carbonisation (b) des mats de nanofibres entre deux plaques d’alumine, (c) des
tresses de nanofibres de lignine collées sur un cadre carbone et (d) des échantillons d’oxyde de graphéne réduit
imprimés en 3D.

11.4.5 Graphitisation

Le traitement thermique haute température de graphitisation a été mené sur les systémes de
nanofibres de carbone ex-lignine. Celui-ci a été réalisé afin de mettre en évidence I’influence de la
température de traitement thermique sur la microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine
(Paragraphe 111.3.3). Les températures étudiées sont 1500, 1800, 2000, 2400 et 2700 °C. Les
échantillons graphitisés sont préalablement carbonisés a 1000 °C. Expérimentalement, le four de
graphitisation est un montage élaboré en interne au laboratoire CRPP avec un réacteur composé d’un
tube en graphite (Figure 11-12-a) relié a deux générateurs basses tensions et haut ampérage (Figure 1l-
12-b). Les échantillons sont placés dans des creusets en graphite fermés et usinés au laboratoire
(Figure 11-12-c). Une fois le four fermé, celui-ci est mis sous un balayage continu d’argon pendant une
heure avant le début du procédé, balayage maintenu durant tout le traitement thermique. Le contréle de
la température se fait a I’aide d’un pyrométre infrarouge relié aux générateurs par l'intermédiaire d'un

programmateur, et dont 1’optique est centrée sur le creuset positionné au centre du réacteur.
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Bulleur Systéme de
a gaz

refroidissement (eau) Réacteur de graphitation Pyromeétre Infrarouge

Figure 11-12: Photographies (a) du montage de graphitisation, (b) des génératrices basses tensions et du
programmateur de température, (c) d’un creuset en graphite cylindrique creux refermable dans lequel sont placés
les échantillons.

11.5 Caractérisations

11.5.1 Thermiques

L’analyse du comportement thermique des échantillons a 1’état polymére a pu étre menée via

différentes techniques d’analyses : DSC, ATG, DMA.

e Calorimétrie a Balayage Différentielle (DSC)

La DSC permet de mesurer le flux de chaleur associé aux transitions ou aux réactions
(exothermiques ou endothermiques) telles que la fusion, la cristallisation et la transition vitreuse. Cette
technique a été utilisée pour définir les températures caractéristiques des transitions listées ci-dessus et
également pour comprendre les interactions entre les constituants des nanofibres polymeres
(Paragraphes 111.2.3 et 1V.2.2). Expérimentalement, les analyses ont été effectuées sur le modéle DSC
250, TA instruments ou environ 10 mg d’échantillon sont placés dans un creuset en aluminium serti.
Elles sont effectuées en milieu inerte sous azote avec un débit de 50 pl.mint. La procédure pour les
analyses est la suivante :

1. Premiére chauffe afin d’effacer « I’histoire » thermique de I’échantillon (trace de solvant,
humidité, etc..) de la température ambiante jusqu’a 100°C a 10°C.min%. Celle-ci est suivie
d’une redescente a 0°C.

2. Seconde chauffe a 5°C.min* de 0°C a 250°C et isotherme a 250°C pendant 1 min.
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3. Refroidissement jusqu’a température ambiante & 5°C.min.
La montée en température permet d’obtenir des informations sur la transition vitreuse et la fusion
(réaction endothermique) des échantillons. Alors que la descente en température informe sur la

recristallisation (réaction exothermique) du systeme.

e Analyse Mécanique Dynamique et Thermique (DMA)

La DMA permet de mesurer les propriétés viscoélastiques des matériaux en fonction de la
température en appliquant une force/déformation cyclique a une fréquence donnée sur 1’échantillon.
Dans le cas d’un systéme en régime dynamique, 1’équation (I-1) s’applique alors. Les essais de DMA
indiquent 1’évolution du module élastique ou de conservation (G’) et du module de perte (G”). Le
ratio entre le module de perte et le module élastique permet de définir le facteur de perte ou

d’amortissement tan o :

!

= — 11-10
tan § o ( )

L’évolution de tan & en fonction de la température renseigne sur la transition vitreuse, et la fusion du
matériau polymere. Dans le cadre de cette these, la DMA a été utilisée pour compléter 1’investigation
sur les interactions entre les constituants des mats de nanofibres polyméres (Chapitre 111.2.3).
Expérimentalement, les mesures de DMA (SDTA861, Mettler Toledo) ont été menées sous
cisaillement a une fréquence fixée de 10 Hz et sur une plage de température de 25 a 300°C avec une
vitesse de chauffage de 5°C.min?. Les échantillons composés de mats de nanofibres ont été
prédécoupées a I’emporte-piéce avec un diametre de 6 mm et une épaisseur de 100 um, puis placés

entre les deux mors de cisaillement.

e Analyse Thermogravimétrique (ATG)

L’ATG consiste a mesurer la variation de masse d’un matériau en fonction du temps et de la
température. Cette technique est utilisée pour la détermination des caractéristiques des matériaux tels
que la stabilité thermique, la cinétique des réactions chimiques et les températures de dégradation.
Dans le cas de cette thése I’ensemble des matériaux sous la forme de nanofibres ou imprimés en 3D
destinés a étre traités thermiquement ont été caractérisés par ATG. Ainsi, cette technique a été utilisée
pour définir le rendement carbone aprés pyrolyse et pour mettre en évidence ’effet de la stabilisation
oxydative sur les systemes précurseurs. Expérimentalement, les mesures ont été réalisés sur un
appareillage TGA 5500IR, TA Instruments ou environ 10 mg d’échantillons sont placés dans des
creusets en platine résistant aux hautes températures (1000-1200°C). La procédure la plus utilisée pour

la détermination du rendement carbone des composeés est la suivante :
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1. Systéeme placé sous air avec une rampe en température de 30 a 250°C avec une vitesse de
2,5°C.min’t, suivi d’un plateau d’une heure, puis redescente a température ambiante.

2. Systéme mis sous atmosphére inerte (Argon) puis attente 1h afin de purger 1’enceinte.

3. Montée en température de 30 a 1000°C avec une vitesse de 5°C.min%, suivi d’un plateau
d’une heure a 1000°C, puis redescente a température ambiante.

Le rendement carbone est déterminé a la température maximale du traitement thermique.

11.5.2 Rhéologiques

Le comportement rhéologique des formulations développées durant cette these a été évalué
suivant deux modes de mesure : sous cisaillement, et en oscillation. Les mesures ont été réalisées sur
un rhéomeétre AR 2000 (TA Instrument) avec une géométrie cone-plan d’angle 2° et de diamétre
40mm. Le gap cbne-plan est fixé a 50 um. Un cache est également placé autour de la géométrie pour
¢éviter les projections et I’évaporation de 1’eau au cours des mesures. La température du systéme Peltier

est fixée a 20°C.

e Sous Cisaillement

Le comportement rhéologique des solutions et suspensions dépend largement de leur
concentration et de la nature de la matiére qui les constitue. Il peut varier d’'un comportement
Newtonien a un comportement plus complexe. La viscosité est la grandeur la plus couramment utilisée
pour décrire le comportement d’un fluide. Pour des mesures sous cisaillement d’un fluide Newtonien,
la viscosité dynamique 7 est indépendante de la contrainte appliquée et de la durée de cisaillement.

Cette viscosité peut étre définie :

T=ny (11-11)

Ou 7 désigne la contrainte de cisaillement (Pa), # la viscosité dynamique (Pa.s), et y est le taux de

cisaillement (s2).

Dans Ie cas d’un fluide non Newtonien, la viscosité du systéeme devient dépendante du taux de
cisaillement. Plusieurs comportements peuvent décrire ces fluides non-Newtonien : rhéofluidifiant,
rhéoépaississant, et a seuil d’écoulement. Les systémes rhéofluidifiants correspondent le plus souvent
a des solutions de polymeére ou a des suspensions de particules. Ainsi, la viscosité tend a diminuer
lorsque le cisaillement du fluide augmente. Ce phénomene peut étre di a la réorganisation des entités
telle que leur orientation dans le sens de 1’écoulement (cas des nanoplaquettes de GO’®). Le
comportement rhéoépaississant est opposé a celui rhéofluidifiant, et correspond a I’augmentation de la
viscosité lorsque la contrainte de cisaillement augmente. Le dernier comportement est pour un fluide a

seuil. La contrainte appliquée sur le systéme doit dépasser une valeur critique notée 7o, appelée
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contrainte seuil pour que I’écoulement commence a se produire. Plusieurs modéles rhéologiques
permettent de décrire le comportement non-Newtonien (Figure 11-13)°. Ils décrivent les
comportements des fluides complexes a ’aide de la contrainte dépendante du cisaillement 7(y),
définissant la viscosité non-Newtonienne #(y):

n = 2 (1112

14

Pour le comportement rhéologique des dispersions d’oxyde de graphéne, le modéle généralement
utilisé est celui d’Herschel-Bulkley”®. Les études rhéologiques sur les dispersions de GO ont montré
qu’elles se comportent comme des fluides a seuil avec un comportement solide si la contrainte
appliquée est inférieure a la contrainte seuil (z0). Celle-ci peut étre également définie comme la limite

d’élasticité du systéme. Au-dela de cette contrainte, les fluides commencent alors a s’écouler avec un

comportement rhéofluidifiant. Le modele de Herschel-Bulkley est défini par :

T =10+ ky" (11-13)

Ou k est la consistance du fluide, n I’indice d’écoulement et 7, la limite d’élasticité. Si n <1 le fluide

est rhéofluidifiant et si n > 1 le fluide est rhéoépaississant.

t (Pa)

(s

Figure 11-13 : Représentation schématique des rhéogrammes pour les différents comportements rhéologiques
usuels®.

Expérimentalement, ces mesures de viscosité ont été répétées sur plusieurs cycles avec un taux
de cisaillement allant de 102 a 10% s et un temps de relaxation de 10 minutes entre chaque mesure

d’écoulement. Dix points de mesures par décade sont effectués.

76



CHAPITRE Il : Matériels et Méthodes

e En Oscillation

Le comportement viscoélastique ainsi que la limite d’¢élasticité des dispersions a base d’oxyde
de graphéne peuvent étre definis par des mesures de rhéologie en oscillation. Le principe est de
mesurer la contrainte exercée par le fluide pour un taux de cisaillement fixé. Ce type de fluide présente
un aspect élastique (G’) et un aspect visqueux (G’’) (équations (I-1)) définissant le module de
cisaillement complexe G~ en fonction de la fréquence ou de I’amplitude de cisaillement. Comme
indiqué dans le Paragraphe 1.4.2, un comportement dit solide-caoutchoutique se traduit par un plateau
de G’ avec G’ < G’ sur une gamme de fréquence considérée. Un comportement dit liquide-visqueux
se traduit par G’> > G’. Enfin la transition d’écoulement, qui dans le cas de dispersions de GO
correspond a la limite d’élasticité, se produit a I’intersection des deux modules G° = G’ en
augmentant la fréquence ou I’amplitude de cisaillement (Figure 1-37)781°, Expérimentalement, ces
mesures de cisaillement oscillatoire ont été effectuées pour des contraintes de 10 a 10° Pa, avec une

amplitude d’oscillation fixée a 10 rad.s! et des fréquences de 0,1 a 50 Hz.

11.5.3 Meécaniques

Les propriétés mécaniques des matériaux carbonés ont été évaluées via des tests de traction et
de compression uniaxiales. 1ls ont été réalisés sur un appareillage Zwick Z2S avec un capteur de force
de 10 et 100 N. Les propriétés mécaniques des matériaux peuvent étre définies par la contrainte a la
rupture (or) qui correspond a la force appliquée pour qu’il y ait rupture rapportée a la section de
I’échantillon pendant I’essai, I’allongement/compression ou déformation du matériau (A), et le module
d’Young (E) qui correspond a la rigidité du matériau (Figure 11-14-a). Ces grandeurs sont exprimables

de la facon suivante :

o= 5 (11-14)
el
A= x 100 (11-15)
0
do
= — 11-16
E=— (11-16)

Ou F est la force appliquée (N), Se est la section du matériau (cylindre plein pour les fibres et cylindre
creux pour les échantillons imprimés en 3D) (Figure 11-14-b-c), le est la longueur de déformation
(mm), I, est la longueur initiale de I’échantillon (mm), et E est le module d’Young correspondant a la
pente de la courbe a I'origine dans le domaine de déformation élastique du matériau.

Expérimentalement (Figure 11-14-b-c), les sections sont évaluées en déterminant le diameétre des
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matériaux a la loupe binoculaire. Les vitesses d’essais sont respectivement 10 mm.min™ et 6 mm.min

en traction et en compression.

(a) Contrainte

(Pa) A

Domaine de Domaine de déformation
déformation élastique plastique

Contrainte a la

rupture (O'R)

Module
de Young

> Déformation (%)

Déformation a la
rupture

e @ %/

Traverse mobile

Capteur de Force
(100 N) (100 N)
Mors

cylindrique mobile

Miichoire mobile

Support en papier

Echantillon cylindrique
imprimé en 3D

v

Force de
Compression F(N)
Tresse de nanofibres de
carbone

Miichoire fixe

Figure 11-14 : Représentations schématiques (a) d’une courbe de déformation mécanique typique d’un matériau
rigide, (b) du dispositif de traction et (c) du dispositif de compression pour évaluer les propriétés mécanique des
tresses de nanofibres et des échantillons cylindriques creux imprimés en 3D.

Traverse Fixe

11.5.4 Structurales
e Microscopie Optique

La microscopie optique en lumiere ordinaire a été utilisée majoritairement pour 1’observation
des formulations lignine/PVA dans le DMSO et pour conclure sur les phases en présence (Paragraphe
I11.1). Cette microscopie a également été utilisée pour vérifier la bonne dispersion des nanoplaquettes
d’oxyde de graphéne dans I’eau et dans le DMSO. Des clichés en lumiere polarisée (polariseur et

analyseur croisés) ont également été effectués pour observer la biréfringence des systemes de cristaux
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liquides & base de GO (Chapitre IV et V). Ces observations ont permis de définir les phases cristales

liquides présentes en fonction de la concentration d’oxyde de graphéne dans le systéme.

e Loupe Binoculaire

La loupe binoculaire (Nikon SMZ1270) est un instrument d’optique qui permet d’obtenir une
image agrandie et en relief de 1’objet observé. Cette technique a été utilisée pour observer les tresses

de nanofibres de lignine et définir I’angle de tressage ainsi que le taux de tressage (Paragraphe 11.3.2).

e Microscopie Electronique a Balayage

La microscopie électronique a balayage (MEB) (Hitachi TM-1000) a permis d’évaluer la
morphologie des nanofibres de lignine, de lignine/GO et des nanofibres de carbone résultantes de la
pyrolyse. Les diametres de ces fibres ont été évalués par la mesure d’environ 40 d’entre elles via le
logiciel de traitement d’images Image J. L’observation des mats de nanofibres de carbone traités a
haute température a été couplée avec un systéme de spectrométrie a dispersion d’énergie (EDX). Ce
systéeme permet de déterminer les éléments atomiques présents a la surface des nanofibres, et consiste
a analyser les rayons X générés par 1’échantillon suite a son exposition sous le faisceau d’électron du
MEB. Le rayonnement émis lors de I’interaction entre les électrons et la matiére est retranscrit sous
forme de spectre ou apparaissent des pics d’intensité variable caractéristiques des éléments présents.
Les tresses de nanofibres ont également été caractérisées par MEB afin d’obtenir des informations sur
la surface latérale et sur la section des fibres. Enfin, les échantillons imprimés en 3D de graphene a
base de GO et de lignine/GO ont été observes par MEB. Ces observations ont porté plus
particuliérement sur la porosité et I’empilement interne des feuillets de graphéne formant la structure

3D.

e Microscopie Electronique en Transmission

La microscopie électronique en transmission (MET) (Hitachi H-600) a été effectuée
essentiellement sur les mats de nanofibres précurseurs et carbonisés. Afin d’avoir une transmission
optimale pour 1’observation (épaisseur nettement inférieure a 100 nm), les échantillons ont été
préparés par ultramichrotomie. Cette technique permet de réaliser des coupes transverses de quelques
nanométres d’épaisseur. L’analyse TEM pour des mats précurseurs de nanofibres polyméres a pu étre
réalisée dans le but de déterminer I’interaction entre les constituants du systéme (Paragraphe 111.2.3).
Egalement des échantillons de nanofibres de carbone ex-lignine traités a haute température ont pu étre
observés par MET haute résolution (JEOL JEM 2200FS FEG HR 200 kV). Ce type de MET permet de
mettre en évidence les plans atomiques et de réaliser des analyses élémentaires a 1’échelle
nanométrique. L’organisation de la microstructure des nanofibres de carbone a alors pu étre révélée en

fonction de la température de traitement thermique (Paragraphe 111.3.6).

79



CHAPITRE Il : Matériels et Méthodes

o Diffraction des rayons X

Cette technique consiste a émettre un faisceau de rayons X sur un systéme cristallin. Lors de
leur interaction avec la matiére, les rayons X sont renvoyés dans des directions spécifiques qui sont
déterminées par la longueur d’onde des rayons X et par les dimensions et I’orientation du réseau
cristallin. Via la mesure des angles et de I’intensité diffractés, il est possible d’obtenir les dimensions
du systéme cristallin. La loi utilisée pour définir la distance entre deux plans paralléles du réseau est la
loi de Bragg (Equation 11-17) :

2d sinf = nA (1-17)

Ou A est la longueur d’onde de la source, d la distance entre deux plans paralléles du réseau cristallin,

n l'ordre de réflexion et 6 1’angle de Bragg entre le faisceau incident et le réseau plan (Figure 11-15).

—e ° ® ° *—

Figure 11-15 : Représentation schématique pour la diffraction des rayons X, loi de Bragg.

Dans le cas d’un systéme de cristallites d’atomes de carbone sp?, la diffraction des rayons X
permet de définir la distance doo2 pour 26 = 26° (pic de diffraction du graphite dooz = 0,335 nm) (Figure

11-16). Egalement, les dimensions des cristallites peuvent étre définies d’apres les équations de

Scherrer :
L.= 0,914 (11-18)
€ Bcosh
L, = 1844 11-19
@~ Bcosh (11-19)

Ou L, et L, sont les longueurs caractéristiques des cristallites suivant 1’axe a et ¢ (Figure 11-16), 6
I’angle de diffraction et f (rad) est la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction. L. et L, sont
respectivement définies a partir des pics de diffractions localisés pour 20 = 26° et 20 = 42°,

correspondant a la réflexion (002) et au massif (10) contenant les réflexions (100) et (101).
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L

Figure 11-16 : Représentation schématique des distances caractéristiques d’une structure graphitique lamellaire
déterminables par DRX.

L’orientation de ces domaines graphitiques les uns par rapport aux autres peut également étre
détermineée. Il existe une grandeur désignée comme étant le paramétre d’ordre # allant de 0 & 1 pour
définir I’organisation et 1’orientation parall¢le des plans graphitiques suivant une seule et unique
direction. Pour le cas d’un systéme de carbone sp?, celui-ci est obtenu a partir de 1’intégration
azimutale du cercle de diffraction (002) (26 = 26°). A partir du tracé de I’intensité du cercle de
diffraction normalisée par I’intensité maximale en fonction de I’angle azimutal (Figure II-17), il est

possible de définir le paramétre d’ordre via la formule suivante!! :

_ Imax(OOZ) - Imin(OOZ)

11-20
Imax(002) + Imin(002) ( :

Ou Lnax002) €t Imincooz) correspondent respectivement a I’intensité maximale et minimale pour le
cercle de diffraction (002) aprés intégration azimutale. L’absence de renfort d’intensité sur le cercle de
diffraction atteste de 1’absence d’orientation préférentielle (Figure 11-17-a-b). A I’inverse, un renfort
d’intensité de part et d’autre du cercle de diffraction montre une orientation préférentielle des
cristallites suivant un axe donné (Figure I1-17-c-d). Notons que la définition choisie du parametre
d’ordre permet juste une comparaison aisée du degré d’orientation entre différents échantillons. Mais,
contrairement a d’autres définitions, elle ne repose pas sur I’intégration azimutale de 1’intensité

diffractée, ni sur des hypothéses de distributions d’orientation qui sont ici inconnues.

Expérimentalement, les spectres de diffraction des rayons X ont été obtenus a partir d’un
montage expérimental congu au laboratoire autour d’un générateur Rigaku Micromax HF007 avec une
source XRF A =1,54 A Les données sont collectées par un détecteur 2D MAR345 de Mar-research
placé a 124 mm, donnant accés a une gamme 20 de 3° a 55°. Le montage expérimental n’étant pas
sous vide, il est important de préciser que pour tous les spectres DRX I’intensité du vide a été

soustraite et normalisée par le facteur de transmission.
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Figure 11-17 : (a) (c) Exemples types de cercles de diffraction pour un systeme carboné (a) non orienté, (c)
orienté, (b) (d) évolution de I’intensité du cercle de diffraction (002) en fonction de I'angle azimutal.

e Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une méthode optique analysant la dynamique des atomes au
travers du couplage entre une lumiére monochromatique et la variation de polarisabilité des liaisons
chimiques. Cette méthode exploite le phénomeéne physique selon lequel un milieu modifie légérement
la fréquence de la lumicre y circulant. Ce décalage en fréquence correspond a un échange d’énergie
entre le rayon lumineux et le milieu, et donne des informations sur le substrat lui-méme. Un faisceau
de lumiére monochromatique produit par un laser continu de fréquence vo, est focalisé sur 1’échantillon

a analyser. L’énergie Eo de la radiation incidente est définie par la relation :

c
Eo = hvo = h—— (11-21)
0

Ou h est la constant de Planck (6,63 x 10* J.s), vo est la fréquence de la radiation incidente, ¢ est la
vitesse de la lumiére dans le vide (3 x 108 m.s?) et A, est la longueur d’onde de la radiation incidente.
Les photons incidents sont en grande partie transmis, réfléchis ou absorbés et une fraction bien plus
faible est diffusée avec un changement de fréquence. Cette derniére est définie comme la diffusion
inélastique ou diffusion Raman (Raman shift). Expérimentalement, les spectres Raman ont été obtenus
a partir d’un microscope Horiba Jobin Yvon Xplora équipé d’un détecteur Andor CCD, d’un objectif

Oympus 50x LWD et d’un laser de longueur d’onde Ao = 534 nm avec une taille de spot de 1 um.
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La spectroscopie Raman est un outil essentiel pour la caractérisation des structure cristallines,
nanocristallines et amorphes du carbone!?*4, Plusieurs bandes caractéristiques du carbone permettent
de définir la microstructure du systeme. Dans le cas du graphite hautement ordonné et cristallin, une
seule bande située a 1580 cm™ apparait (Figure 11-18-a). Cette bande est caractéristique des atomes de
carbone hybridés sp? et est plus communément connue sous le nom de bande G dite « d’ordre ». Pour
les systemes carbonés avec une structure nanocristalline ou amorphe, deux bandes supplémentaires
apparaissent. Ces bandes correspondent a des défauts et sont localisées a 1350 cm™ (bande D) et 1600
— 1630 cm™ (bande D’). Ces bandes peuvent attester de la présence de carbone hybridé sp® ou de

défauts dans la microstructure et sont désignées comme bande dite de « désordre » (Figure 11-18-b).
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Figure 11-18 : Spectres Raman (a) d’un carbone graphitique hautement organisé, (b) d’un systéme carboné
présentant des nanodomaines cristallins et des domaines amorphes?®.

L’estimation du désordre structural des systémes de carbone hybridé sp? par spectroscopie
Raman suscite un grand intérét pour définir la microstructure des matériaux. Les premieres estimations
ont été effectuées par Tuinstra et Koenig?®. Ils ont proposé un paramétre basé sur le rapport d’intensité
des bandes D et G : Ip/lg afin d’évaluer la taille latérale des cristallites L, des systémes carbonés. Le
paramétre Ip/lc permet de définir le désordre structural ; plus la structure du matériau est ordonnée,
plus ce paramétre diminue, et inversement. Dans le cas de ces travaux de these, le rapport Io/lc a été
évalué¢ a partir d’'un ajustement Lorentzien du spectre Raman. Celui-ci permet d’obtenir les
informations sur I’intensité des pics attribuables a la bande D et la bande G (Figure 11-19-a). A partir
de ce rapport Io/lg, la taille latérale des cristallites a pu étre évaluée. D’apres les travaux de Ferrari et

Robertson *2, la longueur L, peut étre définie par les équations suivantes :

I _ €

P (11-22)
b cmyx 1 (11-23)
Io

Ou C(4) et C’(A) varient en fonction de la longueur d’onde du laser utilisé. Ferrari et Robertson ont

montré que le modéle d’évaluation de L, varie en fonction de la nature du carbone (Figure 11-19-b).
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Dans le cas d’une microstructure avec la présence de domaines graphitiques organisés, le modéle de
Tuinstra est alors applicable (équation 11-22). Pour un carbone amorphe ou désorganise, ce sera le
modeéle de Ferrari (équation 11-23) qui sera utilisé.
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Figure 11-19 : (a) Ajustement Lorentzien d’un spectre Raman pour 1’évaluation du rapport Ip/le. (b) Evolution
de Ip/lg en fonction de la taille latérale de cristallite pour les modeles de Tuinstra lorsque La > 0,2 nm et pour
celui de Ferrari dans le cas des carbones amorphes lorsque La < 0,2 nm*2,

o Densité par test de flottaison

L’évaluation de la densité des matériaux carbonés peut étre réalisée par flottaison des
échantillons dans une gamme de solutions de différentes densités. Cette gamme de solutions a été
obtenue par la dissolution de formate de césium dans I’eau. Ce sel possede une limite de solubilité de
72 % en masse dans I’eau avec une densité de 2,3. La dilution de cette solution a permis d’obtenir une
gamme de densité de 1,4 a 2. Expérimentalement, il est nécessaire « d’ouvrir » la porosité des
échantillons afin d’éliminer les gaz et I’humidité en présence. Pour cela, les échantillons sont aux
préalables broyés puis dégazés sous vide a 250 °C pendant un jour. lls sont par la suite immergés dans
les solutions de césium formate pendant 24h. Le principe de ce test est le suivant : si I’échantillon se
positionne a la surface du liquide alors la densité de ce dernier est inférieure a celle de la solution, a
I’inverse si I’échantillon est positionné au fond du flacon alors la densité du matériau est supérieure a
celle de la solution. La sensibilité de cette méthode est de 0,05. Il est également possible de définir le
pourcentage de porosité des échantillons. Pour cela, la densité géométrique peut étre évaluée comme
étant le rapport de la masse d’échantillon sur le volume géométrique, et étre comparée a la densité
intrinseque obtenue par flottaison. Le ratio entre la densité géométrique et la densité intrinseque
indique le pourcentage de porosité du matériau.

e Surface spécifique par BET

Les mesures de surface spécifique par BET ont été réalisées en collaboration avec le Dr. Alain

CELZART et son équipe (Université de Lorraine, Institut Jean Lamour) pour leurs expertises.
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La surface spécifique S d’un échantillon peut étre obtenue par la méthode BET (Brunauer,
Emmet, Teller)'’. Cette approche permet de déterminer le volume Vi, nécessaire pour recouvrir la
surface de 1’échantillon par des molécules de gaz. La transformée BET est donnée par 1’équation

suivante :

P 1 +C—1XP
V,(Pp—P) V,C V,C " P

(11-24)

Ou Vaest le volume de gaz adsorbé a la pression relative P/Py, Vi est le volume de gaz adsorbé a la

surface de 1’échantillon, C une constante énergétique.

P

Po . P .
— Lo __en fonction de — est une droite. La
a(l_a) Po

Si le systéme étudié suit le modéle BET alors le tracé de

pente et ’ordonnée a 1’origine de cette droite donnent acces & Vi et C. La relation entre le volume
adsorbé par I’échantillon et la surface spécifique fait intervenir I’encombrement de la molécule de gaz
adsorbée a la surface (ici I’azote). L’encombrement de la molécule d’azote pris a 77 K est de 16,26 A2,

Ainsi, la relation entre surface spécifique et volume adsorbé est donnée par :

S(m?g™ ) =al, (cm3.g™1) (11-25)
Ou a est une constante propre pour chaque gaz utiliseé.

Dans le cas des matériaux carbonés, I’évaluation de la microporosité est essentielle. Les
micropores sont les pores dont le diamétre est compris entre 8 et 20 A Cette microporosité peut étre
étudiée par la méthode de De Boer'®, plus connue sous le nom du t-plot. Cette méthode consiste a
porter le volume de gaz adsorbé par gramme de solide (cm®.g) a la pression relative P/Po en fonction
de I’épaisseur statistique t (A) de la couche adsorbée sur le solide. L’ordonnée pour la pente de
’isotherme d’adsorption permet de définir le volume des pores en cm®.g?, ainsi que leur taille

moyenne.

Expérimentalement, ces mesures d’adsorption sous azote ont été effectuées a 77 K a partir
d’un appareillage Micromeritics. Les échantillons ont été au préalable dégazés sous a 473 K pendant

24h jusqu’a que la pression dans la chambre se stabilise entre 0,2 — 0,4 mPa.

11.5.5 Electrigues et électrochimigues

e Conductivité électrique

La conductivité électrique est intimement liée a la microstructure des systémes carbonés. Le
systéme sera d’autant plus conducteur que sa structure se rapprochera du graphite cristallin. A partir de

la loi d’Ohm (équation 11-26), la résistance électrique R des matériaux carbonés a pu étre évaluée par
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des mesures en deux points utilisant un multimétre Keithley 2000. Expérimentalement les échantillons
sont collés par chaque extrémité sur une lame de verre par une colle d’argent conductrice. Cette
méthode de mesure fait intervenir la géométrie de I’échantillon. La section des échantillons ainsi que
la distance entre les deux points de mesures sont déterminées a la loupe binoculaire. Connaissant les
dimensions et la résistance électrique des échantillons il est possible de déterminer la conductivité

électrigue a partir des équations suivantes :

U=RXI (n-26)
p XL
= 11-27
R="— (11-27)
! (n-28)
o= — -
p
En reportant (11-27) dans (11-28) :
L
= 11-29
7T AXR (11-29)

Ou U est la tension appliquée (V), R la résistance électrique (X2), | le courant électrique (A), p la
résistivité (.cm™), L la longueur entre les deux points de mesures (cm), A est la section transversale
de I’échantillon (cm?), et o la conductivité électrique de 1’échantillon (S.cm™). Dans le cas des
matériaux carbonés, 1’évolution de leur conductivité électrique est guidée par 1’organisation
moléculaire du systéme. Une microstructure majoritairement composé de carbone sp? tend a accroitre
la conductivité électrique du matériau par rapport a un systeme moléculaire composé de carbone

hybridé sp3.°

e Voltameétrie cyclique

Les propriétés électrochimiques des matériaux carbonés peuvent étre évaluées par des mesures
de voltamétrie cyclique. Cette technique repose sur 1’enregistrement du courant issu de la réponse de
I’¢lectrode de travail soumise a une variation de potentiel a vitesse fixée (vitesses de balayage en
mV.s ). Cette réponse en courant correspond a la somme de deux composantes : le courant capacitif
lié¢ a la charge de I’électrode, et le courant faradique résultant d’un transfert d’électrons depuis/vers
I’électrode de travail (Figure 11-20-a). L évolution du courant résultant permet de décrire les réactions
d’oxydo-réduction se produisant lors du test. Généralement, le dispositif de mesure est composé de
trois électrodes : une électrode de référence, une électrode de travail, et une contre électrode. Le
potentiel est alors imposé entre 1’¢électrode de référence et 1’électrode de travail. Le passage du courant

par 1’électrode peut perturber la valeur du potentiel appliqué ; d’ou I’utilisation d’une contre électrode
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assurant le passage du courant sans risque de perturbation. Ces mesures se réalisant en solution, il est
nécessaire d’ajouter un électrolyte afin d’assurer le transport des charges dans le systeme.
Expérimentalement, les mesures de voltametrie cyclique ont été réalisées a partir d’un potentiostat-
galvanostat Metrohm Autolab (PGSTAT204). Les trois électrodes constituant le systéme de mesure
sont : Ag/AgCI (1M) comme électrode de référence, une feuille de papier de nanotubes de carbone
entourée d’une feuille de platine comme contre électrode, un mat ou une tresse de nanofibres de
carbone comme électrode de travail et une électrolyte NaCl a 0,5M (Figure 11-20-b). La gamme de

potentiel des mesures est de -0,2 V a 0,2 V avec des vitesses de balayage allant de 2 a 100 mV.s™.

0.4 4 (a) Courant Faradique (b) /\
\\
0.2+ ' N
- S
s 3 Contre électrode :
g 0.0+ . Electrode de (papier de nanotubes
@ Courant Capacitif référence: S + feuille de platine)
5 Ag/AgCl
b4 §
= |
= 0.2+ \ ‘
 Yag
) e A
t\.:’\,' ‘ Electrode de travail :
Electrolyte : 2 3 Mat de nanofibres de
-0.4 4 Solution NaCI\"'\}_;E__ carbone
0.5M —
T T T T T y T T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Potentiel (V)

Figure 11-20 : (a) Courbe de voltametrie cyclique illustrant les courants faradique et capacitif, (b) photographie
du montage expérimental pour I’évaluation des propriétés électrochimiques des mats et des tresses de nanofibres
de carbone.

Dans le cas des matériaux carbonés, un intérét tout particulier est porté a la capacité
spécifique. Celle-ci est directement reliée au courant capacitif obtenu lors de la mesure de voltamétrie
cyclique. Cette capacité spécifique traduit les propriétés du matériau a emmagasiner les charges en
surface lors du balayage en potentiel. Elle tend a augmenter lorsque la surface spécifique et la porosité
surfacique du matériau augmente. Ainsi 1’évaluation de la capacité spécifique pour les matériaux
carbonés permettra d’évaluer leurs propriétés surfaciques et de les comparer les unes par rapport aux
autres. La capacité spécifique peut étre déterminée a partir de 1’équation suivante :

Al Cyx AV

=== (11-30)

Ou Cs, 41, AV/At, et m sont respectivement la capacité spécifique de 1’électrode (F.g?), la différence
d’intensité entre la charge et la décharge du systtme a OV (A), la vitesse de balayage (V.s?), et la
masse de 1’¢électrode. Ainsi la pente du tracé de la densité de courant en fonction de la vitesse de

balayage donne acces a la capacité spécifique de I’¢électrode.
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CHAPITRE III : Elaboration de nanofibres de
carbone a base de lignine

Ce chapitre présente les résultats sur I’élaboration des nanofibres de carbone ex-lignine. Il se
divise en quatre parties. La formulation et la mise en solution des composants seront tout d’abord
détaillées. L’ensemble des propriétés en solution telles que la limite de solubilité et I’interaction entre
les composants, ainsi que la rhéologie des formulations seront étudiées. Par la suite, les
caractéristiques et propriétés morphologiques des nanofibres seront données. Les propriétés
thermiques de ces précurseurs seront également définies afin d’assurer la formation de nanofibres de
carbone aprés pyrolyse. L’ensemble des propriétés morphologiques, structurales et électrochimiques
des mats de nanofibres seront évaluées en fonction de la température de traitement thermique
(carbonisation et graphitisation). Enfin, les propriétés des tresses de nanofibres de carbone seront

définies en fonction du taux de tressage, et leur utilisation en tant que microélectrode sera discutée.
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CHAPITRE 111 : Elaboration de nanofibres de carbone a base de lignine

I11.1 Formulation des solutions de filage

111.1.1 Solubilité des gammes de lignine

La préparation de solutions pour I’électrofilage nécessite tout d’abord de déterminer un
solvant assurant la bonne dispersibilité de la lignine. Chacune des trois lignines utilisées (Chapitre
11.1) ont été mises en solution dans différents solvants et a différentes concentrations massiques. Apres
agitation a température ambiante pendant 24h, les solutions sont observées par microscopie optique.
Une bonne dispersion de lignine se traduit par 1’absence de grains de lignine a 1’observation
microscopique (Figure 111-1-a). Lorsque la limite de solubilité de la lignine est dépassée, il est possible
d’observer des agrégats et des grains de lignine par microscopie, correspondant a de la lignine non
dissoute (Figure 1l1-1-b). L’observation par microscopie optique de 1’ensemble des solutions de
lignine a différentes concentrations massiques a permis de définir leurs limites de solubilités dans
plusieurs solvants (Figure Il1-1-c). Les lignines Indulin AT et Protobind 2400 dissoutes a 30 % en
masse dans le DMSO ont été utilisées pour 1’électrofilage. La lignine Aldrich sulfonate dissoute dans
I’eau a 30 % en masse a été utilisée pour I’impression 3D (Chapitre V). L’ensemble des études de
formulation qui font suite ont été réalisées pour la lignine Indulin AT. Il sera montré (Paragraphe
111.3.2) que la lignine Protobind 2400 est fusible, ne permettant pas de conserver la morphologie

macroscopique du systéeme pendant la pyrolyse. Cette lignine ne sera donc pas conservée par la suite.

() (b)
(©) Solvant Ethyléne
o Eau | Ethanol | DMSO | DMAc | DMEU | DMF | THF )
Lignine glycol
Indulin AT / / 30 % / 20% | 30% | 12% 30 %
P“;Z’Obo'"d / / 30 % / 20% | 30% | 20% 5%
Sﬁ:?;;:l:e 35 % / 40% | 20% / 15% | 10% 10%

Figure 111-1 : Clichés de microscopie optique (a) d’une dispersion homogene, (b) d’une dispersion présentant
des particules non dissoutes de lignine Indulin AT respectivement a 30 % et 40 % en masse dans le DMSO
(échelle 200 pm). (c) Tableau récapitulatif de la limite de solubilité des lignines en masse dans différents
solvants (les pourcentages sont donnés en masse et les / indiquent la non solubilité de la lignine).
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Le Tableau récapitulatif 1-4 des principaux travaux sur 1’¢lectrofilage de la lignine montre que
le DMF est le solvant le plus communément utilisé. Ce solvant n’est pas idéal compte tenu de sa
toxicité et de son haut point d’ébullition. La préparation de dispersions de lignine dans des solvants
moins nocifs serait un progrés important. Pour cela, 1’¢lectrofilage de lignine sulfonate dans 1’eau est
une bonne alternative. Cependant le pourcentage d’impuretés élevé dans ces lignines peut dégrader les
propriétés finales des nanofibres de carbone. Ainsi, I'utilisation du DMSO comme solvant pour
I’¢lectrofilage de la lignine Indulin AT contenant peu d’impureté est le meilleur compromis. Le
DMSO posséde certes un point d’ébullition proche de celui du DMF, mais il est moins toxique et

utilisé dans les domaines biomédical et agroalimentaire®.

111.1.2 Diagramme de phase ternaire

L’¢lectrofilage de la lignine seule dans le DMSO a été réalisé. L’ensemble des essais a donné
lieu a la formation de gouttes solides de lignine (Figure I11-2-a) de diamétre moyen de 665 nm (Figure
I11-2-¢). Ce phénoméne peut directement &tre relié a la faible viscosité de la solution. L utilisation d’un
agent pour accroitre la viscosité de la solution, et assurer la formation de nanofibres apparait
nécessaire. Le choix du viscosifiant va ainsi se porter sur un polymeére a la fois soluble dans le DMSO
et facile a électrofiler. Parmi les polymeéres utilisés couramment dans la littérature pour 1’électrofilage,
I’alcool polyvinylique (PVA) semble étre le meilleur candidat. Il peut permettre d’augmenter la
viscosité des solutions, mais aussi de plastifier les nanofibres formées et séchées. En effet 1’étude
menée par Gupta et al. montre qu’il est possible d’obtenir des nanofibres uniformes a partir de
solution de PVA dans le DMSO?. Ceci a été vérifié expérimentalement par 1’électrofilage d’une
solution de PVA de poids moléculaire de 130 kg.mol™ et concentrée a 15 % en masse dans le DMSO
(Figure I11-2-b). Le diamétre uniforme des nanofibres de 700 nm (Figure I11-2-d) avec 1’absence de

perles justifie le choix du PVA comme agent pour 1’¢lectrofilage.
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Figure 111-2 : Images MEB (a) de particules de lignine, (b) de nanofibres de PVA apres électrofilage (échelle 10
pum). Distribution de tailles (c) des particules de lignine, (d) des nanofibres de PVA pour 40 mesures de
diamétre.

L’influence des propriétés chimiques du PVA (degrés d’hydrolyse et poids moléculaire) sur le
comportement en solution des dispersions de lignine/PVA a également pu étre mise en évidence
(Figure 111-3). Pour un PVA avec un degré d’hydrolyse de 98-99%, I’interaction polymere-polymeére
(PVA-PVA) est favorisée par rapport a I’interaction polymeére-solvant (PVA-DMSQO) donnant ainsi un
systeme biphasique (Figure 111-3-c). Ce comportement en solution s’explique par les interactions
hydrogenes importantes entre les chaines de PVA. Pour un degré d’hydrolyse plus faible (86-89%), les
interactions hydrogéne entre les chaines sont atténuées et donc la solubilité du PVA dans le DMSO est
améliorée (Figure 111-3-b-a). Ce comportement peut s’expliquer par la possible intercalation des
groupements acétates résiduels ou de lignine entre les chaines de PVA réduisant sa cristallinité. Le
poids moléculaire du PVA n’a pas d’effet particulier sur le mélange lignine/PVA en solution (Figure
I11-3-a-b). En revanche, le poids moléculaire du PVA agit directement sur la viscosité intrinséque du
mélange (voir Chapitre 1.2.2.2). Aprées plusieurs tests d’électrofilage de dispersions avec les PVA 130
kg.mol? et 210 kg.mol et un degré d’hydrolyse de 86-88%, I’utilisation du 130 kg.mol™? sera
privilégiée dans la suite de cette thése. Sa facilité d’utilisation lors de 1’électrofilage (peu de probléme

de viscosité pouvant boucher 1’aiguille) est la raison de cette décision.
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Figure 111-3 : Clichés de microscopie optique d’un mélange Indulin AT-PVA de ratio 90:10 a 30 % en masse
dans le DMSO pour (&) PVA : My = 130 kg.mol?, DH = 86-89%, (b) PVA : My, = 210 kg.mol, DH = 86-89%,
(c) PVA : My, = 195 kg.mol?, DH = 98-99%, échelle 200 pm.

L’étude compléte du comportement en solution du systéme Indulin AT/PVA/DMSO a été
effectuée par le biais d’un diagramme de phase ternaire (Figure I1I-4-a). Les clichés de microscopie
optique ont permis de définir deux comportements en solution. Le premier correspond a un systéeme
monophasique (Figure 1l1-4-b) a faible concentration en polymere. Et le second correspond a un
systéeme diphasigque avec une séparation de phase entre la lignine et le PVA (Figure I11-4-c). Pour une
concentration en PVA supérieure a 15 % en masse, la dispersion forme un gel impossible a électrofiler
(Figure 111-4-d). La ligne de transition de phase (monophasique-diphasique) est délimitée par la limite
de solubilité de I’Indulin AT dans le DMSO (30% en masse) et la limite de solubilité du PVA (15% en
masse) dans le DMSO. Dans toute la suite de cette thése, 1’étude des formulations concentrées a 30%
en masse dans le DMSO sera privilégiée. La volonté d’avoir la quantité de lignine la plus élevée

possible dans les nanofibres précurseurs a entrainé ce choix d’étude.
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Figure 111-4 : (a) Diagramme de phase ternaire Indulin AT-PVA (130 kg.mol)/DMSO, clichés de microscopie
optique (b) d’une solution monophasique d’Indulin AT-PVA de ratio 70:30 & 30 % en masse dans le DMSO, (c)
d’une solution diphasique d’Indulin AT-PVA de ratio 50:50 & 30 % en masse dans le DMSO, (d) photographie
d’une structure gélifiée obtenue a partir d’un mélange Indulin AT-PVA ratio 30:70 a 30 % en masse dans le
DMSO.

111.1.3 Propriétés rhéologigues

Les propriétés et comportements rhéologiques sous cisaillement des dispersions d’Indulin AT-
PVA concentrées a 30 % en masse dans le DMSO ont été étudiés et comparés avec ceux du PVA seul.
L’évolution de la viscosité et de la contrainte en fonction du taux de cisaillement pour les systemes
Indulin AT-PVA (Figure Ill-5-a-b) et pur PVA (Figure Il1-5-c-d) permet de comprendre leurs
comportements en solution. La premiére observation est la diminution de la viscosité lorsque la
quantité de lignine dans les dispersions augmente. Pour le systéme pur lignine et jusqu’au ratio Indulin
AT-PVA 80:20 la viscosité est indépendante du taux de cisaillement. De méme, la réponse en
contrainte sous cisaillement croit linéairement en fonction du taux de cisaillement. Ces dispersions ont
donc un comportement de fluide Newtonien. Lorsque le ratio en PVA est supérieur a 30%, la viscosité

des dispersions tend a décroitre avec 1’augmentation du taux de cisaillement. De plus, la réponse en
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contrainte perd sa linéarité lors du cisaillement. Ces évolutions sont typiques d’un fluide non-
Newtonien. Pour la rhéologie des dispersions de PVA correspondant respectivement aux
concentrations en PVA dans les mélanges Indulin AT:PVA (Figure 1l1-5-c-d), il est possible
d’observer le méme comportement de fluide Newtonien, puis non Newtonien lorsque la concentration
en PVA augmente. Ce comportement non-Newtonien des dispersions ayant les concentrations en PVA
les plus élevées peut étre expliqué par I’orientation des chaines de PVA enchevétrées dans la direction
du cisaillement. De plus, les valeurs de viscosité des dispersions Indulin-PVA sont relativement
proches de celles des solutions de PVA seules. Ainsi, le comportement rhéologique des mélanges
Indulin AT-PVA sous cisaillement est guidé par la concentration en PVA. Ce comportement
rhéologique sera par la suite relié a la morphologie des nanofibres polymeéres obtenues par
électrofilage (Paragraphe 111.2.1).
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Figure 111-5 : Comportement rhéologique sous cisaillement évaluant 1’évolution de la viscosité et de la réponse
en contrainte pour les dispersions (a,b) Indulin AT-PVA a différents ratio Indulin AT:PVA concentrées & 30 %
en masse dans le DMSO, et pour des dispersions (c,d) de PVA dans le DMSO ayant les concentrations
correspondantes a celle en PVA dans les dispersions Indulin AT-PVA.
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111.2 Elaboration des nanofibres polymeres précurseurs

111.2.1 Relation entre formulation et morphologie des nanofibres

La corrélation entre les paramétres des systemes de formulation Indulin AT-PVA-DMSO et la
morphologie des nanofibres résultantes a pu étre définie. Pour cela, chacune des dispersions du
diagramme de phase a été électrofilée avec 1’ajustement des paramétres expérimentaux pour assurer la
formation d’un dépdt solide. Ces dépdts ont été observés par microscopie €électronique a balayage.
Trois morphologies ont pu étre décrites : nanoparticule, nanofibre perlée et nanofibre uniforme. Ces
morphologies ont été reportées sur le diagramme de phase ternaire Indulin AT-PVA-DMSO afin de
corréler formulation et morphologie (Figure 1l1-6-a). Trois zones (A), (B), (C) sont délimitées sur le
diagramme et correspondent respectivement a la formation de nanoparticules, de nanofibres perlées et
de nanofibres uniformes. Ainsi, I’évolution de la morphologie des systemes électrofilés dépend de la
concentration en lignine (Figure 111-6-b), de la concentration totale en lignine-PVA (Figure 111-6-c), et
enfin de la concentration en PVA (Figure 111-6-d). De maniére générale, le passage d’une morphologie
de nanoparticule a celle de nanofibre est li¢ a I’augmentation de la concentration des constituants. Pour
I’augmentation de la concentration en lignine de 7,5 % (Figure I1I-6-b-1) a 25 % en masse (Figure I11-
6-b-4) la morphologie finale correspond a des nanofibres perlées avec un diamétre moyen d’environ
450 nm £+ 80 nm (incertitude liée aux perles). Pour I’augmentation de la concentration totale du
systeme de 15 % (Figure 111-6-c-1) a 30 % en masse (Figure 111-6-c-4), I’effet est plus marqué avec
une transition de nanofibres perlées a nanofibres uniformes de diamétres respectifs 110 nm + 50 nm et
800 nm + 23 nm. Enfin, I’augmentation de la quantité de PVA jusqu’a une concentration de 15 % en
masse (Figure 111-6-d-4) permet de passer d’un systéme de nanofibres perlées jusqu’a la formation de
nanofibres uniformes de diamétre moyen de 750 nm. Ces observations montrent que la formulation est
un paramétre primordial pour 1’obtention de nanofibres polyméres uniformes. La variation de
concentration du PVA, et donc de viscosité, sont les parametres qui affectent le plus la morphologie
finale. Comme résumé dans le Tableau IllI-1, les mesures de rhéologie détaillées précédemment
peuvent directement étre corrélées avec les observations microscopiques. L’augmentation de la
viscosité des dispersions tend a former des nanofibres uniformes. Cette évolution peut s’expliquer par
le comportement Newtonien ou non-Newtonien des dispersions sous cisaillement. Comme il a été
mentionné dans le Chapitre 1.2.2.2 et observé dans la littérature®>, les dispersions de plus haute
viscosité avec un caractére non-Newtonien ont un temps de relaxation en général plus long par rapport
aux dispersions de viscosités inférieures. Ainsi la zone d’élongation du jet lors de 1’¢lectrofilage sera
supérieure pour des dispersions de plus hautes viscosités, retardant I’explosion du jet et assurant la

formation de nanofibres plus uniformes.
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Figure 111-6 : (a) Diagramme de phase ternaire Indulin AT-PVA-DMSO indiquant les domaines d’électrofilage
pour (A) la formation de nanoparticules, (B) de nanofibres perlées, (C) de nanofibres uniformes. Images MEB
des systemes électrofilés (b-1-4) pour une augmentation de la concentration en lignine Indulin AT, (c-1-4) pour
un ratio Indulin AT:PVA fixé a 50:50 et une augmentation de la concentration totale du systeme, et (d-1-4) pour
une augmentation de la concentration en PVA (échelle 10 um).
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Tableau 111-1 : Résumé des propriétés rhéologiques et morphologiques des nanofibres précurseurs en fonction
de la formulation des dispersions d’Indulin AT-PVA-DMSO.

Formulation Fibres électrofilées
Concentration Ratio Viscosité Nature du Morphologie Diamétre
(% massique) Indulin AT:PVA  (Pa.s) al10s! fluide P g moyen (nm)
30 % 100:0 1,97 Newtonien Particules /
30 % 90:10 3,21 Newtonien Fibres perlées 110
30 % 80:20 6,72 Newtonien Fibres perlées 230
Non- . .
30 % 70:30 13,8 . Fibres uniformes 410
Newtonien
30 % 60 : 40 224 Non- Fibres uniformes 580
Newtonien
30 % 50:50 34,2 Non- Fibres uniformes 750
Newtonien
25% 70: 30 10,3 Newtonien Fibres uniformes 380
20 % 70:30 4,76 Newtonien Fibres perlées 326
15 % 70:30 2,42 Newtonien Particules /

Dans la suite de cette thése, le systéme de formulation étudié pour 1’élaboration de nanofibres
précurseurs et de nanofibres de carbone ex-lignine sera le systeme Indulin AT-PVA avec un ratio de
70:30 et concentré & 30 % en masse dans le DMSO. Ce systéme a été choisi pour la formation de
nanofibres uniformes aprés électrofilage ainsi que pour la teneur élevée en lignine afin d’obtenir le

rendement carbone le plus élevé possible.

111.2.2 Relation entre procédé de filage et morphologie des nanofibres

o Tension d’électrofilage et morphologie des nanofibres

L’influence de la tension appliquée entre I’aiguille et le collecteur a été déterminée pour une
plage entre 15 et 30 kV. L’analyse des images MEB et I’évaluation de la distribution des diamétres de
nanofibres ont permis de déterminer I’influence de la tension sur la morphologie des nanofibres de
lignine (Figure 111-7). La principale observation est I’uniformité des nanofibres pour une tension de 15
kV. Le diametre moyen tend a diminuer, avec une distribution de taille plus élargie, lorsque la tension
augmente (environ 500 nm pour 15 kV a 362 nm pour 30 kV). Comme mentionné dans le Chapitre
1.2.2.2, I’électrofilage de solution concentrée n’est que peu affecté par des variations de tension®. La
plus large distribution du diamétre moyen des nanofibres avec 1’augmentation de la tension peut étre
attribuée a I’augmentation de la zone d’¢élongation du jet apres éclatement. Ainsi, la distance entre le
collecteur et la zone d’éclatement du jet va s’agrandir, et favoriser la formation de nanofibres plus

fines’.
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Figure 111-7 : Images MEB (échelle 5 um) et distribution des diamétres de nanofibres électrofilées a partir d’une
solution d’Indulin AT:PVA de ratio 70:30 a 30 % massique dans le DMSO pour un voltage (a) 15 kV, (b) 20 kV,
(c) 25 kV, (d) 30 kV.

o Nature du collecteur et orientation des nanofibres

Le type de collecteur est aussi un parametre important pour 1’orientation des nanofibres.
Comme mentionné dans le Chapitre 11.3.1, deux types de collecteurs ont été utilisés : le collecteur plan
et le collecteur rotatif. Pour des paramétres expérimentaux identiques, la nature du collecteur n’affecte
que trés peu la morphologie des nanofibres, mais affecte plus particulierement I’orientation de celles-
ci (Figure 111-8). Pour les deux cas, le diamétre moyen des nanofibres est compris entre 410 et 450 nm.
L’utilisation d’un collecteur plan permet d’obtenir un réseau de nanofibres enchevétrées (Figure I11-8-
a). Un collecteur rotatif quant a Iui permet d’orienter les nanofibres perpendiculairement a I’axe de

rotation du cylindre (Figure 111-8-b).
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Figure 111-8 : Images MEB (échelle 5 pm) et distribution des diamétres de nanofibres électrofilées a partir d’une
solution d’Indulin AT:PVA de ratio 70:30 a 30 % massique dans le DMSO pour un voltage de 20 kV avec (a) un
collecteur plan, (b) un collecteur circulaire rotatif.

111.2.3 Miscibilité des composants solides

L’étude de la miscibilité des composants qui constituent les nanofibres précurseurs a été
réalisée par analyse DSC (Figure I11-9). Les résultats ont pu étre comparés avec les mesures
calorimétriques de la lignine et du PVA seuls. Le thermogramme du PVA seul indique deux
événements a 65 °C et 180 °C qui correspondent respectivement a la transition vitreuse et a la
température de fusion du PVA. Lors du refroidissement, un large domaine exothermique entre 70 et 90
°C peut étre observé. Celui-ci correspond a la recristallisation du PVVA. Pour le thermogramme de la
lignine seule, un seul événement est visible avec une Iégére inflexion entre 150 et 200 °C, attribuable &
la transition vitreuse de I’Indulin AT. De maniére générale, la mesure de DSC d’un mélange de deux
composants miscibles présenterait un seul événement de transition vitreuse. Dans le cas contrainte,
deux transitions vitreuses seraient visibles correspondant a celles des constituants pris séparément.
Dans le cas des systemes de nanofibres Indulin AT-PVA, la détermination des transitions vitreuses est
difficile due aux faibles inflexions apparentes. Le systeme de nanofibres avec le plus de lignine (en
bleu) ne présente aucun événement visible sur son thermogramme pouvant étre relié a une transition
vitreuse. Ce comportement pourrait provenir d’une miscibilité totale pour cette composition Indulin

AT:PVA. Pour les deux autres systémes précurseurs, il est possible d’observer une premiere inflexion
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aux alentours de 100°C. Celle-ci se manifeste & une température tres proche de la température de
transition vitreuse du PVA pur. Il est possible qu’elle soit liée a une phase amorphe riche en PVA
présente dans les mélanges. Cependant, il n’est pas possible de conclure sur une seconde transition
vitreuse a plus haute température notamment a cause du pic de fusion du systéme. L’observation d’une

seconde transition vitreuse confirmerait 1’existence de deux phases.

L’existence d’un pic de fusion pour les systémes de nanofibres Indulin AT:PVA positionné a
la température de fusion du PVA seul pourrait attester d’un melange diphasique. En effet, la fusion des
systéemes de nanofibres est positionnée a la méme température que la fusion du PVA seul. Ceci peut
étre interprété par la fusion des fractions cristallines de PVA non miscible dans les mélanges. Lors du
refroidissement, la recristallisation du PVA pour les systemes Indulin AT-PVA de ratio 60:40 et 50:50
est visible. Cependant, celle-ci tend a s’estomper et & se décaler vers des températures plus basses lors

de I’augmentation de la quantité de lignine dans le systéme.

L’ensemble des comportements mentionnés ci-dessus ont pu étre observés dans 1’étude de
Kubo et Kadla®. Ces derniers ont conclu que la présence du pic de fusion pour le mélange Indulin AT-
PVA atteste d’un systéme partiellement miscible composé d’une fraction cristalline de PVA non
miscible et d’une fraction amorphe mélangée avec la lignine. Méme si le systtme n’est pas
complétement miscible, les auteurs ont montré que la lignine et le PVA tendent a former des
interactions hydrogeénes entre leurs groupements hydroxyles. Ces interactions permettent d’assurer la

bonne tenue mécanique des nanofibres précurseurs.
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Figure 111-9 : Analyses DSC des systemes de nanofibres précurseurs obtenus par électrofilage de dispersions
d’Indulin AT:PVA de ratio 70:30, 60:40, 50:50, et pour des systémes en poudres de lignine Indulin AT et de
PVA purs.
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Afin de vérifier et de compléter les observations précédentes, des mesures de DMA ont été
effectuées sur les mémes systémes de nanofibres et comparées avec celle du PVA seul (Figure 111-10).
La DMA d’un mat de nanofibres de PVA seul présente un seul signe de transition aux alentours de
75°C. Cet événement correspond a la transition vitreuse du PVA. Pour le systeme Indulin AT:PVA
50:50, deux événements apparaissent et sont attribuables aux Ty du PVA et de la lignine
respectivement. L’existence de deux transitions vitreuses suggere la présence de domaines amorphes
riche en lignine et riche en PVA. Ce systéme apparait alors comme un mélange solide non miscible.
Lorsque la quantité de lignine augmente (systeme Indulin AT:PVA 70:30), un seul événement apparait
sur une large plage de température entre 100 et 200 °C. Ainsi, il est difficile de définir distinctement
une transition vitreuse du systéme. Ce comportement peut étre interprété par la miscibilité partielle du
systeme. Ces observations sont compatibles avec les mesures DSC et supportent I’interaction plutot
favorable entre la lignine et le PVA.

0.6

—PVA

Indulin AT:PVA 50:50
Indulin AT:PVA 60:40
Indulin AT:PVA 70:30

tan delta (G/G")

0.0 T T T T T T T T
50 100 150 200 250

Température (°C)

Figure 111-10 : Analyses DMA des systémes de nanofibres précurseurs obtenus par électrofilage de dispersions
d’Indulin AT:PVA de ratio 70:30, 60:40, 50:50 et pur PVA.

La miscibilité partielle entre le PVA et la lignine Indulin AT pour le systeme 70:30 a pu étre
observée par la différence de contraste des constituants en microscopie électronique en transmission
(Figure I11-11). Pour le film de lignine Indulin AT (Figure 111-11-a), il est possible d’observer une
texture homogene avec un contraste globalement clair. Pour I’observation des nanofibres du mélange
Indulin AT-PVA, des sections de nanofibres plus ou moins perpendiculaires a leur axe sont visibles
(Figure 11-11-b). Celles-ci présentent deux contrastes différents: un contraste clair qui est
majoritairement présent, et quelques points plus foncés qui sont localisés aléatoirement dans les
nanofibres. En corrélant les deux images MET, le contraste le plus clair des nanofibres peut étre
attribué a la lignine tandis que les zones noires correspondraient au PVVA. Ces constatations montrent a
nouveau la miscibilité seulement partielle de la lignine et du PVA dans les nanofibres précurseurs.
Cependant, ce comportement en milieu solide n’empéche pas la formation de nanofibres uniformes

ainsi que leur bonne tenue mécanique et thermique (détaillées dans la partie suivante).
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® | NG

Figure 111-11 : Images MET d’une coupe transversale (a) d’un film de lignine Indulin AT, (b) de mat de
nanofibres précurseurs obtenues a partir d’un mélange Indulin AT:PVA de ratio 70:30 (échelle 500 nm).

111.2.4 Propriétés des nanofibres précurseurs

Les propriétés de dégradation thermique et les propriétés mécaniques des mats de nanofibres

sont ici présentées.

e Propriétés Thermiques

Les mesures d’ATG réalisées a partir d’un programme thermique classique (30 a 1000°C,
5°C.min?, sous argon) permettent d’évaluer le pourcentage de résidu, et le rendement carbone a
1000°C (Figure 111-12-a). Les rendements carbone pour les différents systémes permettent de
souligner I’influence de la formulation Indulin AT:PVA utilisée (Figure 111-12-b). Pour la lignine
seule, le pourcentage de résidu est de 43 %, alors que pour les nanofibres de PVA ce pourcentage
avoisine les 0%. Ainsi, le PVA n’intervient pas dans le rendement carbone des systémes Indulin
AT:PVA. Il est uniquement gouverné par la quantité de lignine présente dans les nanofibres. En effet,
le rendement pour le systéme 70:30 est de 34 %, et tend a diminuer jusqu’a 29,5 % pour le systéme
50:50. Pour ce dernier, d’aprés une simple loi de mélange un rendement carbone de 21,5 % serait
attendu. Malgré le rendement carbone nul du PVA, il existe vraisemblablement un effet synergétique
du mélange lignine-PVA quant au rendement carbone. La premiére perte de masse significative des
mélanges Indulin AT:PVA est située entre 100 et 250°C. Celle-ci est également visible sur le
thermogramme du PVA seul et peut étre attribuée a 1’élimination d’humidité, de DMSO résiduel et au
début de la dégradation du PVA. Pour des températures supérieures a 300 °C, les thermogrammes de
chacun des mélanges possedent la méme allure que celui de la lignine seule. Les pertes de masse
situées dans cette région sont attribuables a la dégradation compléte du PVA et des sucres (300-
550°C), puis a la dégradation des groupements phénols et des souffres (550-1000°C) présents dans la

lignine.
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Figure 111-12: (a) Analyses ATG des systemes de nanofibres précurseurs obtenus par électrofilage de
dispersions d’Indulin AT:PVA de ratio 70:30, 60:40, 50:50, pur PVA et pur lignine. (b) Tableau récapitulatif du
rendement carbone en pourcentage massique correspondant au pourcentage de résidu a 1000 °C.

e Propriétés mécaniques

Les tests de traction sur les mats de nanofibres précurseurs en fonction des différents ratios
Indulin AT:PVA et de I’orientation des nanofibres ont été réalisés (Figure I111-13). Le comportement
mécanique sous traction de chacun des systémes apparait identique avec un domaine élastique et un
large domaine de déformation plastique. L’augmentation de la quantité de PVA tend a améliorer la
tenue mécanique des nanofibres (Figure 111-13-a). Le module d’Young ainsi que la contrainte a la
rupture sont quasiment doublés entre le systéme Indulin AT:PVA 70:30 et 50:50. Cette évolution
s’explique par I’organisation et le poids moléculaire supérieurs du PVA par rapport a ceux de la
lignine. Les systémes Indulin AT:PVA possedent le méme comportement mécanique que les
nanofibres de PVA. L’orientation et 1’organisation des nanofibres influencent également les propriétes
mécaniques (Figure 111-13-b). Il s’avére qu’une orientation préférentielle des nanofibres suivant 1’axe
de traction tend a quasiment tripler les propriétés mécaniques par rapport au mat de nanofibres
désordonnées avec une hausse du module d’Young de 0,9 GPa a 3,6 GPa. L’orientation parallele des

nanofibres tend également a accroitre la contrainte a rupture et a diminuer ’allongement maximal®.
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Figure 111-13 : Propriétés mécaniques (a) des mats de nanofibres désordonnées en fonction du ratio Indulin
AT:PVA, (b) de mats de nanofibres Indulin AT:PVA 70:30 organisées aléatoirement, et orientées.

La morphologie homogéne et uniforme des nanofibres Indulin AT:PVA 70:30 couplée a un
rendement carbone élevé ainsi qu’une bonne tenue mécanique font de ce systeme le meilleur candidat
pour 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine. Il sera donc étudié dans la suite de ce chapitre,
avec I’utilisation de mats de nanofibres non organisées pour 1I’é¢tude de la microstructure (Partie 111.3)

et de mats de nanofibres alignées pour 1’élaboration de tresses de nanofibres de carbone (Partie 111.4).

111.3 Elaboration de mats de nanofibres de carbone ex-lignine

111.3.1 Cycles de carbonisation

Les propriétés thermiques des nanofibres précurseurs tel que le rendement carbone sont fixées
par leurs comportements a la dégradation thermique lors de la carbonisation. Cette évolution de la
dégradation thermique du systéme Indulin AT:PVA 70:30 peut étre modulée par la réalisation d’un
cycle de carbonisation. La réalisation d’un tel cycle a pour but d’accroitre au maximum le rendement
carbone final. Des études ATG ont été menées pour montrer I’influence de la température finale de
traitement thermique, de 1’étape de thermostabilisation oxydative avant la carbonisation et de la vitesse

de montée en température sur le rendement carbone.
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La premiére étude porte sur I’influence de la température de recuit sur le rendement carbone.
Des mesures ATG ont été réalisées pour des températures maximales de 550, 650, 800, 900 et 1000 °C
avec une montée a 5°C.min sous atmosphere inerte (Figure I111-14-a). Il est possible d’observer une
différence majeure du résidu final a 550 °C (39,7 %) et 1000 °C (34 %) (Tableau I11-2). Cet écart de
masse est d0 a la carbonisation incompléte du mat de nanofibres a 550 °C. En effet, comme indiqué
dans le Paragraphe 111.2.4, la perte de masse entre 550 et 1000 °C est liée a 1’élimination des souffres
et phénols de la lignine. Le comportement quasi-identique des thermogrammes pour les températures
de 900 °C et 1000 °C peut laisser penser que la carbonisation du mat de nanofibres Indulin AT:PVA
70:30 est complete a partir de 900 °C. Dans la suite de cette étude, chaque cycle de carbonisation sera
réalisé jusqu’a 1000 °C. L’évolution de la dérivée pour le thermogramme Indulin AT:PVA 70:30
carbonisé a 1000 °C (Figure I11-14-b) indique deux pertes de masse majeures entre 75-185 °C et 250-
500 °C. Celles-ci peuvent étre contrdlées et réduites par la réalisation d’un cycle de carbonisation « sur

mesure » pour le systéme.

La seconde étude a pour but d’évaluer I’influence d’un prétraitement thermique sous air sur le
rendement carbone final. L étape de stabilisation oxydative a été rajoutée dans le cycle ATG et a été
comparée au thermogramme du systeme directement carbonisé sous atmosphére inerte jusqu’a 1000°C
(Figure 111-14-c). Le rendement carbone pour des nanofibres thermostabilisées, puis carbonisees, est
d’environ 37% (Tableau 111-2). En comparaison avec des nanofibres directement carbonisées, I’étape
de thermostabilisation oxydative tend a augmenter le rendement carbone. Ce comportement a déja pu
étre observé par Brodin et al. pour 1’élaboration de fibres de carbone a partir de lignine Kraft'!, Cette
hausse du rendement carbone peut étre attribuée a 1’augmentation de la quantité d’oxygéne dans le
matériau. En effet, la présence d’oxygéne tend a accentuer les réactions chimiques telles que la
réticulation entre les molécules de lignine et entre la lignine et le PVA. Le mat de nanofibres stabilisé

devient alors plus stable lors de la dégradation thermique.

Enfin, la derniére étude porte sur l’influence de la vitesse de chauffe et d’isotherme
intermédiaire sur le pourcentage de résidu final. D aprés la dérivée du thermogramme de la Figure I11-
14-b, les températures 335 et 680 °C correspondent a des pertes de masse significatives lors de la
carbonisation. 1l est donc envisageable de contrdler la vitesse de chauffe aux alentours de ces
températures ainsi que de réaliser des isothermes apres ces températures. Des cycles ATG ont été
réalisés prenant en compte ces critéres (Figure 111-14-d). Pour cela, des isothermes a 550 et 800 °C ont
été réalisées pendant 30 minutes avec une montée en température fixée a 2,5 °C.min. L’ensemble des
cycles ATG ainsi que le pourcentage de résidu de chaque traitement thermique sont résumés dans le
Tableau 111-2. Comme il a été observeé précedemment, la stabilisation sous air tend & augmenter le
pourcentage de résidu & 1000°C. Cependant, les thermogrammes incluant des isothermes et une vitesse

de montée en température plus lente possédent un pourcentage de résidu tres proche des
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thermogrammes de la Figure 111-14-c pour une carbonisation directe jusqu’a 1000 °C. La modification
du cycle de traitement thermique lors de la carbonisation ne semble pas avoir d’effet majeur sur le
rendement carbone. De ce fait, dans toute la suite de ces travaux, le traitement thermique comprendra
une étape de stabilisation sous air jusqu’a 250 °C puis une pyrolyse en milieu inerte allant de 550 a
1000 °C. L’influence de la température de carbonisation sur les propriétés morphologiques,

structurales et électrochimiques des nanofibres de carbone ex-lignine sera étudiée dans la suite de ce

chapitre.
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Figure 111-14 : Analyses ATG du systéme de nanofibres précurseurs Indulin AT:PVA 70:30 : (a) en fonction de
la température de carbonisation, (b) pour un traitement thermique jusqu’a 1000 °C avec une montée en
température de 5°.min et de la dérivée respective du thermogramme, (c) traité thermiquement sous air jusqu’a
250 °C a 2,5 °C.min? puis une isotherme de 1h avant d’étre carbonisé a 1000°C, (d) pour un traitement
thermique jusqu’a 1000 °C a 2,5 °C.min incluant des isothermes de 30 minutes a 550 °C et a 800 °C.
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Tableau 111-2 : Résumé du pourcentage de résidu en fonction des analyses ATG (Figure 111-15) menées sur le
systeme de nanofibres précurseurs Indulin AT:PVA 70:30.

Stabilisation Carbonisation
Analyses ATG : . ési
. . (2,5°C.min", 250 °C, Résidu (%)
Numéro de Fi i ; ; i
gure isotherme 1h) Vitesse de chauffe Température Isotherme | Température maximale
(°C.min) intermédiaire (°C) (h) de carbonisation (°C)

1I-15-a Non 5 Non Non 550 39.7
I1-15-a Non 5 Non Non 650 37,2
I1I-15-a Non 5 Non Non 800 353
I-15-a Non 5 Non Non 900 34
I-15-a Non 5 Non Non 1000 34
1I-15-¢ Oui 5 Non Non 1000 37
IM1-15-d Non 25/5 550 0,5 1000 32.7
111-15-d Non 25/25/5 550/ 800 0,5/05 1000 335
11-15-d Oui 2,5/5 550 0,5 1000 34.8
I1-15-d Oui 25/25/5 550/ 800 0.5/05 1000 354

111.3.2 Morphologie des nanofibres de carbone

Les observations MEB des systémes a base de lignine Indulin AT et Protobind 2400 apreés
carbonisation a 1200 °C permettent de mettre en évidence le comportement fusible et infusible des
lignines (Figure 111-15). Pour la lignine Indulin AT, la morphologie de nanofibre est conservée avec la
présence possible de « pontages » qui peuvent laisser supposer une réorganisation par fusion partielle
du PVA (Figure 111-15-a). Cette lignine présente alors un comportement infusible lors de la pyrolyse.
A P’inverse, pour la lignine Protobind 2400, seul un résidu carboné en tres faible quantité est obtenu
aprés carbonisation. De plus, la morphologie de nanofibre n’est plus distinguable (Figure I11-15-b).
Cette lignine présente un comportement fusible lors de la pyrolyse. La lignine Indulin AT sera

conservée dans la suite de ce chapitre.

[\

Figure 111-15 : Images MEB des mats de nanofibres carbonisées a 1200 °C a base de lignine (a) Indulin AT, (b)
Protobind 2400 (échelle 10 pm).
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Les observations MEB montrent I’influence de la température de carbonisation sur la
morphologie des nanofibres de carbone (Figure Il1l1-16-a-d). Le diamétre moyen tend a diminuer
lorsque la température de recuit augmente (Figure 111-16-e). Celui-ci est divisé par quatre apres recuit
a 1200 °C, de 450 nm pour les nanofibres précurseurs a une centaine de nm pour celles carbonisées.
La diminution significative du diametre aprés recuit a 550 °C peut étre reliée a la perte de masse
observée lors des analyses ATG (Figure I11-14). La réduction du diametre correspond donc a
I’élimination des composés organiques présents dans la lignine sous forme de volatils (méthanol,
méthane, dioxyde et monoxyde de carbone). L’observation de la porosité surfacique des nanofibres
par microscopie électronique reste trés difficile et nécessite un dispositif a trés haute résolution. Celle-
ci sera alors évaluée dans la suite de ce chapitre via les caractérisations structurales et

électrochimiques.
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Figure 111-16 : Images MEB de nanofibres de lignine Indulin AT recuite a (a) 250 °C (stabilisation oxydative),

(b) 550 °C, (c) 800, (d) 1000 °C (échelle 10 um), (e) évolution du diametre moyen des nanofibres de carbone ex-
lignine en fonction de la température de recuit.
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L’analyse ¢lémentaire des mats de nanofibres carbonisés a différentes températures attestent
également de 1’élimination des composés organiques et de la formation de carbone lors de la pyrolyse
(Tableau 111-3). En effet, plus la température de recuit est élevée plus la quantité résiduelle d’oxygéne,
d’hydrogeéne, d’azote et de souffre diminue tandis que la proportion de carbone résiduel augmente. Il
est également possible de souligner I’effet de la stabilisation oxydative. En effet, aprés traitement
thermique sous air le pourcentage d’oxygéne dans les nanofibres a quasiment doublé. Egalement, la
guantité de carbone finale aprés stabilisation et carbonisation est supérieure a celle d’un mat

directement recuit a 1000 °C.

Tableau 111-3 : Résumé des analyses élémentaires pour des mats de nanofibres de lignine Indulin AT:PVA
70:30 carbonisés a différentes températures.

Eléments Carbone | Hydrogéne | Oxygéne | Azote Souffre
Traitement thermiqué (%) (%) (%) (%e) (%)
Précurseur 67,5 13,8 12,7 2.9 3,1
Stabilisation sous air 250°C 68,6 2,6 233 2.8 2,7
Stabilisation + Carbonisation
550°C 84.7 1,7 9,1 2.1 24
Stabilisation + Carbonisation
800°C 88,3 0,8 7,9 1,1 1,8
Stabilisation + Carbonisation
1000°C 92,6 0,5 6 0,2 0,6
Carbonisation 1000°C 89.1 0,74 8.67 0,54 0,95
Stabilisation + Carbonisation
1200°C 94.4 0.3 4.7 0.2 0,4

111.3.3 Propriétés mécanigues

Plusieurs études ont été réalisées pour 1’évaluation des propriétés mécaniques des nanofibres
de carbone ex-lignine. La premiére étude refléte I’influence de 1’état du mat de nanofibres (précurseur,
stabilisé, stabilisé + carbonisé) sur la tenue mécanique (Figure 111-17-a). De maniére générale, les
propriétés mécaniques augmentent avec la température de traitement thermique. Les valeurs de
module d’Young et de contrainte a la rupture augmentent d’un ordre de grandeur entre les nanofibres
carbonisées et les nanofibres précurseurs (Figure 111-17-c-d). Pour les systémes carbonisés, la
déformation plastique n’est plus observable, attestant du comportement rigide (purement élastique) des
mats de nanofibres de carbone. Cette modification des propriétés mécaniques est liée a la diminution
du diamétre des nanofibres ainsi qu’a 1’organisation et a la densification du matériau carboné (voir

Paragraphe 111.3.4).
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La seconde étude met en évidence I’influence de I’orientation des nanofibres de carbone sur
les propriétés mécaniques (Figure 111-17-b). Pour une méme température de recuit, les propriétés
mécaniques des mats de nanofibres de carbone alignées suivant 1’axe de traction sont bien supérieures

a celle d’un mat de nanofibres de carbone désordonnées®. Egalement, ces mats de nanofibres de

carbone présentent une certaine flexibilité comme en témoigne la Figure I11-17-¢.
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Figure 111-17 : Propriétés mécaniques sous traction du systéme Indulin AT:PVA 70:30 pour (a) des mats de
nanofibres précurseurs, thermostabilisés, et carbonisés a 1000 °C, (b) des mats carbonisés a 1000°C de
nanofibres organisées aléatoirement et orientées, (c,d) de 1’évolution respective du module de Young et de la
contrainte a la rupture en fonction de la température de traitement thermique. (e¢) Photographie d’un mat de
nanofibres de carbone recuit & 1000°C et orientées aléatoirement sous flexion.
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111.3.4 Propriétés structurales

Ici, les caractérisations structurales des mats de nanofibres de carbone seront divisées en deux
parties. La premiére correspond a 1’évaluation de la microstructure des nanofibres en fonction de la
température de carbonisation. La seconde abordera les propriétés de surface spécifique ainsi que

I’évaluation de la densité des nanofibres en fonction de la température de recuit.

e Températures de carbonisation et microstructure des nanofibres

Des analyses de DRX et de spectroscopie Raman ont été réalisées pour caractériser la
microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine en fonction de la température de pyrolyse (Figure
111-18). Les spectres de DRX présentent de larges pics de diffractions dans la région 206 = 20-25° pour
les mats carbonisés entre 650 et 1200 °C (Figure 1l1-18-a). Ce pic peut étre attribué au plan
cristallographique (002) de la structure du graphite. Pour un matériau hautement graphitisé, ce pic est
situé & 26 = 26° correspondant a une distance inter-plan de 0,335 nm. La distance moyenne doz) entre
deux plans graphitique en fonction de la température de carbonisation a ét¢ déterminée a 1’aide de
I’équation de Bragg (II-17) et est reportée dans le Tableau Il1l1-4. Cet espacement diminue avec
I’augmentation de la température de recuit. Ce résultat suggere une amélioration de 1’organisation
microstructurelle du carbone. De plus, le pic de diffraction situé a 26 = 44° peut étre attribué au massif
(10) et est observé pour les mats traités aux plus hautes températures. Ce pic apparait nettement au-
dessus de 900 °C, et démontre la croissance des cristallites dans la direction latérale. Dans 1’ensemble,
la présence de ces pics atteste de la carbonisation des échantillons, mais leurs largeurs importantes

montrent que le degré d’ordre graphitique est encore relativement faible®2,

Des mesures de spectroscopie Raman ont été effectuées pour une meilleure compréhension de
la transformation qui se produit avec I’augmentation de la température de carbonisation (Figure I11-18-
b). Les deux bandes caractéristiques des matériaux carbonés vers 1350 et 1580 cm™, correspondant
respectivement a la bande D (de désordre) et a la bande G (structure graphitique), sont visibles pour
toutes les températures de carbonisation. A partir d’un ajustement Lorentzien adapté a chaque spectre
(voir Chapitre 11.5.4), la hauteur de chaque bande a été évaluée pour déterminer le rapport o/l
(Tableau I11-4). Ce rapport augmente de 0,47 a 1,12 pour les températures de 650 a 1200 °C
respectivement. Ce comportement a déja été observé dans la littérature pour les fibres de carbone a
base de lignine et de cellulose®®!4, Il differe de celui des nanofibres de carbone ex- PAN ou Ip/ls
diminue avec 1’augmentation de la température de carbonisation'®. L’augmentation du rapport Ip/lg
peut étre liée a la transformation des structures amorphes en des domaines graphitiques nanocristallins.
Cette transformation associée a 1’augmentation d’lp/lg est également reflétée par la diminution de la
largeur de la bande D lorsque la température de carbonisation augmente. Cette diminution peut étre
liée a I’augmentation du nombre de cycles aromatiques a six atomes de carbone dans la structure du

carbone issue de la lignine. L’augmentation de la conductivité électrique avec la température de
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carbonisation confirme ce type de transformation (Tableau 111-4). La spectroscopie Raman pour les
carbones désordonnés et amorphes a été amplement étudiée par Ferrari et Robertson (FR)'°. Selon les
auteurs, 1’évolution du rapport Ip/lg est fonction de la taille latérale des cristallites La. Ces tailles L, ont
été évaluées a partir de 1’équation (II-23) et sont rapportées dans le Tableau I11-4. Les études Raman et
DRX seront complétées dans la suite de ce chapitre (Paragraphe 111.3.6) pour démontrer 1’effet de la

graphitisation sur la microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine.
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Figure 111-18 : (a) Mesures DRX et (b) spectres Raman de nanofibres de carbone ex-lignine traités a différentes
températures de recuit.

Tableau I11-4: Résumé des paramétres physiques des nanofibres de carbone ex-lignine en fonction de la
température de carbonisation.

Raman DRX
Température de Conductivité électrique
Carbonisation (°C) Taille latérale (S.cm™)
Ratio IyT; des cristallites 20 (%)  dy (nm)
(L,) (nm)

550 0,31 0,75 5% 105
650 047 0,92 18,8 0472 1,13 x 107
800 0,53 0,98 19,2 0,46 0,95
900 0,64 1,08 21,5 0,413 52
1000 0,82 1,22 22 0,404 8,4
1200 1,12 1,43 22,5 0,395 12,5

e Surface spécifique et densité

Les caractérisations structurales peuvent étre complétées par I’évaluation de la surface
spécifique, la taille de pore et la densité des nanofibres de carbone ex-lignine. Des mesures
d’adsorption et deésorption sous azote par la technique BET ont permis de mesurer la surface
spécifique et la porosité des nanofibres de carbone (Figure 111-19). L’isotherme obtenue pour un mat

de nanofibres de lignine carbonisé & 1000 °C présente une augmentation rapide de la quantité adsorbée
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dans le domaine des faibles pressions relatives (Figure 111-19-a). Ce comportement atteste d’un
systéme carboné microporeux'’. La surface spécifique évaluée est d’environ 86 m2.g™ avec une taille
moyenne de pore de 2,4 nm. Ces valeurs apparaissent tout a fait cohérentes en comparaison de celles
obtenues pour des mats de nanofibres de carbone activés (plusieurs centaines de m2.g?)8. Cependant,
ces mesures de BET présentent encore des points difficiles a comprendre, notamment 1’allure de la
désorption qui ne suit pas la trajectoire de 1’adsorption. La microporosité de ces matériaux carbonés
apparait difficilement gquantifiable. Le choix du gaz, la préparation des échantillons ainsi que
I’ensemble des paramétres de la mesure doivent étre optimisés afin de réduire les incertitudes sur les

caractérisations de surface spécifique.

Une alternative pour évaluer la porosité des nanofibres de carbone ex-lignine est de réaliser
des mesures de densité par flottaison. Ces mesures attestent d’une augmentation de la densité
intrinséque des nanofibres de carbone lorsque la température de traitement thermique augmente
(Figure 111-19-b). Cette augmentation de densité peut étre reliée a I’organisation du systéme carboné
au fur et a mesure que la température de traitement thermique augmente (voir partie précédente). La
densité géométrique des mats de nanofibres de carbone tend a diminuer avec la température de
carbonisation (Figure 111-19-b). Enfin, la porosité des nanofibres de carbone tend a augmenter avec la
température de carbonisation (Figure 111-19-b). Cette évolution est directement reliée a 1’élimination

des composes de la lignine au fur et a mesure que la température de traitement thermique augmente.
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Figure 111-19 : (a) Isothermes d’adsorption et de désorption sous azote obtenus par BET pour un mat de
nanofibres de carbone ex-lignine carbonisé a 1000 °C. (b) Evolution de la densité intrinseque obtenue par mesure
de flottaison des nanofibres de carbone ex-lignine, de la densité géométrique des mats carbonisés, et du
pourcentage de porosité en fonction de la température de carbonisation.
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111.3.5 Propriétés électrochimigues

Les propriétés électrochimiques des mats de nanofibres de carbone ex-lignine ont été étudiées
par voltametrie cyclique en fonction de la température de recuit (Figure I111-20-a). Les
cyclovoltammogrammes (CVs) pour les mats carbonisés a 1000 et 1200 °C présentent une forme
quasi-rectangulaire sans réactions d’oxydo-réduction apparentes. Ces systémes présentent un
comportement capacitif idéal. D’autre part, les mats carbonisés entre 650 et 900 °C affichent un
comportement pseudo-capacitif avec des larges pics d’oxydo-réduction entre 0,1 et 0,2 V. Ces pics
peuvent étre attribués a la présence d’éléments réactifs tels que des composés phénoliques qui ne sont
pas encore dégradés pour ces températures de carbonisation. Il est important de noter que les mats de
nanofibres de carbone recuits & 1000 et 1200 °C semblent posséder la méme densité de courant, qui est
beaucoup plus importante que celle des mats recuits a des températures inférieures. Les matériaux
traités aux plus hautes températures possédent les capacitances les plus élevées. Cette capacitance
évolue en fonction de la surface spécifique et du niveau de porosité. Ainsi, les mats carbonisés a 1000
et 1200 °C possédent une surface spécifique supérieure a celle des mats recuit a des plus basses
températures. Cette évolution de la surface spécifique et de la porosité permet d’appuyer les résultats

de densité et de porosité obtenus par flottaison (Paragraphe 111.3.4).

Les mesures de voltametrie cycliques pour les mats de nanofibres de carbone carbonisés a
1000 °C ont été testées a différentes vitesses de balayage de 2 a 100 mV.s? (Figure 111-20-b). Ces
cycles permettent de déduire la capacité spécifique du mat de nanofibres de carbone a partir de
I’équation (11-30). Les différences de densité de courant entre les cycles de charge et de décharges sont
évaluées a 0 V pour chaque vitesse de balayage (Figure I111-20-c). La capacité spécifique, déduite de la
pente a ’origine, est de 7,7 F.g* pour les électrodes a base de nanofibres de carbone ex-lignine
carbonisées a 1000 °C. Cette valeur est plus faible que celle rapportée pour des nanofibres de carbone
activé!®!® L activation sert a obtenir de hautes capacitances pour des applications de

supercondensateurs, pas particuliérement recherchées dans cette étude.
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Figure 111-20 : Caractérisations électrochimiques pour des électrodes de nanofibres de carbone ex-lignine
effectuées dans un électrolyte de NaCl 0,5 M en solution aqueuse a température ambiante : (a) courbes de
voltamétrie cyclique d’électrodes a base de nanofibres de carbone ex-lignine recuite a différentes températures
avec une vitesse de balayage fixée a 30 mV.s! et une gamme de potentiel de -0,2 a 0,2 V, (b) courbes de
voltamétrie cyclique d’électrodes a base de nanofibres de carbone ex-lignine recuite @ 1000 °C pour différentes
vitesses de balayages et une gamme de potentiel de -0,2 a 0,2 V, (c) ajustement linéaire pour la densité de
courant en fonction de la vitesse de balayage.

111.3.6 Influence de la graphitisation sur la microstructure

Les caractérisations microstructurales détaillées dans le Paragraphe 111.3.4 ont montré que la
structure graphitique des nanofibres de carbone ex-lignine est généralement de basse qualité. Il
convient donc de rechercher des voies d’amélioration de 1’organisation de la microstructure. Le
traitement thermique a trés haute température dit de graphitisation est une voie explorée durant cette
these. Les mats de nanofibres de carbone ex-lignine ont été graphitisés a des températures allant de
1500 a 2700 °C (voir Chapitre 11.4.5). Les caractérisations de la microstructure des nanofibres

abordées dans le Paragraphe 111.3.4 ont ainsi été complétées.

Les spectres DRX des systémes graphitisés montrent clairement 1’influence de la température
sur I’organisation de la microstructure (Figure I11-21-a). Le large pic de diffraction dans la région 26 =
20-26° des systémes carbonisés jusqu’a 1500 °C tend a s’amincir, et a se positionner a 26 = 26°

correspondant au pic d’un graphite. La distance dpoz tend a diminuer avec I’augmentation de la
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température de graphitisation. Pour un traitement a 2700 °C, le pic de diffraction a 26 = 26° est le plus
intense et indique une distance dpoz de 0,341 nm. Egalement, le pic de diffraction a 26 = 44°,
correspondant au massif (10), devient de plus en plus net, attestant de la croissance latérale des
cristallites au fur et a mesure que la température de graphitisation augmente. L’évolution de la distance
do2) pour des systémes traités a 1000, 2000, et 2700 °C a pu étre estimée par imagerie MET haute
résolution et Transformée de Fourrier (FFT) des clichés (Figure 111-21-b-d). Pour des nanofibres
carbonisées a 1000 °C aucun arrangement ni orientation préférentielle n’est visible sur le clichés MET
et sur le diagramme de diffraction électronique (Figure 111-21-b). Ces observations sont en accord avec
les caractérisations de la microstructure détaillées dans le Paragraphe 111.3.4. Aprés graphitisation a
2000 et 2700 °C, une organisation lamellaire des plans graphitique apparait (Figure 111-21-c-d). La
distance dqoz) est de 0,352 et 0,345 nm respectivement pour un traitement a 2000 et 2700 °C. Ces
valeurs se rapprochent de celle du graphite.
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Figure 111-21 : (a) Mesure DRX pour des mats de nanofibres de carbone ex-lignine graphitisés. Clichés MET
haute résolution et diagrammes de diffraction électroniques obtenus par Transformée de Fourrier des clichés
MET d’une nanofibre de carbone traitée a (b) 1000 °C, (c) 2000 °C, (d) 2700 °C (échelle 2 nm).
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Les mesures de spectroscopie RAMAN ont également été complétées pour les nanofibres
graphitisées jusqu’a 2700 °C (Figure III-22-a). L’augmentation d’intensit¢ de la bande G, la
diminution d’intensité de la bande D, et I’apparition de la bande 2D montrent une organisation
supérieure de la microstructure avec I’augmentation de la température de graphitisation. Le rapport
Io/lg tend a augmenter jusqu’a une température de 1650 °C puis diminue aux plus hautes températures
(Figure 111-22-b). Cette diminution montre une nouvelle fois la formation de carbone graphitisé. La
taille latérale des cristallites L, a été évaluée (équations 11-22 et 11-23) et est reportée en fonction du
rapport Ip/le (Figure 111-22-c). Lorsque le rapport Io/lc augmente avec la température, L, n’évolue que
trés peu et reste inférieure a 3 nm. Ce comportement peut étre attribué a la formation de domaines
nanocristallins de tailles identiques, correspondant au phénomene de nucléation. A 1’inverse, lorsque
Io/lc diminue a haute température, L, augmente significativement jusqu’a 21 nm. Ainsi, le phénoméne
de nucléation s’estompe et laisse place a la croissance de la microstructure graphitique. L’évaluation
de la conductivité électrique en fonction de la température de traitement thermique montre également
la croissance de la microstructure pour les nanofibres de carbone ex-lignine graphitisées (Figure 111-
22-b). La conductivité électrique augmente de deux ordres de grandeur entre un mat carbonisé et un
mat graphitisé pour atteindre plusieurs centaines de S.cm™ apres traitement a 2700 °C.
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Figure 111-22 : (a) Spectres Raman pour des nanofibres de carbone ex-lignine graphitisées. Evolution du rapport
In/lg et de la conductivité électrique (b) en fonction de la température de traitement thermique et (c) en fonction
de la taille latérale des cristallites.
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111.4 Elaboration de tresses de nanofibres de carbone ex-lignine pour des
applications potentielles de microélectrodes

Les mats de nanofibres précurseurs a base de lignine ont été tressés afin d’obtenir des fibres de
lignine de diamétre micrométrique (Chapitre 11.3.2). Cette partie est consacrée a étudier I’influence de
la torsion sur les propriétés des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine.

111.4.1 Morphologie des tresses de nanofibres de lignine

La morphologie des tresses de nanofibres de lignine ainsi que 1’angle de tressage des fibres ont
été observés par microscopie optique en fonction du niveau de torsion (Figure I11-23). Au fur et a
mesure que le niveau de torsion augmente le diamétre des fibres diminue et I’angle de tressage
augmente (Figure 111-23-a-d). Le diameétre respectif des fibres passe de 600 um pour le plus faible
niveau de tressage (23 tours.cm™) a 483 um pour le niveau le plus élevé (78 tours.cm™).

(@)

(@

Figure 111-23 : Images optiques des tresses de nanofibres de lignine suivant I’angle de tressage et pour un niveau
de torsion respectif de (a) 23, (b) 44, (c) 54, (d) 78 tours.cm™ (échelle 500 pm).

Les observations MEB montrent également 1’orientation initiale des nanofibres de lignine
suivant ’axe de la fibre (Figure 11I-24-a). Les clichés de section transverse de fibre présentent des
espaces vacants liés au tressage du mat (Figure I11-24-b). Apres stabilisation thermique sous air et
carbonisation a 1000 °C, le diamétre des tresses de nanofibres passe respectivement de 280 & 127 um

pour les tresses les moins aux plus torsadees (Tableau I11-5).
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Figure 111-24 : Images MEB (a) dans la longueur, (b) dans la section d’une tresse de nanofibres de lignine pour
un niveau de tressage de 44 tours.cm.

111.4.2 Propriétés mécaniques des tresses de nanofibres de carbone

Les propriétés mécaniques sous traction en fonction de 1’état des tresses de nanofibres de
lignine ont été réalisées (Figure 111-25-a). Le module d’Young et la contrainte a la rupture augmentent
de plus d’un ordre de grandeur entre les états précurseur et carbonisé (Tableau I11-5). De maniere
générale, I’évolution des propriétés mécaniques des tresses de nanofibres de lignine en fonction de
I’état du systéme est semblable a celle obtenue pour les mats de nanofibres de lignine non tressés.
Cependant, les valeurs de module d’Young et de contrainte a la rupture sont supérieures pour les
tresses. Cette différence est due a la compaction du systeme lors du tressage.

L’influence du tressage sur les propriétés mécaniques a été évaluée (Figure 111-25-b). Le
module d’Young ainsi que la contrainte a la rupture augmentent avec le niveau de tressage (Tableau
I11-5). Cette évolution est & la fois due a la diminution du diametre des fibres et a la compaction
supeérieure des nanofibres de carbone avec I’augmentation du niveau de tressage. Ce dernier permet
d’augmenter la cohésion entre les nanofibres et donc de densifier la fibre finale. Les meilleures
propriétés mécaniques sont obtenues pour les nanofibres les plus tressées avec un module d’Young de
26 GPa et une contrainte a la rupture de 526,3 MPa. Des valeurs comparables sont habituellement
obtenues pour des fibres de carbone ex-lignine conventionnelles?®2t. Les propriétés mécaniques des
tresses de nanofibres de carbone ex-lignine ne sont pas suffisantes pour remplacer les fibres de
carbone ex-PAN dans les composites. Cependant, elles sont largement suffisantes pour étre

manipulées et utilisées pour des applications électrochimiques par exemple (voir Paragraphe 111.4.4).
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Figure 111-25 : Propriétés mécaniques (a) en fonction de 1’état précurseur, stabilisé et carbonisé a 1000 °C des
nanofibres avec un niveau de tressage de 54 tours.cm, (b) des tresses de nanofibres de carbone carbonisées en
fonction du niveau de tressage.

Tableau I111-5 : Résumé des propriétés mécaniques de tresses de nanofibres de lignine.

Tressage L Module Contrainte 2 | Elongation a
1 Diamétre y
(tours.cm™) (um) d*Young la rupture la rupture
Etat # (GPa) (MPa) (%)
-1
5;‘;::::;% 565+ 6,1 3.5+0.4 17 21
o ~rcl
54;;‘;1;2“ 4835104 6311 98,4 34
-1
2%;‘1’&12: 280+ 5,8 14,4+32 3653 2,96
o el
42‘;‘;;:5 226+ 13,5 17,342,03 410,1 2,61
-1
5?;?);;22 192+7,1 18,7+ 1,05 4736 22
|
7%;%:;";‘ 127£8.7 26+ 141 526,3 1,04

111.4.3 Propriétés structurales des tresses de nanofibres de carbone

La microstructure des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine recuite a 1000 °C a été
caractérisée par DRX et spectroscopie Raman (Figure I11-26). Ces caractérisations ont pu étre
comparées avec celles décrites dans le Paragraphe 111.3.4 pour les mats de nanofibres de carbone. Pour
les spectres de DRX, le pic (002) caractéristique du graphite est visible (Figure 111-26-a). Tout comme
pour les mats de nanofibres de carbone, ce pic (002) n’est pas centré sur 20 = 26°, attestant d’une
microstructure relativement désordonnée. Cependant, 1’allure du pic (002) évolue lorsque le niveau de
tressage des fibres augmente, celui-ci devient plus étroit avec réduction de la largeur & mi-hauteur. Cet
amincissement du pic de diffraction atteste tout de méme d’une organisation supérieure de la
microstructure pour le plus haut niveau de tressage. Les spectres Raman et 1I’évolution du rapport Ip/lg

montrent également une organisation supérieure de la microstructure pour les tresses de nanofibres de

123



CHAPITRE 111 : Elaboration de nanofibres de carbone a base de lignine

carbone (Figure 111-26-b). En comparaison avec le mat de nanofibres de carbone, le rapport Io/le
augmente lorsque les nanofibres sont tressées : 0,82 pour le mat a 1,2 pour les nanofibres les plus
tressées. Cette évolution est en accord avec celle prédite par Ferrari et Robertson pour les systemes de
carbone amorphe (Paragraphe 111.3.4)%. L’organisation supérieure des tresses par rapport au mat de
nanofibres de carbone peut étre reliée a la préparation des échantillons pour la carbonisation. Comme
détaillé dans le Chapitre 11.4.4, les tresses sont collées de chaque c6té sur un cadre carbone pour éviter
leurs rétractations. Ce cadre garde sous tension la fibre et permet d’augmenter 1’organisation des plans

(002) lors de la carbonisation.

Mat

Tresse 23 murs.cm'1 Tresse 44 lcurs.cm'1 b
(a) —— Tresse 54 ll)urs.cm"l Tresse 78 murs.cm'1 ( )
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Figure 111-26 : (a) Mesures DRX et (b) spectres Raman des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine en
fonction de leur niveau de tressage.

La conductivité électrique ainsi que la densité géométrique des tresses de nanofibres de
carbone ex-lignine ont également été évaluées (Tableau 111-6). L’effet du tressage est une nouvelle fois
mis en évidence avec 1’augmentation de la conductivité électrique et de la densité géométrique. La
conductivité électrique est doublée entre le systéme le moins et le plus tressé, pour atteindre une
vingtaine de S.cm™. Egalement, le pourcentage de porosité de chaque tresse a pu étre estimé en
comparant leurs densités géométriques avec la densité intrinseque des nanofibres (Paragraphe 111.3.4).
Le pourcentage de porosité est réduit de moitié allant de 6,4 a 2,2 % lorsque le niveau de tressage des
fibres augmente. Ainsi, I’augmentation de la conductivité électrique, la diminution du diamétre des
tresses, et la diminution de la porosit¢ lorsque le niveau de tressage augmente attestent d’une

compaction du systeme.

I11.4.4 Propriétés électrochimigues des tresses de nanofibres de carbone

L’effet du tressage sur la capacité électrochimique des tresses de nanofibres de carbone a été
étudié par des mesures de voltameétrie cyclique (Figure 111-27). Les cyclovoltammogrammes de tous
les systémes tressés présentent tous un courant capacitif avec 1’absence d’événement pseudo-

faradique. Cependant, ce courant capacitif diminue sensiblement avec le niveau de tressage des
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nanofibres. Pour le systeme le plus tressé, la forme du CV suggere que le courant capacitif devient
faible par rapport au courant résistif de 1’électrode pour I’ensemble des vitesses de balayage utilisées
(Figure 111-27-d). Les capacités spécifiques de chacune des tresses de nanofibres de carbone ont été
calculées a partir de 1’évolution de la densité de courant en fonction des vitesses de balayages (Figure
I11-27-e). Les valeurs de capacités tendent a diminuer avec 1’augmentation du niveau de tressage, et
sont nettement plus basses que celles des mats de nanofibres de carbone (Tableau Il1-6). Cette
tendance peut s’expliquer encore une fois par la compaction du matériau et la réduction de la porosité

avec le taux de tressage (Tableau 111-6).

Tableau I11-6 : Résumé des propriétés électrochimiques et structurales des tresses de nanofibres de carbone en
fonction de la morphologie des fibres et comparaison avec celles du mat de nanofibres de carbone recuit a
1000°C.

Conductivité  Capacité

. Diameét i foifi Densité Porosité
Morphologies lametre  Electrique Spécifique p em?) )
(um) (S.cm™) (F.g) .

Mat 8.4 7.73 1.53 12,6
Tresse 2;&1 280 16 0.3 L6 o
tours.cm
Tresse 4‘_1l 226 14,8 0,147 1,671 4,6
tours.cm
Tresse Sﬁ 192 16.73 012 69 i s
tours.cm
Tresse 78 127 219 0,0252 1,713 22

tours.cm’!

Les valeurs de capacité électrochimiques sont relativement faibles par rapport a celles des
fibres constituées de nanotubes de carbone ou de carbone activé?>2*. Une grande capacité spécifique
est recherchée en particulier pour les applications de supercondensateur. Les électrodes a base de
tresses de nanofibres sont plus adaptées aux applications ne nécessitant pas de trés grandes capacités,
telles que les électrodes pour les biocapteurs ou les cellules biocombustibles pour lesquelles le courant
faradique doit dominer sur le courant capacitif. Les microélectrodes a base de nanotubes de carbone
présentent d’excellentes performances électrochimiques, mais posent encore des questions de toxicité
potentielle pour I’implantation dans le corps a cause du petit diametre des nanotubes. Le diamétre des
tresses de nanofibre de carbone ex-lignine est beaucoup plus grand que celui des tresses de nanotubes
de carbone, ce qui explique leurs faibles capacitances et leurs bonnes conductivités électriques. En
outre, les valeurs de capacités spécifiques obtenues restent trés supérieures a celles des fibres de
carbone conventionnelles®. Ainsi, ces tresses de nanofibres de carbone ex-lignine poreuses et non
activées, en plus d’étre produites a partir d’un précurseur biosourcé, peuvent trouver des applications
en tant que microélectrodes pour des dispositifs de biocapteurs ou biocombustibles par exemple, tout
en étant une bonne alternative a la fibre de carbone conventionnelle ou celle a base de nanotubes de

carbone26,
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Figure 111-27 : VVoltamétrie cyclique des électrodes a base de nanofibres de carbone tressées : (a) 23, (b) 44, (c)
54 et (d) 78 tours.cm™ a différentes vitesses de balayage dans un électrolyte aqueux de NaCl 0,5M a température
ambiante avec une gamme de potentiel de -0,2V + 0,2V. (d) Evolution de la densité de courant obtenue par
voltamétrie cyclique en fonction de la vitesse de balayage pour chaque tresse, la capacité spécifique est obtenue
a partir de ’ajustement linéaire des courbes.
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I11.5 Conclusion

Un nouveau systéme de formulation a base de lignine et de PVA en solution dans le DMSO a
été étudié pour I’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine par électrofilage. Les systemes
précurseurs ont permis d’obtenir des mats de nanofibres ordonnées ou désorganisées, ainsi que des
tresses de nanofibres. La relation entre systéme de formulation et la morphologie des nanofibres a été
établie, permettant 1’élaboration d’un diagramme de phase ternaire lignine/PVA/DMSO. Les
propriétés thermiques et mécaniques des nanofibres ont été déterminées en fonction de la composition
du systeme. Celles-ci ont montré que la lignine et le PVA présentent des interactions plut6t favorables
avec une miscibilité partielle entre eux dans les nanofibres. Un cycle de carbonisation a été élaboré
afin d’optimiser la quantité finale de résidu. Une étape de stabilisation sous air avant carbonisation est
nécessaire pour accroitre le rendement carbone. Les caractérisations structurales DRX, spectroscopie
RAMAN, et conductivité électrique suggérent la formation d’une microstructure faiblement organisée.
Celle-ci tend a évoluer d’un carbone amorphe a une structure graphitique nanocristalline lorsque la
température de carbonisation augmente. Les propriétés électrochimiques des systemes ont montré une
dépendance a la température de traitement thermique et a la morphologie des systemes. La
modification morphologique d’un mat pour une tresse de nanofibres de carbone entraine une
diminution importante de la capacité spécifique du matériau. La réduction de la surface active, et la
densification du matériau explique cette variation. Le tressage des nanofibres permet de contréler les
propriétés des fibres de carbone. Les caractérisations des tresses carbonisées ont montré que leur
rigidité et leur conductivité électrique augmentent avec le niveau de tressage tandis que la capacité
électrochimique diminue. Ces matériaux carbonés biosourcés apparaissent comme des candidats

prometteurs en tant que microélectrodes. Cette perspective reste a confirmer dans de futurs travaux.
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1VV.1 Formulation des solutions de filage

IV.1.1 Solubilité du GO dans le DMSO

Les solutions de GO préparées a différentes concentrations dans le DMSO (voir Chapitre
11.2.2) sont caractérisées par microscopie optique pour observer les phases cristal liquide (Figure 1V-
1). Les phases formées par le GO sont principalement dépendantes de sa concentration en solution®2.
Comme mentionné dans le Chapitre 1.3.1, il est possible d’observer trois états : isotropique, biphasique
et nématique. Le comportement isotrope est visible pour les solutions de GO de faible concentration
entre 0,4 et 0,8 % en masse. Les images de microscopie optique en lumiére polarisée apparaissent
totalement noires, liées au blocage de la lumiére par les polariseurs croisés (Figure 1V-1-a). Il est tout
de méme possible d’observer quelques domaines brillants correspondant a des agrégats de GO. A
concentration supérieure, les solutions de GO dans le DMSO deviennent biphasiques avec coexistence
de phases isotropique et nématique. Le comportement biphasique du GO dans le DMSO se distingue
par la présence de zones biréfringentes et de zones noires lors de ’observation en lumiére polarisée
(Figure 1V-1-b). Ce domaine biphasique est visible pour une gamme de concentration de 0,8 a 1,2 %
en masse de GO dans le DMSO. La grande largeur du domaine biphasique peut s’expliquer par la
polydispersité relativement élevée des feuillets de GO? Les nanoplaquettes de GO de plus grandes
tailles ont tendance a former des phases nématiques a des concentrations plus faibles par rapport a
celles de plus petites tailles. Enfin, aux plus hautes concentrations, la phase nématique apparait avec
une texturation uniforme et organisée correspondant a I’orientation des nanoplaquettes de GO (Figure

IV-1-C).

PHASE ISOTROPIQUE IPHASIQUE
GO a 0,4-0,8 % en masse GO a 0,8-1,2 % en masse

— T—— ———
o — ——

\
\
|
\
|
il
I\

/
|
|
|
|
\

Figure 1V-1: Représentation schématique des phases cristal liquide définies par la concentration de GO en
solution dans le DMSO, observées par microscopie optique en lumiére non polarisée (1) et entre polariseur et
analyseur croisés (2) pour des solutions de concentration (a) 0,5 (b) 1 et (c) 1,6 % en masse de GO (échelle 200

pm).
132



CHAPITRE IV : Elaboration de nanofibres de carbone nanocomposites a base de
lignine et d’oxyde de graphéne

IV.1.2 Diagrammes de phase des mélanges lighine/GO/PVVA/DMSO

Les solutions de lignine/GO seront préalablement étudiées avant 1’ajout du PVA.

e Solutions de lignine/GO dans le DMSO

Comme pour le GO seul dans le DMSO, les caractérisations par microscopie optique ont
permis d’observer trois états : isotrope (1), diphasique (D) et nématique (N). Ils sont reportés sur le
diagramme de phase ternaire lignine Indulin AT/GO/DMSO (Figure 1V-2-a). Le domaine biphasique
est visible sur une gamme de concentration en GO plus large (0,6 a 1,6 % en masse) que pour le GO
pur. Ce large domaine biphasique peut étre relié a la polydispersité élevée des feuillets de GO, ainsi
qu’a I’interaction entre la lignine et le GO en solution. Cette interaction a déja été étudiée par Follmer
et al.®% 1l a été montré que la lignine et le GO en solution dans le DMSO ne présentent pas
d’interaction particuliére entre eux. Ainsi le large domaine biphasique est uniqguement lié a la
polydispersité élevée des feuillets de GO. Le contrble de la taille des feuillets est impossible dans
notre étude. En effet, les étapes successives de sonication pour la préparation des mélanges (voir
Chapitre 11.2.2) modifient la dimension des feuillets. L’observation des transitions de phases cristal
liquide par microscopie optique en lumiére entre polariseur et analyseur croisés possede une
incertitude élevée. Il est donc difficile de définir les valeurs exactes de concentrations qui délimitent le
domaine biphasique.

L’homogénéité des dispersions observées par microcopie optique (Figure 1V-2-b-e) montre
gue la lignine Indulin AT et le GO sont potentiellement compatibles pour 1’élaboration de matériaux
nanocomposites. Cependant, 1’électrofilage de solutions composées uniquement de lignine et de GO
ne permet pas la formation de nanofibres (méme cas de figure que la lignine seule). L’élaboration de
nanofibres nécessite I’insertion d’un viscosifiant dans la formulation®. Comme pour les nanofibres de

lignine, I’agent viscosifiant sera le PVA.
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Figure IV-2: (a) Diagramme de phase ternaire cristal liquide lignine Indulin AT/GO/DMSO ou les états
isotrope (1), diphasique (D) et nématique (N) sont représentés respectivement en vert, rouge et bleu. Observation
par microscopie optique en lumiére non polarisée (1) et entre polariseur et analyseur croisés (2) pour des
solutions de concentration (b) 0,4 (c) 0,6 (d) 1,2 et (e) 2,5 % en masse de GO (échelle 200 pm).

o Dispersions de lignine/GO/PVA dans le DMSO

L’influence du PVA sur les transitions de phase cristal liquide de GO a été évaluée par la
réalisation du diagramme de phase Indulin AT+DMSO/PVA/GO (Figure 1V-3-a). Il a été montré
précédemment que 1’addition de lignine dans les solutions de GO n’avait que tres peu d’influence sur
les transitions de phases cristal liquide. Pour faciliter 1’étude et la représentation, la fraction relative de
DMSO et de lignine est gardée constante. On suppose que la lignine reste répartie dans le DMSO a
cette fraction quelle que soit la phase formée. Cette hypothése revient & considérer le mélange Indulin
AT+DMSO comme un seul composé permettant de s’intéresser au diagramme de phase pseudo-
ternaire Indulin AT+DMSO/PVA/GO. A partir des observations de microscopie optique, il est
possible de définir trois états isotrope (I), diphasique (D) et nématique (N) en fonction de la
concentration de GO (Figure 1V-3-b-e). La transition entre les phases isotrope et nématique dépend
légérement de la concentration en PVA. Le domaine diphasique s’élargit légérement avec

I’augmentation de la concentration en PVA et I’apparition de la phase nématique est décalée vers les
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basses concentrations en GO (Figure 1V-3-b-e-4). Ce comportement peut s’expliquer par 1’influence
d’interactions attractives entre les particules de GO générées par le PVA®. Ces interactions restent
cependant suffisamment faibles pour ne pas générer la formation d’agrégats compacts. La nature
exacte de ces interactions n’est pas connue, mais il pourrait s’agir de liaisons hydrogene. En effet, les
études de Xue et al. et de Tan et al. ont montré que le PVA et le GO en solution présentent des

interactions hydrogéne entre eux’®,

GO 0,8 %

Figure IV-3: (a) Diagramme de phase pseudo-ternaire lignine Indulin AT+DMSO/PVA/GO ou les états
isotrope (I), diphasique (D) et nématique (N) sont représentées respectivement en vert, rouge et bleu. Image de
microcopie optique en lumiére polarisée en fonction de la concentration en GO (b) 0,4, (c) 0,8, (d) 1,2, (¢) 2 %
en masse et de la concentration en PVA (1) 0,5, (2) 1,5, (3) 2,5, (4) 4 % en masse (échelle 200 pum).
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Trois systemes de formulation seront préférentiellement étudiés avec pour chacun une
concentration en PVA fixé a 9 % en masse pour assurer la formation de nanofibres (voir diagramme de

phase Chapitre 111.2.1) et une concentration en GO allant de 1 & 3 % en masse (voir Chapitre 11.2.2).

IV.1.3 Propriétés rhéologigues

La diminution de la viscosité lors du cisaillement montre le comportement non-Newtonien
des dispersions d’Indulin AT-PVA-GO et GO-PVA (Figure 1V-4). Le méme comportement a pu étre
observeé pour les dispersions d’Indulin AT-PVA (voir Chapitre 111.1.3). Cependant, 1’ajout de GO dans
les dispersions augmente la viscosité d’un ordre de grandeur par rapport aux dispersions sans GO. Ces
propriétés dépendent des transitions de phases et de 1’alignement des feuillets de GO lors du
cisaillement®. La viscosité chute rapidement dés I’augmentation du taux de cisaillement. Cette chute
est d’autant plus marquée lorsque la concentration en GO est élevée. Ce comportement rhéofluidifiant
est lié a I’alignement des domaines nématiques au fur et 4 mesure que le cisaillement augmente®®, Pour
les plus hauts taux de cisaillement, la viscosité tend a devenir constante, traduisant un systeme cristal

liquide complétement orienté dans le sens du cisaillement.
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Figure 1V-4 ;: Comportement rhéologique sous cisaillement de (a) la viscosité, (b) la contrainte pour différentes
dispersions d’Indulin AT-PVA-GO et de PVA-GO.

Le cisaillement appliqué dans I’aiguille lors de I’injection est suffisant pour réduire la viscosité
des dispersions et assurer 1’électrofilage pour 1’élaboration de nanofibres polyméres nanocomposites

(voir Paragraphe IV.2).
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1VV.2 Elaboration des nanofibres polyméres nanocomposites

IV.2.1 Relation entre formulation et morphologie des nanofibres

L électrofilage des formulations a base d’Indulin AT-PVA-GO (préparation Chapitre 11.2.2) a
permis d’élaborer des mats de nanofibres polymeéres nanocomposites (Figure 1V-5-a). L’observation
MEB de ces mats montre la morphologie uniforme des nanofibres (Figure 1V-5-b-e). Cette uniformité
est liée a I'utilisation du PVA comme plastifiant, tout comme pour les nanofibres d’Indulin AT-PVA
(Chapitre 11.2.1). L’ajout de GO dans les dispersions modifie le diamétre moyen des nanofibres
précurseurs. Le diametre moyen des nanofibres varie de 0,78, 1,08 et 1,23 um pour une quantité
respective en GO de 1, 2 et 3 % en masse. Comme pour le systéme Indulin AT-PVA, I’augmentation
du diametre peut étre reliée a la hausse de la viscosité des dispersions (Tableau I1V-1). La viscosité va
également influencer la distribution des diamétres des nanofibres. Cette dispersité tend a diminuer
avec ’augmentation du diamétre moyen et donc de la quantité de GO dans les fibres. Egalement, les
diametres des nanofibres polyméres nanocomposites avec lignine (Figure 1V-5-d) et sans lignine
(Figure 1V-5-¢) sont trés proches. Ceci montre la faible influence de la lignine sur les diamétres de

nanofibres.

Tableau V-1 : Résumé des propriétés rhéologiques des mélanges et propriétés morphologiques des nanofibres
polymeéres nanocomposites en fonction de la formulation d’Indulin AT-PVA-GO dans le DMSO.

Formulation Fibres électrofilées
Concentrlation . Ratio Visc?sité _ Morphologic Diamétre
(% massique) IndulinAT:PVA:GO  (Pa.s) a10s! moyen (pm)
30 % 70:30:0 13,8 Fibres uniformes 0,41
29,5 % 66:30,5:3.5 49,24 Fibres uniformes 0,77
29 % 62:31:7 106,9 Fibres uniformes 1,07
28,5 % 58:31,5:10,5 289.,8 Fibres uniformes 1,23
12 % 0:75:25 317,3 Fibres uniformes 1,17
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Figure IV-5 : Photographies des mats de nanofibres a base (a-1) d’Indulin AT-PVA, (a-2) d’Indulin AT-PVA-
GO (échelle 2cm). Clichés MEB (échelle 10 um) et distribution des diamétres des nanofibres pour les systémes
de nanofibres polymeéres nanocomposites d’Indulin AT-PVA-GO avec (b) 3,5 %, (c) 7 %, (d) 10,5 % de GO en
masse et (e) nanofibres nanocomposites PVA-GO.
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IV.2.2 Miscibilité des composants solides

Les interactions entre la lignine, le PVA et le GO dans les nanofibres polymeres
nanocomposites ont été étudiées par DSC (Figure IV-6). 1l a été établi dans le Chapitre 111.2.3 que la
lignine et le PVA possédent une miscibilité partielle. Pour les systémes nanocomposites lignine-PVA-
GO et PVA-GO il est relativement difficile d’observer la transition vitreuse du PVA et de la lignine,
en accord avec la miscibilité partielle de ces composeés. Seules quelques inflexions entre 50 et 150 °C
sont visibles et peuvent étre attribuées a la transition vitreuse des zones amorphes de lignine-PVA.

Pour chacun des thermogrammes, un pic de fusion entre 150 et 200 °C est nettement visible.
Ce pic correspond a la fusion du PVA, qui est suivi d’une recristallisation entre 75 et 125°C lors du
refroidissement. Ce pic de fusion du PVA differe suivant la composition des systémes
nanocomposites. Pour des nanofibres composées uniquement de PVA et de GO (courbe rouge), le pic
de fusion est quasiment identique a celui du PVA seul (voir Chapitre 111.2.3). L’addition de GO dans
le systtme de nanofibre Indulin AT-PVA influence la cristallinité du mélange. En effet, plus la
guantité de GO augmente plus les pics de fusion et de recristallisation sont marqués. De ce fait, la
cristallinité des systémes nanocomposites augmente avec 1’ajout de GO. Cette tendance a déja été
observée pour des films nanocomposites de PVA-GO et peut étre reliée a I’immobilisation des chaines
de PVA par les interactions hydrogéne avec les feuillets de GO™!2, La cristallinité des nanofibres
d’Indulin AT-PVA-GO apparait tout de méme inférieure a celle des nanofibres PVA-GO. Par ailleurs,
la température de fusion est décalée avec I’ajout de GO. Cet effet pourrait s’expliquer par un effet dit
de dilution lors de ’ajout de GO dans le PVA4, Le GO reste confiné dans la phase amorphe mais

avec une bonne affinité qui permet sa miscibilité dans le polymére.
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Figure 1V-6 : Analyses DSC des systémes de nanofibres polyméres nanocomposites obtenus par électrofilage de
dispersion d’Indulin AT-PVA-GO avec 3,5, 7 et 10,5 % en masse de GO.
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1V.2.3 Propriétés des nanofibres polyméres nanocomposites

e Propriétés thermiques

La dégradation thermique des mats de nanofibres nanocomposites a base de lignine Indulin
AT-PVA-GO et de PVA-GO a été étudiée par ATG et comparée a celle du mat de nanofibres
d’Indulin AT-PVA (Figure 1V-7-a). Le programme thermique de mesure ATG reste identique a celui
détaillé dans la partie 11.5.1 avec une étape de traitement sous air jusqu’a 250 °C puis une
carbonisation sous atmosphére inerte jusqu’a 1000 °C. La présence de GO a 25 % en masse dans les
nanofibres de PVA accroit considérablement le rendement carbone (Figure 1\V-7-b). Celui-ci est trente
fois supérieur a celui du PVA seul et est supérieur au rendement carbone théorique (environ 25%).
L’augmentation de la stabilité thermique de systéme nanocomposite via I’ajout de GO a déja été
observée pour des systemes nanocomposites GO-PVA, et a été attribuée aux interactions fortes entre
les groupements oxygénés du GO et du PVA®!!, La présence de GO dans les nanofibres d’Indulin AT-
PVA augmente également le pourcentage de résidu d’environ 4% entre le systeme sans GO et le
systeme avec 10,5 % de GO (Figure IV-7-b). De plus, les rendements carbone obtenus sont
relativement proche de ceux de la lignine et du GO pris séparément (43 et 41 % respectivement). Les
interactions favorables entre le GO et la lignine et/ou le GO et le mélange lignine-PVVA observées par
DSC peuvent étre a D’origine de ’augmentation du rendement carbone!?'®. De maniere générale,
I’ajout de GO dans les nanofibres précurseurs Indulin AT-PVA présente un effet bénéfique pour la

stabilité thermique des nanofibres précurseurs et pour 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-

lignine-GO.
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Figure 1V-7 : (a) Analyses ATG des systemes de nanofibres polymeéres nanocomposites : d’Indulin AT-PVA-
GO avec 3,5, 7 et 10 % de GO en masse, de PVA-GO avec 25 % de GO. (b) Tableau récapitulatif du rendement
carbone en pourcentage massique aprés recuit a 1000 °C.
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e Propriétés structurales

Les propriétés structurales des systémes de nanofibres nanocomposites Indulin AT-PVA-GO
et PVA-GO ont été étudiées par DRX et comparées aux diffractogrammes du PVA et du GO seuls
(Figure 1V-8). Pour les nanofibres de PVA, un pic de diffraction apparait & 26 = 19,5° (courbe noire).
Pour le GO seul, un pic de diffraction nettement marqué apparait a 26 = 10,9° (courbe violette),
correspondant a la distance do2) = 0,81 nm entre deux feuillets de GO. La présence de lignine dans les
nanofibres de PVA réduit la cristallinité du PVA avec la présence d’un pic relativement large pour 26
= 15-25° (courbe bleue). Cette amorphisation du systéme via I’ajout de lignine a déja été observé dans
la Chapitre 111.2.3. Le diffractogramme des nanofibres nanocomposites de PVA-GO ne présente qu’un
seul pic de diffraction a 26 = 19,5° correspondant a celui du PVA. L’absence du pic de diffraction du
GO montre son exfoliation compléte avec la disparition de sa structure réguliére et périodique en
feuillet, donnant lieu a des feuillets individuels de GO dans la matrice de PVA?'. Egalement, 1’ajout
croissant de GO dans les nanofibres précurseurs d’Indulin AT-PVA accentue le pic de diffraction du
PVA a 26 = 19,5°. L’ajout de GO tend a accroitre 1’organisation et la cristallinité du systeme Indulin
AT-PVA. Ce comportement peut étre attribué aux interactions hydrogene attractives entre le GO et le
PVA'. Tout comme le systtme PVA-GO, I’absence du pic de diffraction du GO montre la bonne
dispersion des feuillets de GO dans la matrice d’Indulin AT-PVA. De plus, la hausse de la cristallinité
avec I’ajout de GO dans les nanofibres peut étre reliée aux mesures de DSC du Paragraphe 1V.2.2.
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\ Indulin AT-PVA|

Indulin AT-PVA-GO 3,5%|
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Figure 1V-8 : Mesures DRX pour les mats de nanofibres polyméres nanocomposites d’Indulin AT-PVA-GO, et
de PVA-GO.
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e Propriétés mécaniques

Les tests de traction ont permis de montrer I’influence de 1’ajout du GO sur les propriétés
mécaniques des mats de nanofibres polymeéres nanocomposites GO-PVA et Indulin AT-PVA-GO
(Figure 1V-9-a). L’ajout de GO dans les nanofibres de PVA tend a augmenter la contrainte a la rupture
ainsi que le module d’Young, et a diminuer 1’allongement maximal du mat (Tableau IV-2).
Egalement, la tenue mécanique des mats de nanofibres nanocomposites évolue avec la quantité de GO.
L’addition de GO dans les nanofibres d’Indulin AT-PVA augmente le module de 1,32 GPa a 4,78 GPa
et la contrainte a la rupture de 9,8 MPa a 46,4 MPa avec ’ajout respectif de 3,5 a 10,5 % en masse de
GO (Figure 1V-9-b). L’augmentation des ces propriétés mécaniques peut étre reliée a la bonne
adhérence interfaciale entre le GO et le PVA, et a la bonne dispersion des feuillets de GO dans la
matrice de PVA. Ces deux phénomeénes sont la conséquence des interactions hydrogene entre le GO et
le PVA'218, Cependant, la tenue mécanique du systéme PVA-GO reste supérieure a celle des systémes
Indulin AT-PVA-GO. Cette différence peut étre liée a I’organisation structurale et a la cristallinité
supérieure du systeme PVA-GO.
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Figure 1V-9 : (a) Courbes de traction, et (b) évolution du module d’Young et de la contrainte a la rupture des
mats de nanofibres nanocomposites Indulin AT-PVA-GO et PVA-GO en fonction de la quantité de GO dans les
nanofibres.

Tableau IVV-2 : Résumé des propriétés mécaniques des mats de nanofibres nanocomposites précurseurs.

Systéme Module d’Young Contrainte ala | Elongation a la
- (GPa) rupture (MPa) rupture (%)

PVA 1,92 14,7 274
Indulin AT-PVA 0,9 6,95 23,5
Indulin AT-PVA-GO 3,5% 1,32 9.8 14,7
Indulin AT-PVA-GO 7% 2,63 27,1 11,2
Indulin AT-PVA-GO 10,5% 4,78 46,4 9.8
PVA-GO 25% 7,02 83,6 7,9
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1VV.3 Elaboration de mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO

Les mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO ont été obtenus apreés stabilisation thermique
sous air & 250 °C, puis recuit a 1000 °C sous atmosphére inerte. L’ensemble des caractérisations
suivantes ont pour but de montrer un potentiel effet composite du mélange lignine-GO sur les
propriétés finales des nanofibres de carbone. Les systémes Indulin AT-PVA et PVA-GO recuits a
1000 °C donnent respectivement des nanofibres de carbone ex-lignine et ex-GO. Ces systémes seront
utilisés comme références pour la suite des caractérisations. Les systéemes précurseurs Indulin AT-

PVA-GO donnent apres recuit des nanofibres de carbone ex-lignine-GO.

IV.3.1 Morphologie des nanofibres de carbone

Les observations MEB ont permis de définir la morphologie et le diametre moyen des
nanofibres de carbone ex-lignine-GO (Figure 1V-10-a-c). La morphologie uniforme des nanofibres
précurseurs nanocomposites est conservée aprés carbonisation. Comme pour les nanofibres de carbone
ex-lignine, le diamétre des nanofibres diminue aprés carbonisation. Cet amincissement des nanofibres
peut directement étre relié aux pertes de masse lors de la carbonisation (voir mesures ATG Paragraphe
IV.2.3). Le diamétre des nanofibres de carbone dépend également de la quantité initiale de GO dans
les nanofibres précurseurs. Celui-ci augmente avec la quantité de GO de 445 nm pour 3,5 % de GO a
775 nm avec 10,5 % de GO (Figure 1VV-10-d). Cette augmentation du diametre est directement liée a la
guantité de résidu final aprés carbonisation, qui est supérieure pour les systemes avec le plus de GO
(voir ATG Paragraphe 1V.2.3). Cependant, les nanofibres semblent étre interconnectées entre elles,
réduisant la distribution des diamétres avec 1’augmentation de la quantité de GO. Egalement, la
surface des nanofibres semble plus ondulée et moins réguliére. Ce comportement a déja été observé
par Park et al.'” ainsi que Papkov et al.'®, et a été attribué au positionnement préférentiel des feuillets
de GO en surface des nanofibres. Ainsi, la formation d’un réseau interconnecté de nanofibres avec
I’augmentation de la quantité de GO assure une manipulation plus aisée du mat de nanofibres de
carbone ex-lignine-GO. A I’inverse, la fragilité des mats de nanofibres de carbone ex-GO a rendu
I’observation des nanofibres difficile. Le diamétre moyen de ces nanofibres est inférieur a celui des
nanofibres nanocomposites GO-PVA et est égal a 347 nm. Cette fragilité du mat peut étre liée a la
porosité élevée des nanofibres, issue de la dégradation thermique du PVA. La porosité des nanofibres

de carbone ex-lignine-GO et ex-GO sera évaluée par la suite.
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Figure 1\V-10: (1) Images MEB (échelle 5 um) et (2) distribution des diamétres des nanofibres de carbone ex-

lignine-GO recuites a 1000 °C avec (a) 3,5 %, (b) 7%, (c) 10,5 % de GO initialement. (d) Evolution du diamétre
moyen des nanofibres en fonction du pourcentage massique de GO.
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IV.3.2 Propriétés structurales

Des analyses de DRX et de spectroscopie Raman ont été réalisées pour caractériser la
microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine-GO et ex-GO en fonction de la quantité de GO
initiale (Figure 1V-11). Les spectres DRX des nanofibres de carbone ex-lignine et ex-lignine-GO
présentent un large pic de diffraction dans la région 26 = 20-27° (Figure 1V-11-a). Dans le cas des
nanofibres de carbone ex-GO, le pic de diffraction du graphite est bien défini et centré sur 26 = 26°.
L’allure et le positionnement du pic de diffraction (002) pour les nanofibres de carbone ex-lignine-GO
dépendent de la quantité de GO dans le systeme précurseur. Plus la quantité initiale en GO augmente
plus le pic de diffraction (002) est défini avec réduction de la largeur & mi-hauteur et décalage du pic
vers 20 = 26°. La distance moyenne dgoz) entre deux plans graphitique diminue avec 1’ajout de GO
dans le systeme (Tableau 1V-3). Egalement, le pic de diffraction situé a 26 = 44° correspondant a la
croissance latérale des cristallites est accentué avec 1’ajout de GO. Ainsi, I’intégration de GO dans les
nanofibres de lignine permet la formation d’une structure graphitique mieux organisée avec des
domaines cristallins plus étendus par rapport aux nanofibres de carbone ex-lignine. Les mesures de
spectroscopie Raman montrent également I’influence du GO sur la microstructure des nanofibres de
carbone ex-lignine-GO (Figure 1V-11-b). Les bandes D (de désordre) et G (structure graphitique) sont
visibles pour tous les systemes de nanofibres. Le rapport Io/lc augmente avec 1’ajout de GO et est
maximal pour des nanofibres de carbone ex-GO (Tableau IV-3). Egalement, I’allure des bandes D et G
tend a s’affiner avec une diminution de leur largeur a mi-hauteur lorsque la quantité de GO augmente.
Cette évolution du rapport Ip/lg est une nouvelle fois en accord avec la théorie de Ferrari et al.?®,
montrant le passage d’un carbone trés peu organisé pour les nanofibres de carbone ex-lignine a un
carbone en cours d’organisation via I’augmentation de la taille latérale des cristallites La par ajout de
GO.
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Figure 1V-11: (a) Mesures DRX et (b) spectres Raman de nanofibres de carbone ex-lignine-GO recuites a
1000°C.
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Tableau IV-3 : Résumé des paramétres physiques des nanofibres de carbone ex-lignine-GO recuites a 1000°C.

Raman DRX
Systéme
Taille latérale
Ratio I,/T, des cristallites 20 (°) d 42 (nM)
(L,) (nm)
Indulin AT 0,82 1,22 22 0,404
Indulin AT + 3,5% GO 1,03 1,53 232 0,384
Indulin AT + 7% GO 1,12 1,66 244 0,368
Indulin AT + 10,5% GO 1,33 1,97 25,1 0,352
GO 1,51 2,24 25,7 0,347

La conductivité électrique ainsi que la densité des mats de nanofibres de carbone dépendent
aussi de la quantité de GO (Figure IV-12). La conductivité électrique des mats de nanofibres de
carbone ex-lignine-GO augmente avec la quantité croissante de GO (Figure I1V-12-a). L’ajout de 7 %
de GO en masse dans le systéme initial augmente de plus d’un ordre de grandeur la conductivité
électrique par rapport au systéme pure lignine, respectivement de 8,4 a 142 S.cm. Pour comparaison,
de telles valeurs de conductivité électrique ont été obtenues pour un mat de nanofibres de carbone ex-
lignine carbonisé entre 1500 et 1800 °C (voir Chapitre 111.4.3). L augmentation de la conductivité
électrique avec I’ajout de GO peut alors étre associée a une organisation supérieure de la
microstructure des nanofibres de carbone. L’ajout de GO tend a augmenter la densité intrinseque des
nanofibres de carbone (Figure 1\VV-12-b). Egalement, la porosité des mats de nanofibres de carbone
tend a diminuer avec I’ajout de GO. Cependant, les nanofibres de carbone ex-GO possedent une
porosité supérieure par rapport aux nanofibres de carbone ex-lignine et ex-lignine-GO. Celle-ci peut
étre attribuée a I’élimination du PVA présent en grande quantité (75%) et des groupements oxygénés
du GO lors de la carbonisation. Cette porosité supérieure du mat de nanofibres de carbone ex-GO s’est
également traduite par une diminution de la conductivité électrique. Ainsi, I’ensemble des
caractérisations précédentes montrent que la conductivité électrique, la microstructure et la densité des

matériaux carbonés sont étroitement liées.
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Figure 1V-12 : Evolutions (a) de la conductivité électrique en mesure deux points et (b) de la densité intrinseque
par mesure de flottaison des nanofibres de carbone ex-lignine-GO, de la densité géométrique des mats carbonises
a 1000°C, et du pourcentage de porosité en fonction de la quantité initiale de GO dans le systeme
nanocomposite.

Les caractérisations structurales ont montré que 1’ajout de GO dans les nanofibres de lignine
permet d’accroitre 1’organisation de la structure graphitique. Papkov et al. ont également montré
I’organisation supérieure de la microstructure des nanofibres de carbone ex-PAN via I’ajout de GO
dans les nanofibres précurseurs®. Ils en ont conclu que les feuillets de GO servent de points de
nucléation et de calques pour les cristallites issus du PAN lors de la carbonisation. Dans notre cas, il
est difficile de conclure sur un tel phénomene. Il est plus judicieux de considérer un effet synergique
entre la lignine et le GO permettant d’obtenir un matériau carboné mieux organisé, plus dense et plus
conducteur électriquement. De ces faits, il est possible de parler d’un potentiel effet composite entre le
GO amenant ’organisation structurale et la lignine amenant la densité a travers son bon rendement
carbone. L’incorporation de la lignine dans des matériaux poreux et hiérarchisés sera détaillée dans le
Chapitre V.

IV.3.3 Propriétés mécanigues

Des tests de traction mécanique des mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO ont été
menés et comparés avec ceux d’un mat de nanofibres de carbone ex-lignine (Figure IV-13-a). La
fragilité du mat de nanofibres de carbone ex-GO ne permet pas la réalisation de tests de traction
reproductibles. L’ajout de GO tend a augmenter la contrainte a la rupture, le module d’Young et a
diminuer ’allongement a la rupture des mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO par rapport aux
nanofibres de carbone ex-lignine (Tableau 1V-4). La tenue mécanique des mats de nanofibres de
carbone ex-lignine-GO dépend de la quantité de GO présente dans les nanofibres précurseurs. Le
module d’Young augmente de plus d’un ordre de grandeur tandis que la contrainte a la rupture est
multipliée par quatre avec respectivement 9,82 & 27,4 GPa et 67,3 a 223,2 MPa pour les systémes
contenant 3,5 & 10,5 % en masse de GO (Figure 1V-13-b). L’amélioration de ces propriétés

mécaniques est due a la meilleure organisation de la structure graphitique du carbone lorsque la
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quantité de GO augmente (voir Paragraphe 1V.3.2). Ainsi I’ajout de nanocharges carbonées tel que le

GO dans les nanofibres nanocomposites peut servir de renfort aux nanofibres de carbone ex-lignine.
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Figure 1\VV-13 : (a) Courbes de traction, et (b) évolution du module d’Young et de la contrainte a la rupture des
mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO en fonction de la quantité de GO dans les nanofibres précurseurs.

Tableau 1V-4 ;: Résumé des propriétés mécaniques des mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO, comparés
a celle des nanofibres de carbone ex-lignine.

Systéme Module d’Young Contrainte ala | Elongation a la
Recuit 1000 °C (GPa) rupture (MPa) rupture (%)
Indulin AT 2,8 48,5 2,88
Indulin AT + 3,5% GO 9,82 67,3 1,93
Indulin AT + 7% GO 16,7 116,7 2.4
Indulin AT + 10,5% GO 27.4 223,2 1,76

IV.3.4 Propriétés électrochimigues

Les propriétés électrochimiques des mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO et ex-GO
ont été étudiées par voltametrie cyclique en fonction de la quantité de GO dans les fibres précurseurs
(Figure IV-14-a-d). Les cyclovoltammogrammes des systémes de nanofibres présentent un courant
capacitif avec I’absence d’événement faradique. Cependant, a vitesse de balayage fixée, ce courant
capacitif diminue sensiblement avec 1’addition de GO dans les nanofibres de carbone ex-lignine
(Figure IV-14-e). La forme des CVs suggére que le courant capacitif devient faible par rapport au
courant résistif de 1’électrode avec 1’ajout de GO. En effet, I’ajout de GO dans les nanofibres de
lignine tend a réduire la capacité spécifique des mats (Figure IV-14-f). La capacité spécifique du mat
de nanofibres de carbone ex-lignine est divisée par 7 avec 1’addition de 10,5 % en masse de GO dans
les nanofibres précurseurs. Pour un mat de nanofibres de carbone ex-GO, la forme quasi-rectangulaire
des CVs en fonction de la vitesse de scan atteste d’un comportement capacitif idéal. La capacitance

évolue en fonction de la surface spécifique et du niveau de porosité des électrodes. Ainsi, les mats de
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nanofibres de carbone ex-lignine et ex-GO possedent une surface spécifique supérieure a celles des
mats de nanofibres de carbone ex-lignine-GO. Cette évolution de la surface spécifique et de la porosité
surfacique permet d’appuyer les résultats de densité et de porosité obtenus par flottaison (Paragraphe
1IV.3.2).

0.15 0.15
(@) (b)
0.10 4 0.10
"Tm = ]
! =]
< 0.05 < 0.05]
|5 z
5 0.00 £
3¢ . 5 0.00-]
o —_—2mV.s” 8
% 0.05 4 —5mv.e’ %
..g ' —10mv.s™! o 005
2 —2omvst | 5 1
8 -0.10 —aomvst | 5 0]
—somv.s! =
el
—100mV.s
-015 T T T T T U 15
0.2 0.1 0.0 0.1 0.2 U T T T T T T T i T
-0.2 -01 0.0 0.1 0.2
Potentiel (V vs Ag/AgCI .
0,08 ( g/Agel) Potentiel (V vs Ag/AgCl)
044 (d)
0.04
= o= 0.2
D 0.02 -J
< <
0.0+
E 0.00 E
5 5
=}
S 0024 g 024
s 3 —2mV.s’
N | -1
% -0.04 £ 044 ?umn\:\./ss"
@ —_ .
S S —20mV.s’
o -0.06 o .06 —30mV.s’
—50mV.s?
—100 mV.s"
-0.08 T T T T T 0.8 . . . : :
02 01 0.0 01 02 0.2 0.4 0.0 0. 0.2
Potentiel (V vs Ag/AgCI) Potentiel (V vs Ag/AgCl)
04 0.8
i -1
(e) (D [ ] InduI!n AT 7.73F.g
0.7 4 # Indulin AT + GO 3,5%
—_ 1 4 |ndulin AT+GO 7%
o 02 L <™ 064 ¥ Indulin AT+GO 10,56% P
< < * GO 6.6F.0
. = 0.5 Ajustement lineaire
E E 517F.g”
2 00l 5 04 U
Ix] 8 ]
@
° g 03
&
= Indulin AT = 1
g 02r Indulin AT + GO 3,5% e 02+ 13E.g"
o Indulin AT + GO 7% o i
. ‘ Q
Indulin AT + GO 10,5% 0.1+
— 1,01F.g"
04 T T T T T 0.0 4 T T T T T
-0.2 -0.1 0.0 01 0.2 0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10
Potentiel (V vs Ag/AgCI) Vitesse de balayage (V.s™")

Figure 1V-14 : Caractérisations électrochimiques pour des électrodes de nanofibres de carbone ex-lignine-GO et
ex-GO effectuées dans un électrolyte de NaCl 0,5 M en solution aqueuse a température ambiante. (a-d) Courbes
de voltamétrie cyclique d’électrodes a base de nanofibres de carbone ex-lignine-GO avec respectivement (a) 3,5
%, (b) 7 % , (¢) 10,5 % de GO, et (d) d’électrode a base de nanofibres de carbone ex-GO pour différentes
vitesses de balayage et une gamme de potentiel de -0,2 & 0,2 V. (e) Courbes de voltamétrie cyclique d’électrodes
a base de nanofibres de carbone ex-lignine, ex-lignine-GO et ex-GO avec une vitesse de balayage fixée a 50
mV.s? et une gamme de potentiel de -0,2 a 0,2 V. (f) Ajustement linéaire pour la densité de courant des
différentes électrodes en fonction de la vitesse de balayage, donnant les capacités spécifiques des mats de
nanofibres de carbone ex-lignine-GO et ex-GO.
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IVV.4 Conclusion

Un nouveau systéme de formulation & base de lignine, PVA et GO en solution dans le DMSO
a été étudié pour 1’élaboration de nanofibres polymeres nanocomposites et de nanofibres de carbone
ex-lignine-GO. Une nouvelle fois, la relation entre systeme de formulation et morphologie des
nanofibres a été établie, permettant 1’élaboration de diagrammes de phases GO/DMSO, Indulin
AT/GO/DMSO et Indulin AT+DMSO/PVA/GO. Les systémes précurseurs nanocomposites d’Indulin
AT-PVA-GO ont été caractérisés en fonction de la quantité de GO et comparés avec les systémes
Indulin AT-PVA et PVA-GO. Morphologiquement, 1’addition de GO tend a augmenter le diamétre
moyen des nanofibres. Les propriétés thermiques et structurales ont montré que la lignine, le PVA et le
GO présentent des interactions plutdt favorables entre eux avec une hausse de la cristallinité des
mélanges solides lorsque la quantité de GO augmente. Cette hausse de cristallinité s’est traduite par
une hausse de la tenue mécanique des mats de nanofibres nanocomposites. Egalement, I’ajout de GO
tend a accroitre la stabilité thermique des mats pour 1’élaboration de nanofibres de carbone ex-lignine-
GO. Les caractérisations structurales DRX, spectroscopie Raman, et conductivité électrique suggérent
I’amélioration de la structure graphitique du carbone issue de la lignine grace a 1’ajout de GO.
L’augmentation de la quantité¢ de GO dans les nanofibres nanocomposites améliore la tenue mécanique
des mats de nanofibres de carbone. Cette amélioration a pu étre reliée a I’organisation supérieure de la
microstructure des nanofibres de carbone ex-lignine-GO par rapport a celle ex-lignine. Les propriétés
électrochimiques des systemes ont montré une dépendance a la quantitt de GO dans le
systeme. L’ajout de GO tend a diminuer la capacité spécifique des mats de nanofibres de carbone. La
réduction de la surface spécifique, de la porosité et la densification des matériaux lors des mesures de
densité par flottaison expliquent la variation des propriétés électrochimiques. Les systémes de
nanofibres de carbone ex-GO présentent une haute organisation microstructurale mais une tenue
mécanique relativement faible. La porosité €levée des mats carbonisés observée lors des mesures
¢lectrochimiques et de densité par flottaison est a 1’origine de ce comportement. L’ensemble de ces
résultats permet de définir un potentiel effet composite entre la lignine et le GO, avec d’une part
’organisation microstructurale du GO et d’autre part le rendement carbone élevé de la lignine. Cet
effet composite sera exploré plus en détail dans le Chapitre V pour I’élaboration de matériaux

carbonés denses et imprimés en 3D.
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CHAPITRE V : Impression 3D de matériaux
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Ce chapitre présente I’ensemble des résultats pour la réalisation d’objets 3D carbonisés par

impression 3D d’encre visqueuse. Celui-ci est divisé en deux parties. La premiere partie consiste a

maitriser le procédé d’impression 3D pour des encres visqueuses de GO. La rhéologie des encres ainsi

que les propriétés des objets 3D carbonisés seront détaillées. La seconde partie consiste a étudier les

propriétés des objets composites GO-lignine imprimés en 3D. L’identification d’un potentiel effet

composite entre la lignine et le GO sur les propriétés finales sera alors abordée. Pour chaque partie,

une attention particuliere sera donnée a 1’orientation des feuillets de graphéne durant I’impression et

dans le matériau final.
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V.1 Elaboration de structures 3D carbonisées a base de GO

V.1.1 Formulation et rhéologie des encres de GO

Les encres de GO concentrées a 2, 3, 4, 6 et 8 % dans 1’eau par ultracentrifugation d’une
solution initiale & 0,4 % en masse (voir Chapitre 11.2.3) ont été observées par microscopie optique
(Figure V-1). L’ensemble des encres présentent une bonne homogénéité avec absence d’agrégats.
L’homogénéité des solutions est nécessaire pour assurer le bon écoulement de I’encre lors de

I’impression. La biréfringence des encres atteste de la structuration en phase nématique.

GO 2% GO 3 % GO 4% GO 6 % GO 8 %

Figure V-1 : Images de microscopie optique en (1) lumiére non polarisée et (2) en lumiere entre polariseur et
analyseur croisés d’encres de GO concentrées a (a) 2 %, (b) 3 %, (c) 4 %, (d) 6 % et (¢) 8 % en masse dans I’eau
(échelle 200 pm).

L’étude des propriétes rhéologiques des encres de GO est nécessaire pour assurer I’impression
3D d’objet uniforme et homogene. Pour rappel, les encres utilisées pour I’impression 3D doivent
remplir les criteres suivants: un comportement rhéofluidifiant sous cisaillement pour assurer
I’impression et un seuil d’écoulement relativement élevée afin de supporter I’empilement des
couches?. Ainsi, la viscosité et la réponse en contrainte sous cisaillement des encres en fonction de la
concentration de GO ont été évaluées (Figure V-2). Pour chaque solution de GO, la diminution de la
viscosité avec le cisaillement atteste du comportement rhéofluidifiant nécessaire pour 1’impression 3D
(Figure V-2-a). La viscosité des encres est également dépendante de la concentration en GO.
L’augmentation de cette concentration accroit de plus d’un ordre de grandeur la viscosité des
solutions. Cette viscosité élevée des encres facilite leur imprimabilité2. La chute soudaine de viscosité
pour les encres contenant 6 et 8 % en masse de GO peut étre attribuée a I’effet lubrifiant du GO3. Ce
dernier se traduit par la migration de 1’eau en surface du matériau, augmentant la concentration en GO
en cceur. Un gradient de concentration est alors crée entre 1’écorce et le ceeur. Le cceur du matériau
apparait alors plus solide et fini par se sectionner a un taux de cisaillement proche de 10 s. Cette
section entraine du glissement et la chute de la viscosité apparente sous écoulement. Le comportement
de fluides non Newtonien peut souvent étre décrit a I’aide du modéle d’Herschel-Bulkley (voir
Chapitre 11.5.2). Il est ici utilisé pour définir la limite d’¢lasticité des encres de GO (Tableau V-1). La
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limite d’¢élasticité T, des encres augmente respectivement de plus de deux ordres de grandeurs entre les
solutions de GO concentrées a 2 et 8 % en masse. Cependant, le modéle d’Herschel-Bulkley n’est pas
satisfaisant pour les encres hautement concentrées en GO (R? trés bas, paramétre de viscosité et indice
d’écoulement incohérents). Une alternative pour déterminer la limite d’élasticité des encres de GO est

d’effectuer des mesures rhéologiques en oscillation®*.

10*

1 (b)

Viscosité (Pa.s)
Contrainte (Pa)

10

T . . ‘ ‘
10 10" 10° 10' 10° 10° 10" 10° 10 10°

Taux de cisaillement (s™) Taux de cisaillement (s™)

Figure V-2 : Comportement rhéologique sous cisaillement de (a) la viscosité, (b) la contrainte d’encres de GO
concentrées a 2, 3, 4, 6, et 8 % en masse.

Tableau V-1 : Résumé des grandeurs aprés ajustement des courbes d’écoulement des encres a base de GO par le
modele d’Herschel-Bulkley.

Concentration GO | Limite d’élasticité | paramétre de Indice d’écoulement | o,
(% massique) 7o (Pa) viscosité K n

2 65,9 26,6 0,46 0.9

3 2148 80,9 0.19 0,75

4 579,6 378 0,54 0,59

6 1365 0 0 0,34

8 3753 0 0 0,21

Les propriétés viscoélastiques ainsi que la limite d’¢lasticité des encres de GO ont été évaluées
par des mesures de rhéologie en oscillation (Figure V-3). A faible contrainte, chacune des solutions de
GO présente un module élastique constant et supérieur d’environ un ordre de grandeur par rapport au
module de perte (G’>G’”). Le module élastique augmente avec la concentration de GO. Il diminue
avec la contrainte appliquée et devient inférieur & G’ au-dela d’une contrainte limite qui correspond a
la limite d’élasticité des encres (Figure V-3-b). Cette limite d’élasticité augmente respectivement de
178 Pa a 4050 Pa pour une concentration en GO de 2 a 8 % en masse. Ces limites d’élasticité
relativement élevées sont des atouts importants pour la superposition des couches, et la bonne tenue
des objets lors de I’impression. Au-dela du seuil d’écoulement, les encres présentent un comportement

dit liquide, nécessaire pour 1’extrusion du fluide a travers la buse d’impression.
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Figure V-3 : (a) Comportement rhéologique sous oscillation du module élastique (G’) et du module de perte
(G en fonction de la contrainte pour des encres de GO concentrées a 2, 3, 4, 6 et 8 % en masse. (b) Tableau
résumé des limites d’élasticité des encres a base de GO.

V.1.2 Relation entre rhéologie et procédé d’impression

Le comportement des encres de GO dépend de la contrainte de cisaillement appliquée dans la
buse d’extrusion sur I’encre. Cette contrainte dépend de la pression appliquée sur 1’encre a 1’intérieur
de la buse, ainsi que du diamétre et de la longueur de la buse (équation 1-3)°. La pression appliquée a
travers la buse a été évaluée durant I’impression des objets (Figure V-4-a). Celle-ci apparait stable au
cours du temps, montrant la bonne homogénéité des encres. La pression pour 1’extrusion des encres
dépend de la concentration en GO. Elle augmente de plus d’un ordre de grandeur entre les encres
concentrées a 2 et 8 % en masse. A partir de ces pressions d’impression (4P), les contraintes de
cisaillement appliquées par la buse ont été déterminées (équation 1-3) et comparées aux limites
d’élasticité des encres (Figure V-4-b). Toutes les contraintes de cisaillement sont supérieures a la
limite d’élasticité de chacune des encres (t>7,). Ainsi, lors de 1’extrusion, les encres présentent un
comportement « liquide ». Elles subissent un cisaillement qui favorise 1’alignement des feuillets de
GO. Dans le cas contraire (t<t,), les encres présenteraient un comportement « solide » avec un
écoulement en « bouchon » sans alignement préférentiel des domaines nématiques suivant 1’axe

d’extrusion. L’alignement des feuillets sera évalué dans la suite de chapitre (voir paragraphe V.1.4).
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Figure V-4 : (a) Evolution de la pression a travers la buse lors de I’extrusion des encres de GO concentrées a 2,
4, 6, et 8 % en masse. (b) Comparaison de la limite d’élasticité des encres avec la contrainte de cisaillement
appliquée lors de I’impression.

V.1.3 Morphologie et structure des objets 3D

La morphologie et la structure des échantillons cylindriques lyophilisés (voir Chapitre 11.4.1)
avec différentes concentrations en GO ont été caractérisées par microscopie optique et microscopie
électronique (Figure V-5). Pour chacune des encres de GO, la forme de cylindre creux imprimée est
nettement observable (Figure V-5-a-b). Lorsque la concentration en GO augmente, la surface
macroscopique des échantillons apparait plus réguliére avec la présence de striures horizontales et une
linéarité verticale plus marquée. Ces différences entre les objets peuvent étre reliées a la limite
d’élasticité des encres qui augmente avec la concentration de GO. De ce fait, la superposition par
couches des filaments lors de 1’impression est accentuée lorsque la concentration en GO augmente
(Figure V-5-c-1-4). L’affaissement visible sur le bas des cylindres de GO 2 et 4 % en masse montre
que le comportement liquide des encres est trop marqué pour assurer 1’impression uniforme de
’objet’. Les limites d’élasticité élevées des encres concentrées & 6 et 8 % en masse de GO assurent le

bon vieillissement des échantillons aprés impression.

L’alignement des feuillets de GO lors de I’impression a pu étre observé par imagerie MEB
apreés lyophilisation des échantillons (Figure V-5-d-e). La section transversale des cylindres présente
des domaines structurés linéairement (Figure V-5-d). Cette structuration correspond a 1’alignement
préférentiel des feuillets de GO°. L’alignement des feuillets apparait d’autant plus marqué avec
I’augmentation de la concentration en GO. L’orientation de la microstructure peut étre reliee a
I’alignement des feuillets de GO lors de 1’extrusion. Pour chaque échantillon, les zones orientées
forment une structure alvéolaire et poreuse (Figure VV-5-e). Le parameétre d’ordre sera quantifié dans la

suite de ce chapitre.
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Figure V-5 : Photographies des échantillons imprimés en 3D et lyophilisés & base de GO concentrés a (1) 2%,
(2) 4%, (3) 6%, et (4) 8% en masse. Images de microscopie optique des cylindres en (a,c) vue de c6té (échelle
respective 2 mm et 500 pm), (b) vue de dessus (échelle 2mm). (d,e) Images MEB de la coupe verticale suivant
I’axe des cylindres de GO, (d) les fléches indiquent une 1’orientation préférentielle des feuillets de GO et (e) la
délimitation correspond a un grossissement de 1’image (échelle respective 50 pm et 5 um).

La morphologie et la structure interne des échantillons réduits (rGO) et carbonisés (graphéne)
(conditions de réduction et de carbonisation détaillées au Chapitre 11.4) ont également été observées
par microscopie optique et imagerie MEB (Figure V-6). Visuellement, la couleur des objets passe de
noir a gris brillant aprés réduction, puis de gris a noir trés foncé aprés carbonisation. Egalement, la

taille des échantillons est modifiée, et tend a réduire aprés carbonisation, en fonction des

concentrations initiales en GO (Figure V-6-a-b). Les traitements successifs provoquent le
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recroquevillement des objets les moins concentrés en GO. La morphologie initiale de I’objet imprimé
est alors dégradée (Figure V-6-a). Les images MEB des échantillons réduits et carbonisés présentent
toujours une structuration horizontale formée par I’empilement des domaines carbonés (Figure V-6-c).
Une structure poreuse est également visible pour les objets réduits et carbonisés. Cependant, les
espaces vacants observes pour les échantillons lyophilisés tendent a rétrécir (Figure V-6-d). Ceci peut
étre expliqué par I’élimination des composés oxygénés et hydrogénés lors de la réduction chimique et
thermique. L’¢limination de ces composés entraine une réorganisation des feuillets de rGO et de

graphéne pour former un empilement plus compact des feuillets’®,

(@ GO2% rGO Grapheéne

(b) GO 8%

Figure V-6 : Photographies des échantillons imprimés en 3D lyophilisés (GO), réduit sous hydrazine (rGO),
carbonisés (graphéne) avec une encre concentrée initialement a (a) 2%, (b) 8 % en masse de GO. (c,d) Images
MEB de la coupe verticale suivant I’axe des cylindres de (1) GO a 8%, (2) rGO, (3) graphéne, (d) grossissement
correspondant a la zone indiquée sur les images (c), échelles (¢) 50 pm, (d) S5um.
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V.1.4 Propriétés microstructurales

Les propriétés microstructurales des objets 3D lyophilisés, réduits chimiquement et carbonises
ont été évaluées par DRX, spectroscopie Raman et par des mesures de conductivité électrique en
fonction de la concentration initiale en GO. Une attention particuliere sera apportée a 1’évaluation du

paramétre d’ordre pour confirmer I’alignement des feuillets de GO lors de 1’extrusion.

o Objets 3D lyophilisés a base de GO

Des mesures DRX et de spectroscopie Raman ont été réalisées pour caractériser la structure
des objets 3D composés de GO lyophilisé (Figure V-7). Pour chaque concentration en GO, les spectres
présentent un pic de diffraction bien défini aux alentours de 26 = 10,9° (Figure V-7-a). Ce pic permet
de définir la distance dpoz) entre feuillets de GO°. Il est positionné a la méme valeur de 26 pour
chacune des concentrations en GO. Ainsi, la distance doz) est indépendante de la concentration initiale
en GO, et a été évaluée a environ 0,8 nm (Tableau V-2). La présence des groupements oxygénés a la
surface des feuillets de GO est a 1’origine de cet espacement dioz) Supérieur a celui du graphite. La
largeur a mi-hauteur des pics de diffraction (002) diminue avec I’augmentation de la concentration de
GO. Ceci montre une organisation supérieure de la microstructure. La longueur caractéristique Lco2) a
¢té déterminée a partir de 1’équation de Scherrer (équation 11-19) pour chacun des systemes (Tableau
V-2). Celle-ci augmente avec la concentration de GO. De ce fait, le rapport Lcooz)/doz) définissant le
nombre de plans superposés augmente de 6,4 a 10,5 avec la concentration en GO. Egalement, un pic
de diffraction situé a 26 = 43° est observable pour chaque systémes. Ce pic peut étre attribué au massif
(10).

Les mesures de spectroscopie Raman correspondent aux spectres habituellement obtenus pour
le GO avec la présence des bandes D et G ainsi qu’une faible bande 2D (Figure V-7-b)™¥. Le rapport
Io/lc a été évalué pour chacune des concentrations en GO (Tableau V-2). Ce rapport est indépendant
de la quantité de GO, et est en moyenne égal & 0,97. Le rapport Io/lg ainsi que I’allure des bandes D et
G correspondent a une microstructure majoritairement composée de carbone sp®, typique de la
microstructure du GO. La taille latérale L, (équation 11-23) des cristallites a été évaluée en moyenne a
4,5 nm pour chacun des systémes. Celle-ci indique une organisation latérale de la microstructure
(Tableau V-2).
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Figure V-7 : (a) Mesures DRX et (b) spectroscopie Raman des objets 3D a base de GO lyophilisé et pour
différentes concentrations.

Tableau V-2 : Résumé des paramétres de la microstructure des objets 3D a base de GO lyophilisés pour
différentes concentration.

Raman DRX
Systéme -
y Ratio lat;:llliedcs Taille de I’empilement
I/ cristallites 20 (9 d gz (nm) des cristallites L o2/ gy
L, (nm) L 9oz (nm)
GO 2% lyophilisé 0,96 4,58 10,9 0,81 5,2 6,4
GO 4% lyophilisé 0,98 4,48 10,8 0,818 5,87 7.2
GO 6% lyophilisé 0,973 4,52 11,04 0,8 6,46 8
GO 8% lyophilisé 0,976 4,5 11,1 0,796 8,34 10,5

L’organisation et I’orientation des feuillets de GO ont été évaluées par intégration azimutale
du cercle de diffraction (002) a 26 = 11° (Figure V-8). Pour chaque systéeme, les cercles de diffraction
présentent un renfort d’intensité en haut et en bas (Figure V-8-a). L’intégration azimutale du cercle de
diffraction permet de définir deux pics d’intensité Ipqx(002) Dien definis et positionnes a 90° et 270°
(Figure V-8-b). La présence et la position de ces deux pics attestent d’une orientation préférentielle
horizontale des feuillets de GO. Le paramétre d’ordre 7 définissant le degré d’orientation (voir
Chapitre 11.5.4) a été évalué en fonction de la concentration en GO (Figure V-8-c). Celui-ci varie de
0,6 a 0,9 avec respectivement 2 et 8% en masse de GO. Ces valeurs de # relativement élevées
montrent une bonne orientation des feuillets de GO et valide ainsi I’orientation induite par la buse lors
de I’extrusion des encres (Figure V-8-d). L’augmentation du paramétre d’ordre avec la concentration

de I’encre de GO est cohérente avec la meilleure structuration des encres les plus concentrées.
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Figure V-8 : (a) Exemple de figure de diffraction 2D des objets 3D lyophilisés a base de GO. (b) Intensité
azimutale normalisée par I’intensité maximale, obtenue par intégration azimutale de la réflexion (002) pour
différentes concentrations en GO. (c) Evolution du paramétre d’ordre # en fonction de la concentration en GO.
(d) Représentation schématique de I’alignement horizontal des feuillets de GO lors de I’impression 3D.
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e Obijets 3D réduits a base de rGO

Les spectres DRX des objets 3D réduits chimiquement sous hydrazine présentent un pic de
diffraction bien défini & 26 = 13,5° (Figure V-9-a). Ce pic correspond a la distance doz) entre deux
feuillets de rGO. Cette distance doz) Varie trés peu en fonction de la quantité de rGO et est en
moyenne de 0,65 nm. La diminution de la distance doz) entre le GO et le rGO est li¢e a 1’élimination
des groupements fonctionnels oxygénés en surface'?. Habituellement, la distance do2) pour le rGO est
inférieure a celle obtenue dans cette étude, avec un pic plutdt situé a 26 = 20° . Cependant, la
distance dpoz du rGO dépend du procédé de réduction (hydrazine, thermique, hydrazine +
thermique)®3. Pour la réduction chimique sous hydrazine, la distance doz) est la plus élevée. Ceci est
dd a la dégradation incompleéte des groupements carboxyles et carbonyles en surface!?. L’allure du pic
de diffraction (002) évolue en fonction de la concentration initiale en GO. Celui-ci devient plus intense
avec une largeur a mi-hauteur qui tend a rétrécir lorsque la concentration augmente. La longueur Lcoz)
a été évaluée et augmente avec la concentration initiale en GO (Tableau V-3). De ce fait, le rapport
Lc(002)/do2) augmente également avec la concentration de GO. Ces rapports sont quasiment identiques
a ceux des systémes composeés de GO. En effet, la réduction chimique sous hydrazine agit uniquement
sur la réorganisation intrinséque du feuillet*. Ainsi, le nombre de feuillets empilés est directement lié

aux propriétés des systémes initiaux a base de GO.

Les mesures de spectroscopie Raman des objets a base de rGO présentent les bandes D et G
caractéristiques d’un systéme carboné (Figure V-9-b). Le rapport Ip/lc a été évalué a 1,1 et est
indépendant de la concentration initiale en GO (Tableau V-3). Ce rapport Ip/lc est supérieur a celui
des objets composés de GO, montrant la réorganisation de la microstructure lors de la réduction
chimique. L’élimination des composés oxygénés modifie I’hybridation des carbones sp*® pour former

des domaines aromatiques de carbone sp?*2,

L’intégration azimutale du cercle de diffraction (002) (Figure V-9-c) a permis d’évaluer le
paramétre d’ordre de chacun des systémes de rGO (Figure V-9-d). Le paramétre d’ordre augmente
avec la quantité de rGO dans le systéme. Un tel comportement a été observé précédemment pour les
objets a base de GO. Cependant, a concentration équivalente, le paramétre d’ordre est inférieur pour

les échantillons a base de rGO.
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Figure V-9 : (a) Mesures DRX et (b) spectroscopie Raman des objets réduits sous hydrazine et composés de
rGO & différentes concentrations. (c) Intensité azimutale normalisée par I’intensité maximale, obtenue par
intégration azimutale de la réflexion (002) pour différentes concentrations en rGO. (d) Evolution du paramétre
d’ordre # en fonction de la concentration initiale en GO.

Tableau V-3 : Résumé des parameétres physiques des objets 3D a base de GO réduits chimiguement sous

hydrazine.
Raman DRX
systeme Ratio lat;'T::edes Taille de empilement
Iyle crzjt?;l:;)es 20(%9  digy (nm) deLsc:]:;s‘(’:ll::)es Lo’ Aoy
GO 2% réduit 1,1 4 13,23 0,67 4,2 6.31
GO 4% réduit 1,08 4,1 13,31 0,661 4,95 75
GO 6% réduit 1,11 3,9 13,58 0,652 5,4 8,3
GO 8% réduit 1,13 3,87 13,17 0,672 6,51 9,7
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e Objets 3D carbonisé a base de graphite ex-GO

Les objets 3D réduits sous hydrazine puis recuits a 1000 °C sous atmosphere inerte ont été
caractérises par DRX et spectroscopie Raman (Figure V-10). Chaque spectre DRX présente un pic
intense aux alentours de 20 = 26° (Figure V-10-a). Ce pic correspond a la diffraction du plan
cristallographique (002) du graphite avec une distance dooz) = 0,34 nm. Cette distance dpoz) est
indépendante de la concentration initiale de GO (Tableau V-4). La diminution de la distance do2)
aprés réduction sous hydrazine et recuit a haute température est liée a I’élimination de tous les
groupements fonctionnels oxygénés en surface ainsi qu’a la réorganisation de la microstructure via la
formation de carbone sp2 Cette organisation de la microstructure se traduit également par
I’augmentation de la taille d'empilement des domaines cristallins Lcooz) aprés traitement thermique
(Tableau V-4). De ce fait, le nombre de feuillets qui se superposent augmente par rapport a ceux des
systemes a base de GO et de rGO. Egalement, cette dimension Lceoz tend a augmenter avec la
concentration initiale en GO. Cet écart de Lcooz) entre les systemes de différentes concentrations est

directement gouverné par la superposition initiale des feuillets de GO lors de I’impression 3D.

Les mesures de spectroscopie Raman montrent également une organisation supérieure de la
microstructure apres recuit a 1000 °C (Figure V-10-b). Le rapport Ip/lc évalué a 1,35 en moyenne est
supérieur a ceux des objets a base de GO et de rGO. La taille latérale L. évaluée en moyenne a 15,7
nm est indépendante de la quantité initiale de GO. Cette taille est multipliée par trois par rapport a
celle des objets réduits. Ainsi, le traitement thermique haute température des objets a base de GO
assure la croissance de la microstructure pour former des domaines graphitiques plus larges et plus

étendus.

L’intégration azimutale du cercle de diffraction (002) (Figure V-10-¢) permet d’évaluer le
paramétre d’ordre pour les systemes carbonisés (Figure V-10-d). Celui-ci augmente avec la quantité
initiale de GO. Cette augmentation du paramétre d’ordre peut étre une nouvelle fois reliée a
I’orientation et I’empilement initiaux des feuillets GO apres extrusion. Le paramétre d’ordre augmente
aprés carbonisation des systémes. Ainsi, le traitement thermique haute température accentue

’orientation de la microstructure graphitique issue du GO.
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Figure V-10 : (a) Mesures DRX et (b) spectroscopie Raman des objets réduits sous hydrazine puis carbonisés a
1000 °C sous atmosphére inerte. (c) Intensité azimutale normalisée par l’intensité maximale, obtenue par
intégration de la réflexion (002) et (d) évolution du paramétre d’ordre # en fonction de la concentration initiale

de GO.

Tableau V-4 : Résumé des parameétres physiques des objets 3D & base de GO réduits chimiquement sous
hydrazine puis recuits a 1000 °C sous atmosphére inerte.

Raman DRX
Systéme .
¥ Ratio Ia t;?::e des Taille de I’empilement
I, cristallites 20 (°) d 993 (nm) des cristallites Lo/ dopgs)
L, (um) Lc(002) (nm)
Graphite ex-GO 2% 1,37 15,8 26,8 0,338 7,43 22
Graphite ex-GO 4% 1,31 15,43 26,13 0,341 7,87 23,1
Graphite ex-GO 6% 1,352 15,6 26,2 0,34 8,72 25,7
Graphite ex-GO 8% 141 16 26,05 0,342 11,2 32,7
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La conductivité électrique des objets 3D a été évaluée en fonction de la quantité de GO et de
I’état du systéme (Figure V-11). La conductivité électrique des objets carbonisés (Graphite ex-GO) est
supérieure a celle des objets réduits sous hydrazine (rGO) de plus d’un ordre de grandeur. Egalement,
la conductivité électrique des objets tend a augmenter avec la quantité initiale de GO. Cette
augmentation peut étre reliée aux dimensions des domaines graphitiques qui augmentent avec la
quantité initiale de GO. Cependant, les valeurs de conductivité électrique de 9 a 15,7 S.cm™ sont
relativement faibles pour des systémes carbonisés. La structure alvéolaire et poreuse formée par les
feuillets de GO (voir Paragraphe V.1.3) peut expliquer ces valeurs de conductivité. Il sera vu par la
suite que I’évolution de la conductivité électrique dépend de la densité et de la porosité des objets 3D

carbonisés.

18

| —&— GO
16 —#&— Graphite ex-GO

E 144
< .
w

~ 12
[

3 ]
g 10
= ]
o

L 84
@ ]
@

4 -
: ¢
©

5 4
h] ]
c

o 24
© _

0 T T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5 6 7 8

GO (% massique)

Figure V-11 : Evolution de la conductivité électrique des objets 3D réduits sous hydrazine (rGO), et réduits sous
hydrazine puis recuits a 1000 °C (Graphite ex-GQO) sous atmosphére inerte en fonction de la quantité initiale de
GO.

V.1.5 Densité et propriétés surfacigues

Les mesures de densité par flottaison et de BET mettent en évidence I’effet des traitements
chimiques, thermiques et de la quantité initiale de GO sur la densité intrinseque et la porosité des
objets 3D (Figure V-12). Les densités intrinséque et géométrique augmentent avec la quantité initiale
de GO. L’augmentation de la densité intrinséque est due a 1’organisation supérieure de la
microstructure. Pour la densité géométrique, il s’agit de ’empilement supérieur des feuillets de GO
observés par imagerie MEB (Figure V-6) lorsque la concentration augmente. De ces faits, la porosité
des objets 3D diminue avec la quantité de GO. Ainsi, ’augmentation de la conductivité électrique
(voir Paragraphe V.1.4) avec la quantité de GO peut directement étre reliée a 1’augmentation de la
densité et & la réduction de la porosité des objets 3D. Egalement, la densité des objets carbonisés est
supérieure a celle des objets réduits sous hydrazine pour une méme concentration initiale en GO
(Tableau V-5). Cette différence est due a 1’organisation et & la modification de la microstructure des

objets carbonisés. La porosité inférieure des objets carbonisés se traduit par la hausse de la
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conductivité électrique mesurée (Tableau V-5). Enfin, la quantité initiale de GO affecte les propriétés
surfaciques des objets 3D (Figure V-12-c). La quantité de gaz adsorbée diminue lorsque la quantité de
GO augmente. Ceci se traduit par une diminution de la surface spécifique et du volume des pores
(Tableau V-5). Egalement, I’augmentation importante de la quantité adsorbée dans le domaine des
faibles pressions relatives atteste d’un systéme carboné mésoporeux. Celle-ci est moins marquée pour
le systeme le plus concentré. Ainsi, I’augmentation de la concentration initiale en GO permet de
réduire la porosité interne et surfacique. Une voie pour augmenter la densité et la conductivité
électrique et réduire la porosité des objets carbonisés a base de GO sera développée par la suite
(Paragraphe V.2).
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Figure V-12 : Evolution de la densité intrinséque obtenue par mesure de flottaison, de la densité geométrique et
du pourcentage de porosité en fonction de la quantité initiale de GO des objets 3D (a) réduits sous hydrazine, et
(b) carbonisés a 1000 °C. (c) Isothermes d’adsorption sous azote obtenus par BET pour des objets 3D
carbonisés composés initialement de 4 et 8 % de GO.

Tableau V-5 : Résumé des propriétés physiques pour des objets réduits chimiquement et carbonisés a 1000 °C,
contenant initialement 4 et 8% de GO.

s . ... Surfacespécifique  Volume Conductivité
. . Densité Densité Porosité . .
Systéme objet 3D intrinséque  géométrique (%) BET des pores électrique
e 8 a ’ (m?.g") (cm.g") (S.cm)
rGO 8% 1 0,12 83,7 / / 5.1
Graphite ex-GO 8% 1.3 0,5 68,4 42 0,09 14,8
Graphite ex-GO 4% 1,1 0,25 81 49 0,12 10,4
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V.1.6 Propriétés mécaniqgues

Les tests mécaniques en compression ont permis d’évaluer la tenue mécanique des objets 3D
lyophilisés, réduits et carbonisés en fonction du pourcentage de compression (Figure V-13). La limite
du capteur de force de 10 N permet d’évaluer une contrainte maximale en compression de 1 MPa.
Tous les objets 3D sont hautement compressibles et atteignent la contrainte maximale détectable sans
subir de rupture. Ce comportement est typique de celui d’un aérogel carboné®®. Cette contrainte
maximale a été atteinte pour des pourcentages en compression différents suivant les états et la
concentration initiale en GO. Un pourcentage de compression d’environ 100 % correspond a
I’aplatissement complet de 1’objet (Figure V-13-a). Plus la concentration initiale en GO augmente plus
le pourcentage de compression maximale diminue pour les objets réduits et carbonisés (Figure V-13-
b-c). Cette évolution peut directement étre reliée a la densité et a la macroporosité des objets 3D. En
effet, plus la concentration initiale en GO augmente plus la densité intrinséque des objets augmente et
le pourcentage de porosité diminue (voir Paragraphe V.1.5). Egalement, le pourcentage de
compression nécessaire pour détecter la contrainte maximale évolue en fonction de 1’état du systeme
(Figure V-13-d). Celle-ci est atteinte a un pourcentage de compression inférieur pour les objets
carbonisés. Ce comportement mécanique est lié a une meilleure organisation de la microstructure et a
une densité supérieure des objets recuits a 1000 °C (voir Paragraphe V.1.5). Le module d’Young en
compression tend a augmenter avec la quantité de GO, et est maximal pour les objets 3D carbonisés
(Tableau V-6).

L’ensemble des résultats précédents atteste de 1’élaboration d’aérogels structurés et organisés a
base de graphéne par impression 3D directe d’encre de GO. Le bon contrdle de la formulation des
encres ainsi que les traitements aprés impression permettent de contrbler les propriétés
microstructurales, mécaniques et électriques. Cependant, la densité relativement faible et la porosité
élevée des structures 3D a base de GO peuvent étre un frein pour leur utilisation en tant qu’électrode
ou comme renfort dans les matériaux composites. Une alternative serait alors de densifier les
structures 3D carbonisées. Pour cela, I’utilisation d’encres composites semble prometteuse pour
I’élaboration d’un matériau 3D carbonisé, dense, avec une bonne tenue mécanique, et une bonne

conductivité électrique®.

169



CHAPITRE V : Impression 3D de matériaux composites carbonisés

104 @) 104 ()
—G0 2% ——rG0 2%
084 ——G04% 08 —rGo4%
= ——GO 6% - ——rGO 6%
o ——GO 8% g —rGO 8%
s [+ %
< os- =
5 £
© —
=z £
c 0.4 -
8 g
o
0.2
0.0 T T T T X
0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100
Compression (%) Compression (%)
104 © 104 (@)
—— Graphite ex-GO 2% — GO 8%
0.8 |~ Graphite ex-GO 4% 0.8 ——rc08%
% | —— Graphite ex-GO 8% _. | — Graphite ex-GO 8%
© ——— Graphite ex-GO 8% ©
o o
£ 06 £ 06
] (]
£ £
o
£ 04 £ o4
c c
o o
o (]
0.2 0.2
0.0 T T T T 0.0 T T T T
0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100
Compression (%) Compression (%)
(e Aprés Avant

/ compression

D

compression

Figure V-13: Tests mécaniques en compression des objets 3D (a) lyophilisés, (b) réduits sous hydrazine, (c)
carbonisés a 1000 °C en fonction de la concentration initiale en GO (tests réalisés avec un capteur de force de
10N pouvant détecter une contrainte maximale de 1 MPa). (d) Comportement mécanique sous compression d’un
objet 3D initialement composé de 8% en masse de GO pour les états lyophilisé, réduit chimigquement sous
hydrazine, et carbonisé a 1000 °C. (e) Photographie avant et aprés test de compression pour un objet 3D
carbonisé composé initialement de 6 % en masse de GO.

Tableau V-6 : Résumé des propriétés mécaniques en compression des objets 3D a base de GO réduits et
carbonisés.

y Compression
Systéme objet 3D M“d‘zll\figa‘;“““g maximale (%)  Densité
(évaluée a 1 MPa)
rGO 2% 0,873 =100 0.725
GO 4% 0,91 97,54 0.8
rGO 6% 2,43 86,65 0.85
GO 8% 2.8 84,14 1
Graphite ex-GO 2% 3,1 90 1.075
Graphite ex-GO 4% 4,78 89,1 1.1
Graphite ex-GO 6% 6,52 85,2 1.25
Graphite ex-GO 8% 10,32 72,8 1.3
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V.2 Elaboration de structures 3D composites carbonisées a base de GO-lignine

V.2.1 Formulation et rhéologie des encres composites GO-lignine

Les encres composites a base de GO-lignine avec une concentration totale de 8 % en masse
dans I’eau ont été observées par microscopie optique (Figure V-14). De maniere générale, ces encres
composites présentent une bonne homogénéité. Seuls quelques agrégats sont visibles lorsque la
guantité de lignine augmente dans le mélange GO-lignine. La formation de ces agrégats provient de la
précipitation de la lignine en milieu acide, milieu dans lequel est initialement dispersé le GO. Il sera
montré par la suite que ces agrégats n’affectent pas I’impression 3D et seront détruits lors de
I’extrusion (voir Paragraphe V.2.2). La biréfringence des échantillons atteste d’une phase nématique
pour chacune des encres contenant du GO. Comme pour les encres de GO seul (Paragraphe V.1.1), ces

encres composites GO-lignine présentent déja une orientation des feuillets avant impression.

0/100 15/85 30/70

50/50 ’ 70/30 7 100/0

Figure V-14 : Images de microscopie optique en lumiére (1) non polarisée et (2) entre polariseur et analyseur

croisés d’encres composite a base de GO et de lignine concentrées a 8 % en masse dans 1’eau a différents ratios
GOllignine (a) 0/100, (b) 15/85, (c) 30/70, (d) 50/50, (e) 70/30 et (f) 100/0 (échelle 200 pum).

L’étude des propriétés rhéologiques des encres composites GO-lignine est nécessaire pour
assurer I’impression d’objet 3D uniforme. L’évolution de la viscosité sous cisaillement en fonction de
la composition des encres a été évaluée (Figure V-15-a). Pour une encre pure lignine, la viscosité reste
constante lors du cisaillement et est relativement faible. Cette solution de lignine présente un

comportement Newtonien inadapté pour I’impression 3D. Par contre, les encres composites présentent

171



CHAPITRE V : Impression 3D de matériaux composites carbonisés

un caractére rhéofluidifiant nécessaire pour I’impression 3D. Egalement, la viscosité des encres
composites augmente avec la quantité de GO. Le comportement rhéologique des encres composites est
essentiellement guidé par la quantité de GO en solution (voir Paragraphe V.1.1). Les propriétés
viscoélastiques des encres composites ont été évaluées par des mesures de rhéologie en oscillation
(Figure V-15-b). Les encres composites de GO-lignine présentent le méme comportement
viscoélastique que les encres de GO pur (voir Paragraphe V.1.1). A faible contrainte le module
élastique G’ est constamment supérieur au module de perte G’’. Ce comportement dit « solide » est
maximal pour une encre pure GO et est atténué lorsque le ratio en lignine augmente. Il est possible de
déterminer la limite d’élasticité de chaque encre lorsque G’ = G’’. Cette limite d’élasticité diminue
lorsque la quantité de lignine augmente (Figure V-15-c). Les valeurs obtenues sont comparables a
celles des encres pures GO. Celles-ci sont suffisantes pour assurer la bonne superposition des couches
lors de I'impression. Comme pour les encres pures GO, le dépassement de la limite d’élasticité des

encres composites traduit le cisaillement favorable a I’alignement des domaines nématiques.
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Figure V-15: Comportement rhéologique (a) sous cisaillement, (b) sous oscillation des encres composites
concentrées a 8 % en masse dans I’eau a différents ratios GO/lignine. (c) Tableau résumé des limites d’élasticité
des encres composites GO-lignine obtenues a partir des mesures (b) sous oscillation.
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V.2.2 Relation entre rhéologie et procédé d’impression

Le comportement viscoélastique des encres composites dépend de la contrainte de cisaillement
appliquée lors de I’extrusion. Celle-ci dépend de la pression appliquée ainsi que de la géométrie de la
buse (équation 1-3). La pression appliquée a été mesurée durant 1’impression des objets (Figure V-16-
a). Elle apparait relativement constante tout le long de I’impression sans étre perturbée par la présence
des quelques agrégats visibles en microscopie optique (voir Paragraphe V.2.1). Pour un débit donné, la
pression augmente lorsque la fraction de GO dans les encres augmente. Un comportement identique a
pu étre observé pour les encres pures GO (voir Paragraphe V.1.2). Les contraintes de cisaillement ont
pu étre déterminées et comparées a la limite d’élasticité des encres (Figure V-16-b). Toutes les
contraintes de cisaillement sont supérieures aux limites d’élasticité respectives des encres. Ainsi lors
de I’extrusion les encres composites présentent un comportement « liquide » avec un alignement

optimal des feuillets de GO.
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Figure V-16 : (a) Evaluation de la pression a travers la buse lors de ’extrusion des encres composites a 8 % en
masse dans 1’eau pour différents ratios GO/lignine. (b) Comparaison de la limite d’¢lasticité des encres avec la
contrainte de cisaillement appliquée sur 1’encre lors de I’impression.

V.2.3 Propriétés thermigues

Les propriétés de dégradation thermique des objets 3D composites de GO-lignine ont été
évaluées par ATG (Figure V-17-a). Le programme thermique des mesures comporte une étape de
traitement sous air jusqu’a 250 °C puis un recuit haute température jusqu’a 1000 °C sous gaz inerte.
L’ajout de lignine dans les objets de GO accroit considérablement le rendement carbone (Figure V-17-
b). Le pourcentage de résidu est quasiment multiplié par six entre un systéme pur GO et un systéme
avec un ratio GO/lignine de 15/85. Lors de la stabilisation, une perte de masse majeure d’environ 40
% a lieu pour des objets de pur GO. Celle-ci correspond a la réduction du GO via I’élimination de tous
les groupements oxygénés. Ce comportement traduit des réactions de réticulation entre la lignine et le
GO augmentant la stabilité des objets & la dégradation thermique. La lignine apparait comme le

principal apport de carbone pour ces objets composites. Ces études de dégradation thermique montrent
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I’apport de la lignine sur les propriétés thermiques finales des objets composites. Le rendement
carbone relativement élevé laisse attendre une augmentation de la densité des objets composites. Cette

densification permettrait alors d’améliorer la tenue mécanique et la conductivité électrique des

matériaux.
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Figure V-17 : (a) Analyses ATG des objets 3D composites composés de différents ratios GO/lignine. (b)
Tableau récapitulatif du rendement carbone en pourcentage massique apres recuit a 1000 °C.

V.2.4 Morphologie et structure des objets 3D composites

La morphologie et la structure des échantillons composites lyophilisés de GO-lignine a
différents ratios ont été caractérisées par microscopie optique et microscopie électronique (Figure V-
18). Comme pour les encres pures GO, I’impression d’encre composite GO-lignine concentrées a 8 %
en masse permet d’assurer 1’élaboration de structures 3D uniformes (Figure V-18-a). Visuellement, les
échantillons présentent une couleur marron attestant de la présence de lignine (Figure V-18-a-1).
Lorsque la quantité de lignine diminue la couleur devient noire équivalente a celle des objets pur GO
(Figure V-18-a-4). La surface de chaque échantillon présente des striures horizontales correspondant a
la superposition du filament d’encre lors de I’impression. Cette superposition en couche par couche
apparait bien réguliére pour chacun des objets (Figure V-18-b). La structure interne de chaque objet
présente comme pour le GO seul une structure alvéolaire (Figure V-18-c). Cette structure est obtenue
par la superposition des feuillets de GO. Cette superposition semble bien hiérarchisée avec une
orientation horizontale préférentielle des feuillets. L’orientation horizontale peut étre une nouvelle fois
reliée a I’alignement des feuillets de GO lors de 1’extrusion des encres. La quantité de lignine n’affecte

pas la structure interne des objets précurseurs.
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(a-1) 15/85 (a-2) 30/70 (a-3) S0/50 (a-4)

Figure V-18 : (a) Photographies des objets imprimés en 3D et lyophilisés a base d’encre composite GO-lignine
concentrées a 8 % en masse dans 1’eau avec les ratios GO/lignine : (1) 15/85, (2) 30/70, (3) 50/50, (4) 70/30.
Images MEB (b) de la surface (échelles (1) 200 um, (2) 100 um) et (c) de la structure interne des objets
composites (échelles (1) 50 um, (2) 10 um).

La morphologie et la structure interne des échantillons ex-GO-lignine carbonisés a 1000 °C
ont été observées par microscopie optique et imagerie MEB (Figure V-19). Visuellement, les objets
apparaissent tous noir foncé avec une surface toujours striée (Figure V-19-a). Egalement, la
morphologie globale de chaque objet est conservée avec 1’absence de recroquevillement ou de fissure
comme parfois observé avec les échantillons de pur GO. L’alignement préférenticl de la
microstructure s’atténue avec 1’augmentation de la quantité de lignine dans le systeme (Figure V-19-
b). Egalement la morphologie alvéolaire initiale disparait et tend a former des empilements plus
compacts avec la disparition des espaces vacants lorsque la quantité de lignine augmente (Figure V-
19-c). De ce fait, la présence de lignine semble réduire la porosité interne des objets 3D aprés recuit a
1000 °C. Cette évolution peut étre liée a I’augmentation du rendement carbone via la quantité

supérieure de lignine dans les objets composites (voir Paragraphe V.2.3).
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Figure V-19 : (a) Photographie des objets composites imprimés en 3D pour différents ratios GO/lignine puis
carbonisés a 1000 °C sous atmosphere inerte. (b, ¢) Images MEB de la coupe tangentielle des cylindres avec des
ratios initiaux GO/lignine (1) 15/85, (2) 30/70, (3) 50/50, (4) 70/30, échelles (b) 50 pm, (c) 5 um.

V.2.5 Propriétés microstructurales

Les propriétés microstructurales des objets composites GO-lignine lyophilisés et carbonisés
ont été évaluées par DRX et spectroscopie Raman en fonction du ratio GO/lignine. Le parameétre

d’ordre sera également évalué pour confirmer 1’alignement des feuillets de GO lors de I’extrusion.

e Objets 3D composites GO-lignine lyophilisés

Les analyses DRX des objets composites lyophilisés montrent un pic de diffraction aux
alentours de 26 = 10° (Figure V-20-a). Ce pic de diffraction correspond au plan cristallographique
(002) entre les feuillets de GO. La position du pic évolue en fonction du ratio GO/lignine. Lorsque la
quantité de lignine augmente le pic est décalé vers des plus petits angles de diffraction. Cette évolution
traduit 1’augmentation de la distance d(oz) entre les feuillets de GO (Tableau V-7). Cet espacement
supérieur peut directement étre relié a la diminution de la quantité de GO dans le systéme. Egalement,
I’intensité et la largeur a mi-hauteur des pics de diffractions (002) évoluent en fonction de la
composition en GO/lignine. La largeur a mi-hauteur augmente avec 1’augmentation de la quantité de
lignine. De ce fait, la taille d’empilement des domaines cristallins Lcoz) tend a diminuer (Tableau V-
7). Le nombre de feuillets superposés tend également a diminuer avec la réduction de la fraction de

GO dans le systeme.
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Les mesures de spectroscopie Raman des objets composites correspondent aux spectres
typiques d’un systéme carboné a base de GO (Figure VV-20-b). Le rapport I/l évolue trés peu en
fonction de la composition des systemes (Tableau V-7). Seule I’allure des bandes D et G évoluent
avec le ratio GO/lignine. La largeur & mi-hauteur des bandes tend a diminuer avec 1’augmentation de
la quantité de GO dans le systeme, montrant une organisation supérieure de la microstructure pour les
systemes les plus concentrés en GO. Egalement, la taille latérale L, des cristallites est la méme pour
chacun des systémes composites et pur GO, traduisant I’organisation latérale de la microstructure

(Tableau V-7).
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Figure V-20 : (a) Mesures DRX et (b) spectroscopie Raman des objets composites GO-lignine lyophiliseés.

Tableau V-7 : Résumé des paramétres de la microstructure des objets composites lyophilisés a base de GO-
lignine.

Raman DRX
Systéme ratio
GO/ligllillE . jl"aul]e Taille de I’empilement
Ratio latérale des 5 ) 4 (nm) des eristallites Lo/ d
Iy1; cristallites (002) L co02” Ho02)
L, (nm) cf002) (nm)

15/85 lyophilisé 0,94 4,68 7,78 1,13 23 2
30/70 lyophilisé 1 4.4 8,54 1,04 3.47 33
50/50 lyophilisé 0,98 4,48 9,02 0,98 6,46 6,0
70/30 lyophilisé 0,95 4,63 9,16 0,96 7.21 7.5
100/0 lyophilisé 0,97 4.5 11,1 0,796 8,34 10,5

L’orientation des feuillets de GO dans les objets composites a été évaluée par intégration
azimutale du cercle de diffraction (002) (Figure V-21). Chaque systéme posséde des renforts
d’intensité en haut et en bas du cercle de diffraction (002) (Figure V-21-a-1-4). Ces renforts se
traduisent par deux pics d’intensité positionnés a 90° et 270° apreés intégration azimutale (Figure V-21-

b). La présence et la position de ces pics d’intensité attestent d’une orientation horizontale des feuillets
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de GO. Cependant, les renforts sont moins marqués pour les systemes avec la fraction de GO la plus
faible. Le paramétre d’ordre diminue lorsque la quantité de GO dans le systéme diminue (Figure V-21-
c). Ce parametre d’ordre évolue de 0,16 a 0,65 pour les systemes composés respectivement de 15 et 70
% de GO. Cette évolution du parameétre d’ordre est identique a celle obtenue pour le systeme pur GO
(voir Paragraphe V.1.4). Ces paramétres d’ordre relativement élevés montrent que 1’orientation de

feuillets de GO est assurée lors de I’extrusion des encres (voir Figure V-8-d).
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Figure V-21: (a) Figures de diffraction 2D pour les objets 3D composites lyophilisés pour différents ratios
GO/lignine. (b) Intensité azimutale normalisée par I’intensité maximale, obtenue par intégration azimutale de la
réflexion (002). (d) Evolution du paramétre d’ordre # en fonction de la fraction de GO.

e Objets 3D composites carbonisés ex-GO-lignine

Les spectres DRX des objets 3D recuits a 1000 °C présentent tous un pic de diffraction
positionné aux alentours de 26 = 26°, correspondant au pic de diffraction (002) du graphite (Figure V-
22-a). Ceci atteste d’une réorganisation de la microstructure des systémes composites aprés
carbonisation avec la formation de carbone sp?. La distance dioz) entre les plans n’évolue que trés peu
en fonction de la composition initiale du systéme (Tableau V-8). Cependant I’allure des pics évolue en
fonction de la composition des systemes. Plus la quantité de lignine augmente plus I’intensité du pic
diminue avec une augmentation de la largeur a mi-hauteur. La taille d’empilement des domaines
cristallins L¢(ooz) ainsi que le nombre de plan par domaine diminuent avec I’augmentation de la quantité

de lignine (Tableau V-8). L’ajout de lignine dans le systéme tend a désorganiser la microstructure. La
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microstructure des systemes composites GO-lignine carbonisés reste tout de méme bien mieux

organisée par rapport a celle obtenue avec des systémes pure lignine (voir Chapitre I11).

Les mesures de spectroscopie Raman montrent également une organisation de la

microstructure des objets carbonisés (Figure V-22-b). Le rapport Ip/lg est supérieur a celui des objets

précurseurs, montrant la croissance et 1’organisation de la microstructure aprés traitement thermique.

Ce rapport dépend de la quantité de lignine (Tableau V-8). La croissance latérale L. diminue avec

I’addition de lignine. Ces caractérisations montrent une nouvelle fois I’apport du GO sur I’organisation

de la microstructure des matériaux carbonés ex-lignine (voir Chapitre V).
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Figure V-22 : (a) Mesures DRX et (b) spectroscopie Raman des objets composites carbonisés ex-GO-lignine a

1000 °C.

Tableau V-8 : Résumé des paramétres de microstructure des objets composites carbonisés ex-GO-lignine.

Raman DRX
Systéme ratio
GO/lignine Ratio lnté:?:llal-edes Taille de I’empilement
11, cristallites 209 595 (M) de:z cristallites L g2/ dyggs
L, (nm) c002) (M)

15/85 carbonisé 1,03 11,7 2542 0,333 2,8 84
30/70 carbonisé 1,09 12,36 253 0,332 3,06 9,2
50/50 carbonisé 1,15 13,05 2548 0,334 4,42 13,2
70/30 carbonisé 1,26 143 25,52 0,335 6,23 18,6
100/0 carbonisé 1.41 16 26,05 0,342 11,2 32,7

L’orientation de la microstructure des objets carbonisés a été évaluée par intégration azimutale

du cercle de diffraction (002) du graphite (Figure V-23). Chaque systéme présente des renforts

horizontaux sur les motifs de diffraction (Figure V-23-a-1-4). L’orientation horizontale de la

microstructure est donc conservée apreés carbonisation. Cependant, ces renforts s’atténuent lorsque la
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quantité de lignine augmente dans le systeme. Ceci est traduit par la diminution du paramétre d’ordre
(Figure V-23-b-c). De maniére générale, le paramétre d’ordre est supérieur pour les objets carbonisés
par rapport aux objets précurseurs. Ceci montre que la croissance de la microstructure lors de la
carbonisation se fait suivant la méme direction que les feuillets de GO précurseurs. La notion de
« calque » pour la croissance de la microstructure sur les feuillets de GO peut-étre la raison de cette

hausse du paramétre d’ordre®. Ainsi, le GO assure I’organisation microstructurale des objets 3D

carbonisés.
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Figure V-23: (a) Figures de diffraction 2D pour les objets 3D composites carbonisés pour différents ratios
GO/lignine. (b) Intensité azimutale normalisée par 1’intensité maximale, obtenue par intégration azimutale de la
réflexion (002). (d) Evolution du paramétre d’ordre # en fonction de la fraction initiale de GO.

V.2.6 Densité et propriétés de conductivité électrique

La densité, les propriétés texturales et la conductivité électrique des objets composites GO-
lignine recuits a 1000 °C dépendent de la fraction initiale de GO (Figure VV-24). La densité intrinseque
des objets carbonisés apparait relativement constante entre 1,7 et 1,8 jusqu’a une fraction 50/50
GOl/lignine, puis tend a chuter a 1,2 pour un systeme pur GO (Figure V-24-a). La densité géométrique
présente le méme comportement que la densité intrinseque. Pour les fractions de GO les plus basses, la
densité géométrique est proche de la densité intrinséque. Ainsi, le pourcentage de porosité est
relativement faible. Lorsque la quantité de GO augmente le pourcentage de porosité augmente
fortement jusqu’a atteindre 90 % pour les objets purs GO (Tableau V-9). La densité intrinseque élevée

des objets peut étre reliée au rendement carbone élevé des objets comportant le plus de lignine (voir
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Paragraphe V.2.3). Ainsi, la dégradation thermique de la lignine permet d’accroitre la densité des
objets 3D a base de GO. Egalement, I’ajout de lignine dans le systéme initiale réduit la quantité
d’azote adsorbée a la surface des objets (Figure V-24-b). La surface spécifique et le volume des pores
des objets carbonisés diminuent de plus d’un ordre de grandeur entre le systéme pur GO et le ratio
GO/lignine 15/85 (Tableau V-9). Il est une nouvelle fois montré que ’ajout de lignine permet
d’obtenir des objets moins poreux apres carbonisation. Cette densification générale du matériau par
I’ajout de lignine est également visible via I’évolution de la conductivité électrique en fonction de la
guantité de GO (Figure V-24-c). En effet, la conductivité électrique des matériaux posséde le méme
comportement que la densité en fonction de la fraction de GO initiale. Les conductivités électriques les
plus élevées sont obtenues pour les fractions en GO intermédiaires, 1a ou la densité intrinséque des
objets est la plus élevée. La conductivité électrique augmente avec 1’organisation et I’orientation de la
microstructure (voir Paragraphe V.1.4). Elle est maximale a 560 S.cm™ pour les objets GO/lignine
30/70 (Tableau V-9).
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Figure V-24: (a) Evolution de la densité intrinséque obtenue par les mesures de flottaison, de la densité
géométrique, du pourcentage de porosité, en fonction de la fraction initiale de GO. (b) Isothermes d’adsorption
sous azote obtenus par BET des objets 3D carbonisés en fonction du ratio GO/lignine. (c) Evolution de
la conductivité électrique en mesure deux points en fonction de la fraction de GO initiale.
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Tableau V-9: Résumé des propriétés physiques des objets 3D carbonisés a 1000 °C en fonction de la
composition initiale des encres de GO-lignine.

Systéme ratio Densité Densité Porosité Surface spécifique  Volume C?nduc.tlwte
GO/lignine intrinséque  géométrique (%) BET des pores électrique
£ aue 8 4 ’ (mg") (emi.g") (S.em)

15/85 carbonisé 1.8 1,62 10 4 0,024 320
30/70 carbonisé 1,82 1,69 8,7 7 0,031 560,5
50/50 carbonisé 1,87 1,8 5,6 12 0,06 468
70/30 carbonisé 1,7 1,1 36 18 0,05 340
100/0 carbonisé 1,3 0,5 68,4 42 0,09 14,8

V.2.7 Propriétés mécanigues

Les tests mécaniques en compression des objets 3D composites GO-lignine recuits a 1000 °C
ont permis d’évaluer leurs propriétés mécaniques en fonction de la composition initiale (Figure V-25).
La tenue mécanique des objets 3D augmente avec I’ajout de lignine, permettant d’atteindre un module
d’Young de 1520 MPa et une contrainte a la rupture de 43,9 MPa (Figure VV-25-b). Egalement, le taux
de compression des objets 3D est largement diminué avec 1’augmentation de la quantité de lignine
(Tableau V-10). Cette diminution est liée a la hausse de la densité intrinséque des objets 3D (voir
Paragraphe V.2.6). Ainsi, la lignine sert de renfort mécanique dans les objets 3D composites GO-
lignine.

Les propriétés mécaniques des objets 3D carbonisés ex-GO-lignine sont particulierement
intéressantes. Le controle du ratio GO/lignine dans les objets précurseurs permet d’obtenir soit
des objets hautement compressibles, soit des objets ductiles voir fragiles. Ces comportements sont
directement guidés par la densité intrinséque et la microstructure des matériaux. Les propriétés

mécaniques obtenues sont supérieures a celles référencées dans la littérature pour 1’élaboration
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Figure V-25 : (a) Tests mécaniques en compression et (b) évolution du module d’Young et de la contrainte a la
rupture des objets 3D composites GO-lignine carbonisés a 1000 °C en fonction de la fraction initiale de GO.
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Tableau V-10 : Résumé des propriétés mécaniques des objets 3D composites carbonisés.

Systéme composite Module d’Young Contrainte a la Compression
GO/lignine carbonisé 1000°C (MPa) rupture (MPa) maximale (%)
15/85 1520 439 2.8
30/70 816 31,2 3.7
50/50 510 27.6 17,1
70/30 165,1 11,1 29,5
87/13 352 38 44,7
100/0 10,32 / 72,8

La tenue mécanique et la densité géométrique du systeme lignine-GO développé ont été

comparées aux propriétés rapportées dans la littérature pour des assemblages de carbone et graphéne

(Figure VV-26). Une loi de puissance a pu étre définie montrant la dépendance du module d’Young des

matériaux avec la densité géométrique. Cette loi suit le modele des solides cellulaires, dans lequel la

rigidité des matériaux diminue significativement au fur et & mesure que leur densité diminue'’. Le

tracé log-log montre que pour chaque systeme le module d’Young est proportionnel a la densité

géométrique avec a ~ 2,5. Ces valeurs similaires d’exposants montrent que le comportement en

compression des objets lignine-GO est identique a celui des aérogels. Cependant, pour des densités

géométriques proches, le module d’Young des objets lignine-GO est supérieur d’un ordre de grandeur

par rapport a celui des aérogels de carbone. Ces observations montrent une nouvelle fois 1’effet

bénéfique apporté par la lignine sur les propriétés physiques des aérogels de graphéne.

Module d'Young (MPa)

Figure V-26 : Relation entre le module d’Young et la densité géométrique d’objets 3D a base de graphéne.
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V.3 Conclusion

L’¢laboration d’objets 3D carbonisés par extrusion d’encre composite GO-lignine a été
rapportée pour la premiére fois. 1l a été montré que la rhéologie et les propriétés viscoélastiques des
solutions de GO a haute concentration assurent la formation d’objet 3D uniforme par impression
directe d’encre. Les encres pures GO permettent d’obtenir des aérogels carbonés. Ces objets sont
hautement compressibles avec un pourcentage de porosité élevée et une microstructure bien organisée.
L’orientation des feuillets de GO a pu étre contrdlée lors du passage des encres a travers la buse
d’extrusion lors de I’impression. L’orientation des feuillets apparait maximale lorsque la contrainte de
cisaillement dans la buse est supérieure a la limite d’élasticité des encres. Malgré une microstructure
bien organisée, les valeurs de conductivité électrique apres carbonisation apparaissent relativement
faibles. Pour cela I’impression 3D d’encre composite GO-lignine a été étudiée. En fonction de la
composition du systéeme, la tenue mécanique et la conductivité électrique des objets carbonisés ont été
grandement améliorées. Cette amélioration a pu étre attribuée a la hausse de la densité des matériaux
grace au rendement carbone élevé de la lignine et a 1’organisation microstructurale du GO. Ainsi,
chacun des composants assurent des propriétés composites finales intéressantes. Le GO permet
d’assurer I’impression 3D avec ses propriétés rhéologiques et d’organiser la microstructure. La lignine
apporte le rendement carbone et la densité au matériau carbonisé. L’ impression 3D d’objets carbonés

denses et conducteurs d’électricité a partir d’un précurseur naturel est rapportée pour la premiére fois.

Des propriétés mécaniques semblables ont déja été obtenues par I’impression d’encres
composites a base de GO et de polyméres minéraux!*. Cependant dans ce cas, les valeurs de
conductivité électrique sont relativement faibles. A noter également que cette référence ne prend pas

en compte la densité du matériau mais uniquement I’organisation microstructurale.

Malgré les bonnes propriétés de notre systeme composite GO-lignine, des voies
d’amélioration s’ouvrent alors pour accroitre la tenue mécanique et la conductivité électrique. Une des
voies serait de remplacer la lignine par un polymere tel que le PAN qui posséde un bon rendement

carbone et une microstructure bien organisée aprés traitement thermique haute température.
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Conclusion générale et Perspectives

L’ensemble de ces travaux de thése ont montré que la lignine est un précurseur biosourcé
prometteur pour 1’¢élaboration de matériaux carbonés par voie liquide. Des nanofibres de carbone, des
tresses de nanofibres de carbone et des objets 3D composites carbonisés a base de lignine ont pu ainsi

étre réalisés.

Le premier défi a été de réaliser la formulation de plusieurs solutions de lignine dans différents
solvants afin d’assurer 1’électrofilage. Le mélange lignine kraft Indulin AT/PVA/DMSO a alors été
étudié. Ce nouveau systéme de formulation a pu se démarquer de ceux habituellement utilisés dans la
littérature avec une lignine ayant peu d’impureté (3%) et un viscosifiant différent du PAN de co(t
élevé et de manipulation délicate. Les solutions d’Indulin AT/PVA/DMSO ont permis aprés
électrofilage d’obtenir des mats de nanofibres ordonnées ou désorganisées suivant le collecteur utilisé.
La relation entre la formulation des solutions et la morphologie des nanofibres a pu étre établie. Un
diagramme de phase ternaire lignine/PVA/DMSO a été élaboré afin d’indiquer les domaines
d’électrofilage en fonction de la composition des solutions. Les mesures de DSC, DMA et TEM ont
montré que la lignine et le PVA présentent des interactions plutdt favorables avec une miscibilité
partielle entre eux dans les nanofibres. Les propriétés morphologiques, thermiques et mécaniques ont
été déterminées en fonction de la composition du systéme. Les diametres uniformes des nanofibres
précurseurs tendent a augmenter de 450 a 750 nm avec I’ajout de PVA dans la formulation.
Egalement, la tenue mécanique sous traction des mats de nanofibres augmente avec 1’ajout de PVA.
Cette évolution a pu étre expliquée par I’organisation et le poids moléculaire supérieurs du PVA par
rapport a ceux de la lignine. Il a également été montré que I’alignement paralléle des nanofibres
précurseurs accentue la tenue mécanique du mat. L’étude thermique a montré que le PVA n’intervient
pas dans le rendement carbone final. Seule la lignine Indulin AT forme un résidu carboné de 43 % en
masse a 1000°C. Le systéme de formulation Indulin AT/PVA 70/30 a été privilégié pour 1’étude des
propriétés microstructurales, mécaniques et électrochimiques des nanofibres de carbone ex-lignine en

fonction de la température de traitement thermique.

Le second défi a été d’élaborer des nanofibres de carbone ex-lignine. Pour cela un cycle de
carbonisation adapté au systéme Indulin AT/PVA 70/30 a été réalisé afin d’accroitre au maximum le
rendement carbone. Les études ATG ont montré I’influence de la température maximale de traitement
thermique ainsi que I’importance de 1’étape de stabilisation sous air pour accroitre le rendement
carbone. Les propriétés morphologiques, microstructurales, mécaniques et électrochimiques des
nanofibres de carbone ex-lignine ont été évaluées. Le diamétre des nanofibres précurseurs de plusieurs
centaines de nanometres a été divisé par quatre aprés carbonisation. La tenue mécanique des mats de

nanofibres de carbone augmente aprés recuit. Le module d’Young est multiplié par trois et la
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contrainte & la rupture est multipliée par sept permettant d’obtenir respectivement les valeurs de 3 GPa
et 50 MPa apres carbonisation. Cette hausse du module d’Young et de la contrainte a la rupture est
d’autant plus marquée lorsque les nanofibres de carbone sont alignées. Les caractérisations structurales
DRX, spectroscopie RAMAN et conductivité électrique suggerent la formation d’une microstructure
faiblement organisée. L’augmentation de la conductivité électrique aprés carbonisation montre tout de
méme la formation de structure graphitique nanocristalline. Les propriétés électrochimiques ont
montré une dépendance a la température de traitement thermique. Pour les nanofibres recuites a
1000°C la capacité spécifique est maximale avec une valeur de 7,7 F.g?l. Cette valeur reste
relativement faible par rapport a celles des matériaux carbonés utilisés en tant que supercondensateur.
Il ne s’agit pas de I’application recherchée dans cette thése mais uniquement d’utiliser les mesures

d’électrochimie pour comprendre les propriétés surfaciques des nanofibres de carbone ex-lignine.

Les connaissances acquises sur les nanofibres de carbone ex-lignine ont permis d’étudier leur
utilisation potentielle en tant que microélectrode ou en tant que renfort dans les composites. Pour cela,
les nanofibres précurseurs de lignine ont été tressées afin de réaliser des fibres de carbone de diamétre
micrométrique. L’influence du tressage sur les propriétés morphologiques, mécaniques, structurales et
électrochimiques a pu étre évaluée. Le diameétre des tresses de nanofibres de carbone tend a diminuer
de 280 a 127 um lorsque le niveau de torsion augmente. Les propriétés mécaniques dépendent
également du niveau de torsion. La tenue mécanique sous traction la plus élevée a été obtenue pour les
nanofibres les plus tressés avec un module d’Young de 26 GPa et une contrainte a la rupture de 526,3
MPa. Des valeurs comparables ont été obtenues pour des fibres de carbone ex-lignine
conventionnelles avec des diameétres beaucoup plus petits. Cependant, ces propriétés mécaniques ne
sont pas suffisantes pour remplacer les fibres de carbone ex-PAN dans les composites. L’amélioration
de I’ordre microstructural semble étre une perspective a développer pour accroitre la tenue mécanique
des fibres. Une étape d’étirement a chaud lors de la stabilisation et de la carbonisation permettrait
d’accentuer ’orientation moléculaire dans le sens de la fibre. Les propriétés surfaciques des tresses de
nanofibres de carbone ex-lignine ont pu étre évaluées a partir des mesures d’électrochimie.
L’augmentation du niveau de torsion a entrainé la diminution de la capacité spécifique. Les faibles
valeurs de capacités spécifiques obtenues (quelques mF.gt) peuvent étre reliées a la réduction de la
surface active et & la densification de la fibre avec le niveau de tressage. Il a été conclu que le tressage
des nanofibres de lignine permet de contrdler les propriétés finales des fibres de carbone. La bonne
conductivité électrique et la manipulation aisée de ces matériaux permettraient de les utiliser en tant
que microélectrodes dans des dispositifs de biocapteur ou cellule biocombustible par exemple. Cette
perspective d’application reste a confirmer par de plus amples caractérisations électrochimiques sur

une plus grande gamme de potentiel.
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La recherche de voies d’améliorations de la microstructure amorphe des nanofibres de carbone
ex-lignine a également été un défi. Deux voies d’améliorations ont été étudiées.

La premiére a été la réalisation d’un traitement thermique trés haute température de
graphitisation. Les caractérisations microstructurales DRX, spectroscopie Raman et imagerie MET ont
mis en évidence I’influence de la température sur la microstructure. Pour les spectres DRX, la
graphitisation se traduit par un amincissement et un décalage du pic de diffraction du plan (002) vers
celui du graphite. Les mesures de spectroscopie Raman indiquent une augmentation élevée de
I’intensité de la bande d’ordre G et une diminution d’intensité de la bande de désordre D. Le rapport
Io/ls chute alors et la taille latérale L, des cristallites augmente significativement. Cette croissance de
la microstructure a également pu étre observée par imagerie MET haute résolution. Cependant le coup
énergétique et matériel de cette technique limite son utilisation a de petites quantités de matériau.

Pour pallier cela, une voie d’amélioration chimique de la microstructure des nanofibres de
carbone ex-lignine a été étudiée. Celle-ci repose sur I’ajout de nanocharges carbonées dans la solution
initiale de lignine. Ainsi, un nouveau systéme de formulation a base de lignine, PVA et GO en solution
dans le DMSO a été étudié pour élaborer des nanofibres de carbone nanocomposites ex-lignine-GO
par électrofilage. Les différentes formulations de lignine/PVA/GO dans le DMSO ont permis
d’élaborer un diagramme de phase cristal liquide ternaire. Les propriétés des nanofibres précurseurs
nanocomposites ont pu étre évaluées en fonction de la quantité de GO et étre comparées a celles de
nanofibres de lignine. Morphologiquement 1’addition de GO augmente le diametre des nanofibres
précurseurs et de carbone. Les mesures DSC ont montré que la lignine, le PVA et le GO présentent des
interactions plutdt favorables entre eux avec une hausse de la cristallinité des mélanges lorsque la
guantité de GO augmente. De ce fait, la tenue mécanique des mats de nanofibres précurseurs
nanocomposites augmente avec la quantité de GO et est supérieure a celle des mats de nanofibres de
lignine. L’ajout de 10 % en masse de GO dans les nanofibres de lignine a permis de quadrupler le
module d’Young et de quasiment multiplier par dix la contrainte & la rupture tout en réduisant
grandement I’allongement a la rupture. Les mesures ATG ont pu montrer que ’ajout de GO dans les
nanofibres de lignine augmente la stabilité thermique de celles-ci avec une hausse du rendement
carbone. Les caractérisations de DRX, de spectroscopie Raman, et de conductivité électrique
suggerent 1’amélioration de la structure graphitique issue de la lignine grace a 1’ajout de GO. Les
propriétés de conductivité électrique obtenues pour les nanofibres contenant 10 % en masse de GO
sont proches de celles obtenues pour les nanofibres de carbone ex-lignine carbone graphitisées a
1800°C. Egalement, la tenue mécanique des mats nanocomposites carbonisés augmente avec 1’ajout de
GO. Cette amélioration a pu étre reliée a I’organisation supérieure de la microstructure des nanofibres
de carbone ex-lignine-GO par rapport a celles ex-lignine. Les résultats obtenus par la voie
d’amélioration chimique de la microstructure de la lignine sont donc concluants. Un potentiel effet
composite a pu étre défini entre la lignine amenant la densité et le rendement carbone au matériau et le

GO amenant 1’organisation microstructurale.
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L’étude compléte de I’effet composite entre la lignine et le GO a été le dernier défi de ces
travaux de thése. Pour cela, des objets 3D composites carbonisés ont été élaborés par impression 3D
d’encre visqueuse a base de GO-lignine. Une étude rhéologique compléte a été menée sur les encres
afin de définir leurs propriétés viscoélastiques et assurer la formation d’objets 3D uniformes.
L’orientation des feuillets de GO a pu étre contrdlée lors du passage des encres a travers la buse
d’extrusion. Cette orientation est apparue maximale lorsque la contrainte de cisaillement appliquée par
la buse est supérieure a la limite d’élasticité des encres. Elle a pu étre évaluée par DRX et intégration
azimutale du cercle de diffraction (002) afin de définir un paramétre d’ordre pour chaque objet 3D.
Apres recuit, les encres ne contenant que du GO ont permis d’obtenir des aérogels carbonés. Ces
objets sont hautement compressibles avec un pourcentage de porosité tres élevé (plus de 90%) tout en
ayant une microstructure bien organisée. L’incorporation de lignine dans les encres de GO a permis
d’obtenir des objets 3D carbonisés denses (1,85), conducteurs d’électricité (560 S.cm™) et avec une
bonne tenue mécanique (module d’Young de 1,5 GPa, une contrainte a la rupture de 44 MPa et avec
un faible pourcentage de compression). Ces améliorations attestent d’un effet composite marqué entre
la lignine (rendement carbone et densité élevée) et le GO (rhéologie des encres et organisation
microstructurale). Des propriétés semblables ont été rapportées dans la littérature par 1’impression
d’encre composite a base de GO et de polyméres minéraux. Cependant les valeurs de conductivité
électrique sont relativement faibles par rapport aux objets a base de GO-lignine. De plus cette étude ne
prend pas en compte la densité du matériau mais uniquement la microstructure. Ainsi, I’impression 3D
d’objets carbonisés denses et conducteurs d’électricité a partir d’un précurseur naturel a été rapportée
pour la premiere fois. Des perspectives peuvent s’ouvrir pour ce systéme afin d’accroitre sa tenue
mécanique. L’utilisation d’un précurseur mieux organisé aprés carbonisation tel que le PAN

permettrait de continuer a améliorer les propriétés de ces objets 3D composites prometteurs.
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Titre : Mise en forme de matériaux carbonés biosourcés par voie liquide

Ce travail de thése est consacré a la mise en forme de nouveaux matériaux carbonés a partir d’un
précurseur biosourcé. Les matériaux carbonés tels que les fibres de carbone utilisés dans les
composites sont principalement obtenus a partir de précurseurs d’origine pétrosourcée. Ces
précurseurs sont onéreux et incompatibles avec une industrie durable. L’utilisation d’un précurseur
biosourcé disponible en grande quantité tel que la lignine permet de pallier ces limitations. La
structure moléculaire aromatique et la teneur élevée en carbone de la lignine font d’elle un candidat
idéal pour 1’élaboration de matériau carboné biosourcé. La lignine a pu étre transformée en divers
matériaux carbonés tels que des nanofibres de carbone, des tresses de nanofibres de carbone, ou
encore des objets 3D composites carbonisés. Ces matériaux ont été obtenus a partir de techniques
innovantes que sont 1’électrofilage et I’impression 3D. Le tressage des nanofibres de carbone ex-
lignine a permis d’évaluer les propriétés mécaniques des fibres de carbone. Les propriétés
électrochimiques des tresses de nanofibres de carbone ex-lignine sont apparues intéressantes pour une
utilisation potentielle en tant que microélectrodes. La microstructure faiblement organisée du carbone
issue de la lignine a pu étre améliorée. Un traitement thermique de graphitisation ou un ajout de
nanocharges carbonées ont contribué a cette amélioration. Les propriétés mécaniques, structurales et
de conductivité électrique des nanofibres nanocomposites ont permis de définir I’influence de 1’oxyde
de graphéne sur la lignine. Un effet composite entre ces deux constituants a pu étre observé.
L’impression 3D d’encres composites a base de lignine et d’oxyde de graphéne a pu étre rapportée
pour la premiére fois afin d’élaborer des objets 3D carbonisés denses, organisés et conducteurs
d’électricité.

Mots clés: Lignine, Oxyde de graphéne, Carbone, Electrofilage, Nanofibres, Impression 3D,
Composite.

Title: Preparation of bio-based carbon materials by wet processes

This work is devoted to the preparation of new bio-based carbon materials. Carbon materials, such as
carbon fibers used in composites, are mainly obtained from a petroleum precursor. These precursors
are expensive and not compatible with a sustainable industry. The use of a bio-based precursor
available in large quantities such as lignin makes it possible to overcome limitations of petroleum
based precursors. The aromatic molecular structure and high carbon content of lignin make it an ideal
candidate for the production of bio-based carbon material. Lignin could be transformed into various
materials such as carbon nanofibers, twisted carbon nanofibers, or carbonized composite 3D
structures. These materials have been obtained from innovative techniques such as electrospinning and
3D printing. Twisting of the lignin-based-carbon nanofibers allowed for measurements of their
mechanical strength. The electrochemical properties of the lignin-based twisted carbon nanofibers are
interesting for potential microelectrode applications. The low microstructural order of the carbon from
the carbonized lignin has been improved. Graphitization treatment or addition of carbon nanofillers
contributed to this improvement. The mechanical, structural and electrical properties of
nanocomposite carbon nanofibers illustrate the influence of graphene oxide on lignin. A composite
effect between these two components has been observed. The 3D printing of composite inks based on
lignin and graphene oxide has been reported for the first time in order to elaborate dense, organized
and electrically conductive 3D carbonized structures.

Keywords: Lignin, Graphene oxide, Carbon, Electrospinning, Nanofibers, 3D Printing, Composite.
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