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Introduction Générale

On désigne par nanocomposites les matériaux biphasés constitués d’une matrice dans
laquelle sont dispersées des particules nanométriques. Leur particularité, comparées
aux matériaux composites classiques, est de présenter une interface importante (de
’ordre de 10* m*/m’). Depuis une dizaine d’années, plusieurs études menées en colla-
boration entre trois laboratoires de la région Rhone-Alpes : le GEMPPM (Groupe
d'Etude de Métallurgie Physique et de Physique des Matériaux, Lyon), le GPM2 (labo-
ratoire de Génie Physique et Mécanique des Matériaux, Grenoble) et le CERMAV
(Centre de Recherche sur les Macromolécules Végétales, Grenoble) se sont intéressées
aux matériaux nanocomposites a matrice polymere souple et charges rigides. En me-
nant de front des études expérimentales et des approches de modélisation discrete, el-
les ont permis de mieux comprendre les liens existant entre la microstructure et les
propriétés macroscopiques des nanocomposites. L’influence de plusieurs parametres
essentiels a notamment été analysée : la géométrie des charges (plaquettes [1], spheres
[2, 3] ou fibres droites [4-7]) ; la nature des interactions existant entre charges ; ou en-

core la qualité de I’interface charge-matrice.

Depuis plusieurs années, le CERMAV s’intéresse a la mise en ceuvre de nano-
objets cellulosiques (nanofibrilles, monocristaux...) élaborés a partir d’animaux marins
tels que les tuniciers, ou a partir d’especes végétales (betteraves, coton....). En particu-
lier, les monocristaux de cellulose (ou « whiskers ») de tuniciers ont largement été étu-
diés comme renfort dans les études citées précédemment. Ils constituent, en effet, des
objets modeles de type fibres droites avec un facteur de forme élevé (de 1’ordre de 100)
et une section latérale de dimensions nanométriques (environ 15 nm de largeur). Dans
sa these V. Favier [4] a mis en évidence le pouvoir exceptionnellement renfor¢ant de
ces whiskers qui, lorsque le procédé de mise en ceuvre le permet, forment un réseau ri-
gide (lié par des liaisons hydrogene) particulierement efficace, notamment a des tem-
pératures supérieures a la température de transition vitreuse de la matrice (le
poly(styrene-co-acrylate de butyle)). Les propriétés électriques en lien avec la micros-
tructure de ce type de nanocharges rigides rendues conductrices et dispersées dans la
méme matrice ont par la suite aussi été étudiées [5].

Les nanofibrilles de cellulose sont, quant a elles, des objets a géométrie plus com-
plexe que les whiskers. En effet, de par leur facteur de forme particulierement élevé et
leur structure semi-cristalline, elles possedent de bonnes propriétés de flexibilité. Leur
utilisation comme renfort dans les matériaux nanocomposites constituent alors la suite
logique de cette étude menée par ailleurs sur les nanocomposites a renforts fibreux. De
plus, sont apparus récemment de nouveaux nano-objets : les nanotubes de carbone.
Leur synthese étant de mieux en mieux maitrisée, il est a I’heure actuelle possible
d’obtenir des nanotubes de bonne qualité, a trés haut facteur de forme et en grande
quantité. Durant ces dix dernieres années, il a été montré de maniere théorique et expé-
rimentale les propriétés mécaniques et électriques intrinseques exceptionnelles de ces
objets. Les nanotubes de carbone sont donc de nouveaux candidats au renforcement de
matériaux nanocomposites a matrice polymere.
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De méme que pour les nanofibrilles de cellulose, le facteur de forme élevé des na-
notubes leur confere de bonnes propriétés de flexibilité. Dispersés dans une matrice
polymere, de tels nano-objets flexibles peuvent donc créer une structure de type en-
chevétré. C’est autour de cette problématique des effets d’enchevétrements des fibres
sur les propriétés des composites que s’est constituée cette these, notamment dans le
cadre d’un programme thématique région Rhone-Alpes sur les “propriétés des maté-
riaux composites a renforts enchevétrés” créé en 2003.

L’objectif de ce travail est donc d’analyser les propriétés mécaniques et électri-
ques de matériaux nanocomposites a matrice polymere renforcée par des nanocharges a
haut facteur de forme. Il s’agit d’étudier I’effet des différents parametres qui les carac-
térisent : les enchevétrements, les propriétés des charges et la nature des interactions
charge-charge.

Pour mieux comprendre les mécanismes de renforcement de ce type de nanocom-
posites, dans les domaines linéaire et non-linéaire, et apprécier 1’effet des interactions
entre charges, on peut comparer des systemes contenant deux types de charges de
taille équivalente : soit des nanotubes de carbone, soit des nanofibrilles de cellulose.
De plus, en utilisant deux procédés d’élaboration différents pour la mise en ceuvre de
ces matériaux, nous pourrons modifier les enchevétrements entre nanocharges. Cette
étape nécessitera un travail de mise au point du procédé. L’ utilisation d’une matrice
poly(styréne-co-acrylate de butyle) sous forme de particules en suspension dans 1’eau
(un latex) rend possible une mise en ceuvre par voie aqueuse. Les nanofibrilles de cel-
lulose issues de la betterave étant obtenues sous forme de suspensions aqueuses sta-
bles, I’optimisation du procédé résidera essentiellement en 1’optimisation de la mise en
suspension des nanotubes de carbone par 1’utilisation d’un tensioactif. Un fois les ma-
tériaux composites mis en ceuvre, leur microstructure sera caractérisée par différentes
méthodes (ESEM, MET, WAXS...). Ensuite, les matériaux seront étudiés par analyse
mécanique dynamique. Les propriétés mesurées seront alors comparées a celles prédi-
tes par différents modeles mécaniques décrivant les matériaux composites a renfort fi-
breux prenant en compte ou pas d’éventuelles interactions entre fibres. Le comporte-
ment mécanique aux grandes déformations sera ensuite étudié. Enfin, dans le cas
particulier des matériaux a renfort nanotubes de carbone, nous chercherons a mesurer

puis a modéliser les propriétés électriques macroscopiques.

Le présent manuscrit s’articule autour de cette démarche. La premiere partie fait
un point bibliographique, d’une part, sur les connaissances acquises a ce jour sur les
nano-objets cellulosiques et les nanotubes de carbone ; et d’autre part sur les études
antérieures utilisant ce type de renfort dans des matrices polymeres, 1’accent étant mis
sur les précédentes collaborations entre les trois laboratoires impliqués dans ce travail :
le GPM2, le GEMPPM et le CERMAYV. Cette premiere partie se termine par une pré-
sentation des principaux modeles existant sur les matériaux a structure fibreuse. La se-
conde partie rappelle les différentes méthodes expérimentales utilisées pour caractéri-
ser les matériaux nanocomposites. La troisieéme partie est consacrée a la synthése et a
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la mise en ceuvre des matériaux étudiés et présente les caractérisations préliminaires de
ces matériaux. Enfin, la quatrieme partie présente et discute les résultats obtenus. Cette
derniére est écrite sous la forme de trois articles en anglais'. Le premier article est
consacré au comportement mécanique des nanocomposites dans le domaine linéaire
ainsi qu’a leurs propriétés électriques. Les résultats expérimentaux sont comparés a
une approche de champ moyen ainsi qu’a un modele prenant en compte la création
d’un réseau rigide percolant de nanocharges au sein du composite. Le deuxieme article
présente une approche de modélisation basée sur la discrétisation de fibres flexibles
dans un volume qui permet de simuler les propriétés électriques et la percolation dans
de telles structures. Les résultats calculés sont ensuite comparés aux données expéri-
mentales. Les effets du facteur de forme et de la tortuosité des fibres ainsi que ceux des
propriétés de contacts entre fibres sont notamment étudiés. Enfin, le troisie¢me article
se consacre au comportement en traction des matériaux composites. Des mesures de
gonflement ainsi qu’une analyse in-situ des propriétés électriques y sont aussi discu-
tées.

Afin d’alléger la lecture du manuscrit, plusieurs points sont détaillés en annexe.
L’annexe 1 rassemble les courbes obtenues lors des essais de tractions cycliques dont
les valeurs de module d’ Young sont présentées dans 1’article III. L’annexe 2 présente
des essais de diffraction des rayons X in-situ qui montre I’alignement des nanotubes de
carbone lors de 1’étirement des composites. L’annexe 3 détaille les résultats de mesu-
res en DSC obtenus pour les deux types de surfactants utilisés lors de 1’élaboration de
la matrice latex et lors de la mise en suspension des nanotubes. Enfin, I’annexe 4 pré-
sente les résultats d’une étude préliminaire permettant une observation 3-D des nano-
tubes de carbone.

1 . . L. . A . ’

Ce choix a des conséquences sur 1’organisation du chapitre, méme si nous nous sommes efforcés de les
articuler comme 1’auraient été trois parties rédigées en francais. Les figures, les équations et les tableaux
sont référencés de la méme maniere que dans les chapitres précédents ; de plus, les références bibliogra-
phiques renvoient a la partie « Références Bibliographiques » du manuscrit ol tous les auteurs cités sont
répertoriés. Ces aménagements ont pour but d’établir une continuité dans la lecture du manuscrit. Ils se-
ront bien évidemment modifiés lors de 1’envoi des articles aux journaux concernés.
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Partie 1 / Etude Bibliographique

Ce chapitre fait un point bibliographique des connaissances nécessaires a la compré-
hension de ce travail. Nous rappellerons dans un premier temps le contexte de cette
étude et notamment quelques résultats antérieurs sur des systémes nanocomposites. Un
second chapitre présentera les principales caractéristiques des deux types de nanochar-
ges utilisées comme renfort dans nos composites - les nanofibrilles de cellulose et les
nanotubes de carbone - et fera une synthese bibliographique sur leur utilisation dans
les nanocomposites polymeres. Enfin, une derniere partie sera consacrée aux différen-
tes approches de modélisation utilisées pour décrire les propriétés de ce type de struc-
tures enchevétrées.

Propriétés des matériaux nanocomposites a
renforts fibreux

1.1

Généralités

Les matériaux composites sont des matériaux constitués d'au moins deux phases dont
I'une en générale est une phase continue et représente la matrice, et 1’(les) autre(s)
constitue(nt) les charges dispersées a l'intérieur de cette matrice. La taille de ces char-
ges va définir le type de composite : micro, nano... Le role de cette seconde phase est
soit d'améliorer la ténacité du matériau (seconde phase moins rigide que la matrice),
soit d'apporter un renforcement mécanique (charges plus rigides que la matrice). Dans
ce chapitre nous nous focaliserons sur les matériaux composites a matrice polymere
souple et charges rigides.

Selon la forme des charges on peut aussi distinguer différentes classes de maté-
riaux composites : les matériaux composites a renforts particulaires, ceux a renforts fi-
breux et les composites stratifiés composés d'un empilement de matériaux différents.
Les propriétés du matériau composite dépendent fortement du choix des charges (taille,
forme, propriétés intrinseéques) et de sa mise en ceuvre, cette derniere conditionnant la
dispersion et l'orientation des charges .

Depuis une dizaine d'années, une vaste étude sur les nanocomposites a matrice po-
lymere et renforts rigides se poursuit dans le cadre d'une collaboration entre plusieurs
laboratoires de la région Rhone-Alpes : le GEMPPM (Groupe d'Etude de Métallurgie
Physique et de Physique des Matériaux, Lyon), le GPM2 (laboratoire de Génie Physi-

2 2z : . z . . .
Les termes charge et renfort seront employés indifféremment dans le cas particulier des nanocomposites
a matrice souple et charges de type fibres rigides utilisées pour apporter un renforcement mécanique.
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que et Mécanique des Matériaux, Grenoble) et le CERMAYV (Centre de Recherche sur
les Macromolécules Végétales, Grenoble). En travaillant sur trois axes essentiels :
I'élaboration, la caractérisation et la modélisation, plusieurs études se sont intéressées
aux relations microstructure-propriétés macroscopiques dans ce type de matériaux na-
nocomposites. Plusieurs formes de renforts ont été étudiées : sphérique, lamellaire ou
fibreux avec différents types de traitements de surface afin d'analyser également 1'in-
fluence respective des interactions charge-charge et charge-matrice [1-7]. Tous ces ré-
sultats sont résumés dans les références [8, 9]. Ils mettent notamment en évidence
I’intérét particulier de 1'utilisation de nanocristaux de cellulose comme renfort dans les
matrices polymeres ainsi que I’importance du phénomene de percolation dans ce type
de matériaux et l'influence des interactions entre charges sur leurs propriétés macros-
copiques. Avant d'introduire les nanorenforts flexibles, nous ferons dans ce chapitre la
synthese des principaux résultats obtenus pour les nanocomposites renforcés par des
nanofibres rigides.

1.2

Les renforts cellulosiques

1.2.1

18

Généralités

La cellulose est un biopolymeére semi-cristallin trés abondant sur terre qui forme le
squelette rigide d'une grande variété d'especes dont les végétaux, certaines algues,
quelques champignons et les amibes. On la retrouve également dans le monde animal
et plus particulierement dans I'enveloppe externe d'animaux marins (les tuniciers).

La cellulose est un homopolymere linéaire formé de résidus D-glucopyranose rat-
tachés par une liaison glycosidique B(1—4) (cf : Figure 1.1.1). Son degré de polyméri-
sation dépasse plusieurs milliers. La cellulose appartient a la famille des polysacchari-
des et présente une tres forte densité de groupes hydroxyles (OH). Ces derniers
forment des liaisons hydrogene intramoléculaires a l'origine de la rigidité de la chaine
et des liaisons hydrogene intermoléculaires favorisant 1'état solide ordonné de la cellu-

lose.
CH,OH OH
© HO
| ] 5 |
I OH f cHoH |,
p(1—=4)

Figure 1.1.1 Structure chimique de la cellulose.
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1.2.2

Hiérarchie de structure dans la cellulose native

La cellulose se présente sous forme de longues chaines biosynthétisées et cristallisées
simultanément, paralleles entre elles et assemblées en nanofibrilles [10, 11]. L'arran-
gement de ces nanofibrilles dépend fortement de leur origine [12]. Dans le cas des vé-
gétaux, les nanofibrilles sont associées entre elles pour constituer les parois cellulaires
[13]. Ces dernieres sont faites d'un enchevétrement de nanofibrilles de cellulose inclu-
ses dans une matrice amorphe d'hémicellulose, de pectine, de lignine et de protéines
(cf : Figure 1.1.2).

Membrane Cellule

végétale

Paroi
cellulaire

Nanofibrille
de cellulose

50 AI

Chaines de
. cellulose
fevay 104
Liaisons \
hydrogene

intermoléculaires

Monomere

Figure 1.1.2 Représentation schématique de la hiérarchie de structure a laquelle
participe la molécule de cellulose native dans les parois de cellules végétales [14].

La cellulose native ou cellulose I adopte une organisation plus ou moins cristalline
suivant son origine. On rencontre dans la nature deux types de phases cellulosiques
cristallines, la cellulose I, et la cellulose Iy ; elles peuvent coexister suivant l'orga-
nisme qui les a synthétisées [15-20]. La phase I, se trouve principalement dans les or-
ganismes primitifs, comme certaines algues ou bactéries. La phase Ig est majoritaire
dans les végétaux supérieurs et pratiquement pure dans I'enveloppe des tuniciers [19].
Les deux phases I, et Ig ont pu étre indexées par I'enregistrement séparé des clichés de

diffraction des électrons [17]. La phase I, est caractérisée par une maille triclinique
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avec pour motif une seule chaine alors que la maille de la phase Ig est monoclinique
avec un motif constitué de deux chaines (cf : Figure 1.1.3). Pour les deux phases, l'axe

c est a la fois 1'axe des chaines et 1'axe des nanofibrilles de cellulose

Figure 1.1.3 Vue du plan [110] des mailles (a) triclinique de la cellulose I, et (b)

monoclinique de la cellulose Iy [17].

1.2.3  Propriétés mécaniques des nanocristaux de cellulose
Les liaisons hydrogene inter et intra-moléculaires gouvernent les propriétés mécani-
b

ques et la stabilité thermique de la cellulose cristalline. Dans le cristal de cellulose, les
chaines macromoléculaires sont liées par des liaisons hydrogene intermoléculaires sui-
vant l'axe a, formant ainsi un feuillet. Ces feuillets sont maintenus entre eux par des
forces de Van der Waals selon 1'axe b [21]. La cellulose cristalline est donc un maté-
riau présentant une forte anisotropie dans le plan (ab) perpendiculaire a 1’axe ¢, axe

des chaines (cf :Figure 1.1.4).

c
CH,OH (GHoOH OH j
a
OH
Mo ° O
N _—~ @b
0 OH Q
: =
QH H 9 H /H
oy ¢ o7y
$0 N
% OH z OH
o OH 0 OH
o o
o 0 ori 0 %
OH CH,OH OH CHZ0H

Figure 1.1.4 Représentation schématique des liaisons hydrogéne inter et intra-

moléculaires dans la cellulose native.
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De nombreux auteurs ont cherché a déterminer les constantes élastiques de la cel-
lulose cristalline soit de maniere expérimentale, soit par simulation. Ainsi, le module
d'Young dans I'axe des chaines (axe c) des cristaux de cellulose (autrement appelés
whiskers de cellulose de par leur forme allongée et droite) a été estimé par diffraction
des rayons X entre 120 et 138 GPa selon les auteurs [22-24]. Cette technique consiste a
mesurer, par diffraction des rayons X, les déformations du réseau cristallin de la cellu-
lose lorsqu'une contrainte est appliquée selon un axe privilégié ; elle suppose l'applica-
tion d'une contrainte homogene a un échantillon fortement orienté. La modélisation
moléculaire a également permis un calcul théorique de cette valeur. En prenant en
compte la présence de liaisons hydrogene inter et intra-moléculaires, Kroon-Batenbur
et al. [25] et Tashiro et Kobayashi [26] calculent respectivement des valeurs de 136 et
167 GPa pour la cellulose native. En négligeant les liaisons hydrogene, ces mémes au-
teurs calculent des valeurs de module de 89 et 70 GPa respectivement. Les calculs
théoriques conduisent donc a des valeurs de module pour le monocristal de cellulose
du méme ordre de grandeur que les valeurs expérimentales, les calculs faisant I'hypo-
these de I'existence de liaisons hydrogene étant les plus convainquants. Tashiro et Ko-
bayashi [26] et a nouveau Tashiro [27] ont également estimé I'anisotropie des proprié-
tés mécaniques dans le plan perpendiculaire a 1'axe des chaines. Le module d'Young
est estimé a 54 GPa suivant l'axe a, le long duquel s'établissent des liaisons hydrogene
intermoléculaires. Le long de l'axe b, ou seules existent des interactions de Van der
Waals, il est estimé a 15 GPa.

1.3

Les nanofibres rigides comme renfort de matrices polymeéres

1.3.1

Le concept de percolation

Le terme percolation (du latin "percolare", filtrer) a été introduit en 1957 par deux ma-
thématiciens qui étudiaient le probleme du passage d'un fluide dans un filtre partielle-
ment obstrué. Ce terme est utilisé aujourd'hui pour une grande variété de situations et
fait appel a la notion de propagation dans un systeme aléatoire partiellement connecté.
Pour définir simplement la percolation, on peut imaginer un réseau (cubique, hexago-
nal ou autre) dont on remplit les nceuds (percolation de sites) ou les liaisons (percola-
tion de liens) avec des objets selon une probabilité p. A partir d'une certaine probabili-
té p., appelée seuil de percolation, on pourra parcourir le réseau d'un bout a l'autre
(quelle que soit sa taille) en suivant un chemin continu. La valeur de ce seuil de perco-
lation dépend des caractéristiques topologiques du réseau considéré.

La description d'un réseau percolant nécessite la définition des termes amas isolé
et amas infini (constitué d'un squelette de liens indispensables a la percolation et de
bras morts) comme illustré sur la Figure 1.1.5. La percolation correspond en fait a l'ap-

parition du premier amas infini.
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Figure 1.1.5 Illustration de la percolation de barres sur un réseau carré.

Au-dela du seuil de percolation, certaines grandeurs caractéristiques vont suivre
des lois puissances comme par exemple la probabilité qu'un site (ou qu'un lien) appar-
tienne a I'amas infini P(p), la longueur de corrélation &(p) (que l'on peut définir comme
étant la taille typique des trous dans 1'amas infini, 12 ou se logent les amas finis) ou en-
core la taille moyenne des amas S(p). Les valeurs des exposants de ces lois puissances
sont dites "universelles”, elles ne dépendent que de la dimension de 1'espace considéré.
Elles sont rappelées dans le Tableau 1.1.1.

Grandeur Loi Exposant - 2D Exposant - 3D
Probabilité d'appartenir a 1'amas oo P(p) = (p-p.) B =5/36 B =0.44
Taille moyenne des amas S(p) = Ip-pI? y=43/18 y=1.8
Longueur de corrélation &p) = Ip-p” v=4/3 v=0.88

Tableau 1.1.1 Valeurs des exposants critiques de percolation pour certaines proprié-
tés géométriques [28].

La théorie statistique de la percolation est avant tout une loi géométrique mais elle
a pu étre utilisée dans de nombreux domaines scientifiques [28]. Elle a ainsi été em-
ployée pour décrire la percolation d’objets dispersés en surface ou en volume ; puis de
maniere abusive (on ne raisonne plus en terme de probabilité), pour rendre compte de
I’évolution de certaines propriétés : conductivité électrique, transition sol-gel, propaga-
tion des incendies de foréts... Dans le paragraphe qui suit, nous allons voir comment
elle peut étre appliquée aux propriétés électrique et mécanique des matériaux composi-
tes.

1.3.2

22

Application aux propriétés mécaniques

Dans sa these, V. Favier [4] développe de nouveaux matériaux nanocomposites obte-
nus a partir de latex filmogenes de P(S-ABu) et de whiskers de cellulose. Ces whiskers
sont des nanocristaux de cellulose (tels que définis précédemment) issus des tuniciers.
Ils ont un aspect de batonnets droits avec un facteur de forme d'environ 100 (rapport
longueur sur diametre). Les nanorenforts a haut facteur de forme présentent de nom-
breux intéréts, ils vont d'une part, développer une surface de contact importante avec la



Partie 1 / Etude Bibliographique

matrice pour des fractions volumiques faibles ; ils seront donc d'autant plus efficaces
pour le renforcement mécanique. D'autre part, le seuil de percolation est inversement
proportionnel au facteur de forme (cf : Chapitre 3.3 de cette partie ) donc pour des fac-
teurs de forme élevés, la percolation apparait pour des fractions volumiques faibles.

D'autres théses ont ensuite suivi portant sur le méme type de renforts dispersés
dans des matrices différentes et avec des procédés d'élaboration divers [5-7]. Ces étu-
des ont mis en évidence le role primordial que jouent les interactions entre nanofibres
renforgantes sur les propriétés mécaniques des matériaux composites.

V. Favier a comparé deux types de nanocomposites de méme composition mais
qui different par leur procédé de mise en forme : I'un est évaporé puis filmifié en
étuve, l'autre subit une mise en forme sans eau (lyophilisation/pressage a chaud). La
Figure 1.1.6 rappelle les principaux résultats de caractérisation mécanique de cette
étude obtenus a T > T,, quand la matrice est a 1'état caoutchoutique.

9
log(G /Pa) T=325 K Wodéle Takayanag avec
concept de percolation

o

4 1 1 I I
a 0,02 004 008 0,08 0.1 P{d) : fraction volumicue de renfort parcolant

fraction volumique de whiskers de cellulose

(a) (b)

Figure 1.1.6 (a) Evolution du module de cisaillement des composites évaporés (®) et
lyophilisés/pressés (O) en fonction de la fraction volumique de whiskers de cellulose
[4]. (b) Modele série-paralléle de Takayanagi adapté au concept de percolation [29].

Il a été mis en évidence qu'une mise en forme par évaporation permet la création
de liaisons hydrogene fortes entre les whiskers de cellulose. Ces liaisons sont dues au
nombreux groupements OH qui existent a la surface des cristaux de cellulose (cf : cha-
pitre 1.2 de cette partie). On remarque sur la Figure 1.1.6 (a) que dans le cas de ces
renforts "liés" le module de cisaillement suit une loi de type percolation. Ce compor-
tement peut étre modélisé par un modele série-parallele de Takayanagi élargi par Ouali
[29] puis par Kolafik [30] avec un concept de percolation. Pour une distribution aléa-
toire de particules, la théorie de la percolation nous donne la fraction volumique P de
renfort percolant, appelée également densité de 1'amas infini. P s'exprime en fonction
de la fraction volumique y de renfort :

P((//) =0 v <y
b
P(w)=(w_w‘) v >y, 1-1-1
I-y,
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ol b = 1.8 [30] et . est le seuil de percolation. Dans son étude sur les gels [31], De
Gennes justifie cette valeur de l'exposant b élevée (supérieure a f du Tableau 1.1.1)
par le fait que les bras morts ne participent pas a la transmission des efforts et que seul
le squelette (ou "épine dorsale") de l'amas percolant est efficace mécaniquement.

Le modele suppose ensuite une phase rigide r correspondant aux renforts perco-
lants en parallele avec la phase souple matrice, m, en série avec les renforts non-
percolants (cf : Figure 1.1.6 (b)). Le module de cisaillement G du composite peut alors
étre estimé sans parametre ajustable par :

i _ 1=2P()+ Ply))G,G, +(1-wPly)G! 1-1-2

(1-)G, +(w - Ply))G,

ol G, et G, sont respectivement les modules de cisaillement de la phase rigide (le ré-
seau percolant de whiskers) et de la phase souple (la matrice).

Ce modele rend bien compte du renforcement mécanique observé au dessus du
seuil de percolation (trouvé égal a 1% en volume) dans le cas des matériaux évaporés
sur la Figure 1.1.6 (a). Dans ce cas, il existe des liaisons fortes aux contacts entre
charges, donc transfert des efforts et création d'un réseau rigide percolant de whiskers
de cellulose au sein de la matrice souple.

Parallelement, on remarque aussi sur la Figure 1.1.6 que la mise en ceuvre par lyo-
philisation/pressage limite fortement la création de ces liaisons fortes. En effet, le ni-
veau de renforcement mécanique est plus faible et ne suit pas le méme type de loi.
Dans ce dernier cas, il peut étre modélisé par une approche de champ moyen classique
type Halpin-Kardos [32] supposant des fibres droites, isolées les unes des autres, sans
aucune interaction.

Le modele série-pallele avec concept de percolation peut aussi étre utilisé pour
décrire les matériaux a microstructure co-continue comme les mélange de polymere
[30, 33, 34]. Toutes ces études confirment que percolation mécanique et géométrique
coincident quand il existe des interactions fortes entre particules de renfort. Dans ce
cas, les méthodes classiques d'homogénéisation de type champ moyen ne sont plus

adaptées.

Les différents travaux cités précédemment se sont aussi intéressés aux propriétés
de ces matériaux nanocomposites aux grandes déformations ; des essais de traction
simples et cycliques ont notamment été réalisés. Il a ainsi été mis en évidence que la
présence d'un réseau de whiskers rigide au sein de la matrice souple, dans le cas des
matériaux évaporés, induit, paralleélement au renforcement mécanique, une diminution
de la déformation a rupture du matériau nanocomposite. Les matériaux passent d'un
comportement type élastomere (matrice pure) a un comportement plastique (avec un
maximum de contrainte). Les essais cycliques montrent aussi que la présence des na-
nocristaux de cellulose induit un endommagement de la matrice. Cette diminution de la
résistance a 1'étirement est moindre dans le cas des matériaux lyophilisés qui ne
présentent pas de réseau percolant en leur sein. Ces observations, associées a des
mesures de gonflement, tendent a prouver que la force des interactions existant entre le
renfort et la matrice est aussi influencée par le procédé de mise en ceuvre et qu’elle
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et la matrice est aussi influencée par le procédé de mise en ceuvre et qu’elle joue un
role primordial sur les propriétés aux grandes déformations des composites.

1.3.2

Propriétés de transport électrique et percolation dans les systémes biphasés

Dans le cas des matériaux composites consistant en un mélange isolant-conducteur
électrique, la théorie de la percolation peut étre appliquée a la conductivité électrique
du matériau. Dés 1971, Last et Thouless [35] observent que 1'évolution de la conducti-
vité d'une feuille de graphite perforée aléatoirement, en fonction de la concentration en
trous suit une loi de percolation 2D. Par la suite Kirkpatrick [36] a montré que dans ce
type de matériaux binaires, I'évolution de la conductivité avec la fraction volumique de
liens actifs (ou liens conducteurs) peut étre modélisée en remplagant ces liens actifs
par des résistances. Son modele conduit alors a une loi puissance pour la conductivité
électrique :

Pour p > p. o =09 (p-p.) 1-1-3

ol p est la probabilité qu'un lien soit conducteur, p. sa valeur au seuil de percolation et
oo correspond a la conductivité macroscopique des charges. Les calculs numériques
s'accordent sur les valeurs de I'exposant critique qui caractérise la conductivité = 1.3
en 2D et t = 1.7-2 en 3D [36-38]. On remarque ici encore que ¢ > f, I'évolution de la
conductivité est donc beaucoup plus lente que celle de I'amas percolant, un tres grand
nombre de liens (bras morts) appartenant a I'amas percolant ne sont donc pas utiles au
transport. Il existe, malgré tout, un certain nombre d'études (expérimentales et numéri-
ques) pour lesquels l'exposant critique de conductivité est significativement éloignée
de sa valeur "universelle" [39-43]. Nous reviendrons par ailleurs sur ces études et pré-
senterons en particulier la théorie de percolation continue qui considere une distribu-
tion des valeurs de conductivité de chaque lien et explique cet écart de la valeur de
I'exposant ¢. Bien que généralement qualifié comme tel, 1'exposant critique ¢ ne peut
donc pas étre considéré comme universel.

Dans sa these, L. Flandin [5] a utilisé les mémes whiskers de cellulose que V. Fa-
vier qu'il a rendus conducteurs électriques en les recouvrant de polypyrrole, un poly-
mere conducteur. La Figure 1.1.7 rappelle les résultats obtenus dans cette these
concernant la conductivité électrique des composites en fonction de la fraction volumi-
que de whiskers. On remarque qu'une loi puissance au-dessus du seuil de percolation
rend bien compte de 1'évolution de la conductivité. Cette loi est ajustée avec un seuil
de percolation de 3 + 0.5 % (valeur supérieure a celle trouvée par Favier [4], mais dans
ce cas, les whiskers sont recouverts d'une couche de polypyrrole et ont donc un facteur
de forme plus petit, de 1’ordre de 30) et un exposant critique ¢ = 3 + 0.2 (valeur qui il-
lustre parfaitement la discussion entamée précédemment sur la non-universalité des
exposants critiques de conductivité).
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Figure 1.1.7 Conductivité électrique en courant continu en fonction du taux de whis-
kers de cellulose et comparaison avec les prédictions de la théorie statistique de la
percolation [44].
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Conclusion

Ce premier chapitre a rappelé les résultats précédents portant sur les nanocomposites a
matrice polymere souple et renforts sous forme de fibres droites rigides, les whiskers
de cellulose. Ce type de charges a facteur de forme élevé (autour de 100) permet un
seuil de percolation géométrique faible (de l'ordre de 1% vol.). Quand des interactions
fortes (liaisons hydrogene) peuvent exister entre les charges, cette percolation est déce-
lable sur les propriétés mécaniques des matériaux composites et se traduit par une
augmentation significative du module élastique (au détriment de la déformation a rup-
ture). De maniére similaire, si ces charges ont de bonnes propriétés de conduction élec-
trique, un comportement de type percolation électrique peut €tre mis en évidence.
L'importance du facteur de forme des charges, de la nature des interactions entre char-
ges et de la dispersion de ces charges sur les propriétés macroscopiques (mécaniques et
électriques) des matériaux composites a été bien appréhendée par les approches de
modélisation développées a l'issue de ces études expérimentales [45, 46].

Récemment, un nouveau type de nano-objets est apparu avec les nanotubes de car-
bone et l'individualisation des nanofibrilles de cellulose. Comparativement au whiskers
de cellulose, ces objets ont la forme de nanofibres a trés haut facteur de forme (plu-
sieurs milliers) et présentent par conséquent de bonnes propriétés de flexibilité. Ces
nanocharges présentent aussi des propriétés intrinseques intéressantes et sont donc tout
naturellement étudiées comme renfort dans des matrices polymeres.

Le chapitre suivant présente les principales caractéristiques de ces nanorenforts

flexibles et fait un état de 1'art de leur application comme matériaux de structure.
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Les nanorenforts flexibles

2.1

Les nanofibrilles de cellulose

Comme nous l'avons rappelé dans le chapitre précédent, la cellulose native se présente,
dans le monde végétal, sous forme de nanofibrilles semi-cristallines. L'assemblage des
parties cristallines de la cellulose au sein des nanofibrilles fait depuis longtemps l'objet
de controverses. Des études de microscopie électronique a transmission [47] tendent a
prouver que la nanofibrille est 1'élément cristallin de base de la cellulose native. Les
zones cristallines sont reliées dans la longueur par des zones amorphes responsables du
clivage des nanofibrilles en nanocristaux plus courts (les whiskers de cellulose présen-
tés précédemment) lors de leur hydrolyse acide [4]. L'essentiel de la phase amorphe de
la nanofibrille de cellulose a cependant pour origine les chaines de surface, dites para-
cristallines. Le taux de phase amorphe est d'autant plus grand que les nanofibrilles sont
fines.

La largeur des nanofibrilles peut varier de 20 - 30 A dans les parois des cellules
végétales, a 300 A chez certaines algues. Toutefois, une distribution en largeur existe
au sein d'un méme substrat [48]. Leur longueur (plusieurs micrometres) reste cepen-
dant toujours beaucoup plus importante que leur largeur. La forme de la section des
nanofibrilles est aussi variable suivant leur origine ; alors que les nanofibrilles de cer-
taines algues ont des sections carrées, celles de tuniciers sont plutdt de forme parallé-
1épipedique.

La cellulose fibrillaire n'étant pas purement cristalline et possédant des défauts de
structure, ses propriétés mécaniques intrinseques sont inférieures a celles du monocris-
tal de cellulose. Récemment, Eichhorn et Young ont mesuré le module d'Young de dif-
férentes fibrilles de cellulose en suivant le décalage du pic de la cellulose en spectros-
copie Raman au cours de sa déformation [49]. Un module longitudinal de 25 GPa est
mesuré pour des nanofibrilles faiblement cristalline (48%) ; pour des fibres de lin
ayant un taux de cristallinité plus élevé (autour de 64%) la méme technique donne un
module de 36 GPa [50].

Enfin, plusieurs auteurs ont caractérisé mécaniquement des films de cellulose na-
nofibrillaire sans orientation privilégiée. Pour un film de nanofibrilles de cellulose
bactérienne, la valeur expérimentale du module d'Young est de l'ordre de 15 GPa [51,
52]. Dufresne et al. mesurent un module autour de 3 GPa dans un film de nanofibrilles
de cellulose issues de pulpe de betteraves a sucre [53]. Remarquons que ces valeurs
mesurées sont trés inférieures aux valeurs du module de la nanofibrille isolée et sollici-
tée selon son axe principal. En effet, dans le cas du film de nanofibrilles, les liaisons
sollicitées sont aussi bien les liaisons hydrogene inter et intra-moléculaires de la nano-
fibrille que les liaisons hydrogene qui se créent entre les nanofibrilles et qui assurent la
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cohésion de 1'ensemble comme dans une feuille de papier. Dans ce type de matériaux
cellulosiques, les caractéristiques de la cellulose qui les constituent (forme, taille, cris-
tallinité...) ainsi que la force des liaisons entre fibres sont des parametres qui vont évi-
demment fortement conditionner les propriétés mécaniques du matériau. Cependant, la
tortuosité et le degré d'enchevétrement (nombre de contacts entre fibrilles) de telles
structures semblent aussi jouer un role sur les propriétés mécaniques. Ces derniers pa-
rametres ne sont toutefois que tres rarement discutés dans les différentes études présen-
tées.

Ses bonnes propriétés mécaniques associées a son faible colt, sa biodégradabilité
et sa densité relativement peu élevée (d=1.58) font de la cellulose fibrillaire une nou-
velle alternative comme renfort dans la préparation de matériaux composites. Cepen-
dant, tres peu d'études existent portant sur des matériaux nanocomposites constitués
d'une matrice polymere dans laquelle est dispersée de la cellulose a 1'état nanofibril-
laire (on peut citer l'article de Dufresne et Vignon [54] sur des nanofibrilles dispersées
dans une matrice d'amidon plastifié). La plus grande partie des travaux portant sur les
composites a renfort cellulosique utilisent en fait des fibres de cellulose de taille
micro- voire millimétrique [55, 56]. Ces fibres naturelles présentent plusieurs inconvé-
nients comparées a la cellulose nanofibrillaire, elles possedent en particulier plus de
défauts structuraux qui vont éloigner d'autant plus leur module intrins¢que de celui du
cristal de cellulose. Il est aussi difficile d'obtenir un bon niveau de renforcement méca-
nique pour de faibles fractions volumiques de fibres ; en effet, la création de contacts
entre fibres (et donc la possibilité d'interactions fortes entre fibres) est favorisée par la
faible taille des fibres.

2.2

Les nanotubes de carbone

Depuis une dizaine d'années, de nouveaux objets nanométriques présentant eux aussi
une structure de type fibres longues tortueuses ont inspiré de nombreux travaux sur les
nanocomposites a matrice polymere : les nanotubes de carbone. Aprés avoir rappelé la
structure et les propriétés des nanotubes de carbone, le présent chapitre présente les en-

jeux et les perspectives de ces objets comme nouveau type de renfort.

2.2.1 Les formes allotropiques du carbone
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Le carbone est I'un des éléments les plus abondants sur terre. On peut le rencontrer
sous différentes formes allotropiques dont les plus connues sont le graphite et le dia-
mant liées a ses deux hybridations sp” et sp>. Or depuis 1985 et les travaux de Kroto et
al. [57] de nouvelles formes carbonées sont apparues avec les fullerenes. Nous présen-
tons dans ce paragraphe les principales caractéristiques de ces trois formes du carbone
élémentaire (représentées sur la Figure 1.2.1).
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Le graphite : Le graphite est un minerai noir de densité 2.22 et de structure cristal-
line lamellaire a symétrie hexagonale. Les plans, dits plans graphénes, sont empilés
suivant le mode ABAB, avec une distance inter-plans de 3.35 A (le graphite existe
aussi en symétrie rhomboédrique avec des empilement ABCABC). Les interactions
entre plans sont des forces de Van de Waals, relativement faibles, qui font que les
plans de graphenes peuvent glisser facilement les uns par rapport aux autres et
conferent au solide ses propriétés de friabilité. Le graphite est un bon conducteur
électrique, tous les carbones sont hybridés sp?, autorisant ainsi la délocalisation des

électrons m et la conduction électrique au sein d'un plan.

(b) Le diamant : Comme le graphite, le diamant est une forme cristalline naturelle du

()

de
de

carbone mais beaucoup plus dense (3.51). Il est caractérisé par une maille cubique
face centrée ayant deux atomes de carbone dans sa maille élémentaire.
Les fullerenes : Si le nombre d'atomes de carbone est inférieur a quelques centai-

nes, le nombre de liaisons pendantes sur les bords du plan grapheéne devient élevé
et la forme thermodynamiquement stable du carbone sera alors une structure fer-
mée, il s'agit des fullerénes de formule brute C,,. Avec 12 pentagones et 20 hexa-
gones on peut former le fameux Cgy, ou buckminsterfulleréene, du nom de 1'archi-
tecte Richard Buckminster Fuller (1895-1983) connu pour les domes géodésiques
qu'il a batits.
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Figure 1.2.1 Les différentes formes allotropiques du carbone : (a) le graphite, (b) le
diamant et (c) le Ceqo.

En coupant en deux parties égales un Cgp et en ajoutant un grand nombre d'atomes
carbone pour refermer la structure, on obtient un fulleréne tres allongé : le nanotube
carbone.

2.2.2

2.2.2.1

Structure et synthése des nanotubes de carbone

Structure

De manieére schématique, un nanotube de carbone peut étre décrit comme un plan gra-

phéne enroulé sur lui-méme. La facon dont cet enroulement est réalisé peut étre carac-

térisé par deux entiers (n,m) dits indices de chiralité. En partant d'un point O quel-

conque de la surface du nanotube et en faisant le tour de celui-ci dans un plan

perpendiculaire a son axe, on obtient le vecteur chiral OM = ¢, (cf: Figure 1.2.2). Les
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indices (n,m) représentent alors les entiers permettant de décomposer ce vecteur dans

la base (4,, a,) du plan graphene :

¢, =nd, +ma, 1-2-1

@u tube

- TP

.......
......

<

Figure 1.2.2 Représentation du vecteur chiral ¢, définissant I'enroulement du plan

graphéne autour de I'axe du nanotube de chiralité (n,m).

L'angle 0, angle entre ¢, et a, , est appelé angle de chiralité et caractérise 1'hélici-

té du nanotube ; il est compris entre 0° et 30°. On peut définir les deux principales ca-

ractéristiques d'un nanotube ainsi [58] :

—  Son hélicité : 6= arctan( m3 J 1-2-2
m+2n

. \/3(112 +nm+m’)
= Son diametre : D=a, 1-2-3
T

(acc est la longueur des liaisons C — C dans les nanotubes soit 1.42 A)

Nous avons défini la partie cylindrique des nanotubes. Leur fermeture est possible
par l'introduction de pentagones. Comme dans le cas des fullerénes, il suffit de six pen-
tagones pour obtenir une courbure sphérique. La position des pentagones peut varier
d'un tube a l'autre et détermine la forme de 'extrémité du tube (sphérique, polygonale
ou conique).

Le nanotube ainsi réalisé est constitué d'une seule paroi de graphéne, on parle
alors de nanotube monoparoi (SWNT pour Single-Walled NanoTube sur la Figure
1.2.3). Les nanotubes monoparois furent découverts indépendamment par Ijima et al.
[59] et Bethune et al. [60] en 1993. Leur diametre peut varier de 1 a 5 nm et leur lon-
gueur peut dépasser le um suivant la méthode de synthese. L'existence d'interactions
type Van der Waals entre les parois des SWNT fait qu'ils ont en général tendance a
s'agglomérer en faisceaux de nanotubes appelés fagots. Ces fagots sont constitués
d'une vingtaine a une centaine de tubes organisés selon un arrangement triangulaire
dans la section [61, 62].
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Auparavant, [jima fait état en 1991 [63] de structures tubulaires carbonées, com-
posées de plusieurs parois, en observant en microscopie électronique a transmission les
suies issues de synthese de fullerenes par arc électrique. Ces structures sont appelées
aujourd'’hui des nanotubes multiparois (MWNT pour Multi-Walled NanoTube) et
consistent en plusieurs nanotubes de carbone concentriques n'ayant pas la méme chira-
lité (cf Figure 1.2.3), créant ainsi une structure turbostratique [64-66] (on désigne par
graphite turbostratique un empilement désordonné de plans graphenes). Du fait de cette
structure, la distance entre les différentes parois des MWNTs est de 3.44 A [67] ce qui
est légerement supérieur a la distance inter-plans dans le graphite (3.35 A). Les nano-
tubes multiparois peuvent posséder 2 a une centaine de parois, c'est-a-dire un diametre

externe variant de 2 a 100 nm.

10000
jiveeey

MWNT
Figure 1.2.3 Structure de nanotubes de carbone monoparoi (SWNT) et multiparo
(MWNT).

Dans la réalité, les nanotubes, qu'il s'agisse des SWNTs ou des MWNTs, compor-
tent des défauts de structure. Ces défauts sont en fait des cycles non hexagonaux dans
le réseau de grapheéne qui peuvent étre des pentagones ou des heptagones introduisant
respectivement des courbures positives ou négatives sur la surface du tube. La combi-
naison de ces défauts notamment par paires pentagone-heptagone (appelées défauts de
Stone-Wales [68]) sur un tube peut induire un grand nombre de géométries particulie-
res [69] ; ils peuvent par exemple expliquer les variations de chiralité le long d'un tube
ou encore la forme torsadée de certains nanotubes multiparois.

Méthodes de synthése

Il existe plusieurs méthodes de production de nanotubes de carbone mono ou multipa-
rois. Beaucoup d'entre elles sont basées sur la sublimation du carbone sous atmosphere
inerte telles que la synthese par arc électrique ou par ablation laser mais les méthodes
de production par voie chimique prennent aujourd'hui de plus en plus d'importance.
Bien que toutes différentes, ces méthodes présentent des éléments en commun : une
source de carbone (solide, gazeuse ou méme liquide), des températures élevées (de 700
a 3000 °C), une atmosphere inerte et un ou des catalyseur(s) métallique(s) (les plus
utilisés étant les métaux de transition Fe, Co, Ni...). Nous présentons rapidement ici le
principe des trois principales méthodes utilisées.

= Synthese par arc électrique : Cette méthode consiste en la création d'une décharge

électrique entre deux électrodes de graphite sous atmosphere inerte. Les tempéra-
tures atteintes entre ces deux électrodes sont tres hautes et entrainent la sublima-
tion du graphite. Les particules de catalyseur ont été introduites dans un trou au
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milieu de 1'anode. On retrouve un dépot en forme de collerette autour de 1'anode,
ce dépot est riche en SWNTSs [59, 62]. Lorsque l'on utilise des électrodes en gra-
phite pur, on obtient un dépdt contenant des MWNTs. La nature et la concentra-
tion des catalyseurs, la nature et la pression du gaz, le courant ou encore la géomé-
trie du réacteur sont des parametres qui vont influencer la quantité et la qualité des
nanotubes obtenus [70, 71].

= Synthese par ablation laser : Cette méthode permit de mettre en évidence l'exis-

tence de fullerenes en 1985 [57]. Une pastille de graphite est placée a l'intérieur
d'un tube a température contrdlée et sous atmosphere inerte. La pastille est subli-
mée par un laser pulsé et focalisé. Le carbone vaporisé va réagir et se déposer sur
un collecteur en cuivre. L'utilisation d'une simple pastille de graphite permet la
synthése de MWNTs, l'insertion d'une faible quantité de catalyseur dans la pastille
permet d'obtenir des SWNTs [61]. Ici aussi la quantité et la qualité des échantil-
lons dépendent des parametres d'élaboration.

= Synthese par décomposition catalytique : Cette méthode consiste a faire passer

dans un four sous pression atmosphérique un flux de précurseurs carbonés gazeux
(mélange hydrocarbures et gaz porteur) sur un support solide (céramique par
exemple) contenant des particules de catalyseurs. Selon le temps de décomposi-
tion, la nature et la forme du catalyseur (notamment sa répartition sur le support),
on peut obtenir des nanotubes mono ou multiparois plus ou moins longs, avec plus
ou moins de défauts, courbés et enchevétrés ou bien droits et alignés [72-74].

Ces différentes méthodes permettent de synthétiser des nanotubes de carbone en
plus ou moins grande quantité. Le produit brut de synthese n'est cependant pas comple-
tement pur, on y trouve des nanotubes accompagnés de différentes phases carbonées
(carbone amorphe ou en oignons) et /ou des particules de catalyseurs (qui peuvent étre
recouvertes de feuillets graphitiques). La production des nanotubes est donc obligatoi-
rement suivie d'une étape de purification. La encore, il existe plusieurs méthodes pour
la purification des nanotubes de carbone : les méthodes physiques comme l'utilisation
de tensioactifs [75] ou la microfiltration [76], ou les méthodes chimiques reposant le

plus souvent sur des traitements a 1'acide [77-79].

2.2.3

2.2.3.1
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Propriétés

Propriétés mécaniques

La force des liaisons C — C confere aux nanotubes de carbone des propriétés mécani-
ques remarquables. Plusieurs études théoriques ont été menées afin de calculer les pro-
priétés mécaniques des nanotubes. Des calculs ab initio, de dynamique moléculaire ou
de mécanique des milieux continus ont prédit des modules d'Young longitudinaux va-
riant de 0.7 a 5.5 TPa [80-83] pour des nanotubes de carbone monoparois. Etant don-
née la structure creuse des SWNTs et le caractere mono-atomique de leur paroi, la dé-

finition du module d’Young de tels objets n’est pas si évidente. Dans les nombreux
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travaux expérimentaux caractérisant mécaniquement les nanotubes, les formules em-
ployées pour calculer ces propriétés sont celles de la mécanique classique et notam-
ment celles de la théorie des poutres. La validité de 'approche continue dans le cas des
nanotubes a été discutée par Govindjee et Sackman [84]. Cette étude montre que plus
le nombre de parois des nanotubes est faible, plus le module est surévalué. Une mé-
thode de calcul de l'erreur commise est proposée.

Il existe a ce sujet plusieurs travaux de these et articles de revue récents faisant la
liste des résultats expérimentaux les plus intéressants publiés dans les dix dernieres
années [58, 85, 86]. En s'en inspirant, le Tableau 1.2.1 fait ici un bref résumé des prin-

cipaux résultats de la littérature.

Type de nanotubes Essai mécanique Propriétés mécaniques Références
mesurées
SWNTs Amplitude des vibra-
(ablation laser) tions thermiques sous E=1.25TPa [87]
MET
MWNTs Flexion 3 points par E =(0.8+0.4) TPa [88]
(arc électrique) AFM
MWNTs Traction uniaxiale entre 0.27 <E <0.95 TPa
(arc électrique) pointes AFM sous MEB 11 < ogr < 63 GPa [89]
er=12%
MWNTs Traction uniaxiale et E=(091%0.18) TPa
(arc électrique) flexion par microma- or = (150 £ 45) GPa [90]
chine sous MET er = 3.5%

Tableau 1.2.1 Résultats expérimentaux issus de la littérature pour les propriétés
mécaniques des nanotubes de carbone : E, module d'Young longitudinal ; og,
contrainte a rupture et ez, déformation a rupture.

Bien que les valeurs expérimentales du module d"Young des nanotubes issues de la
littérature soient tres disperses, elles sont cependant du méme ordre de grandeur (celui
du module d'"Young tangentiel d'un feuillet de grapheéne, 1TPa) et sont proches de cel-
les prévues par les calculs théoriques.

Les nanotubes de carbone sont en général synthétisés avec des facteurs de forme
élevés, leur conférant ainsi de bonnes propriétés de flexibilité. Poncharal et al. [91] ont
montré par des expériences de flexion, induite par un champ électrique, sous MET
qu'un nanotube multiparoi de diametre 20 nm peut se courber jusqu'a atteindre un
rayon de courbure de 80 nm sans dépasser sa limite élastique. Si le champ est coupé, le
nanotube revient a sa configuration droite originale et il ne reste aucune déformation.
Cette étude montre aussi que le module d'Young d'un MWNT déterminé a partir de ces
essais de flexion est d'autant plus faible que son diametre est grand. Les auteurs expli-
quent ce phénomene original par l'apparition d'ondulations sur la surface en compres-
sion du tube courbé ; ces ondulations représentant un mode de flexion énergétiquement
plus favorable que le mode "uniforme", du moins pour les tubes a gros diametres.
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Récemment, une étude a montré, par des expériences de traction uniaxiale sous
AFM, que les nanotubes monoparois ont un comportement élastique linéaire jusqu'a un
taux de déformation assez élevé, entre 5 et 10% et qu'au-dela ils présentent un régime
plastique [92]. La déformation plastique des nanotubes peut s'expliquer par la forma-
tion de défauts de Stone-Wales (paires pentagone-heptagone) a leur surface [93, 94].
Dans le cas particulier de la déformation d'un nanotube multiparoi, des phénomenes de
télescopage des tubes peuvent intervenir mettant en jeu les interactions de Van des
Waals qui existent entre les différentes parois du tube [95].

Les nanotubes de carbone présentent donc des propriétés mécaniques intrinseéques
tres intéressantes. Leur grande élasticité associée a leur forme effilée a ainsi inspiré
leur application comme pointes plus précises et plus résistantes pour la microscopie a
champ proche [96]. Les nanotubes font aussi l'objet de diverses études visant a les uti-
liser comme renfort dans des matériaux nanocomposites a matrice polymere. Le para-
graphe 2.2.4 suivant de cette étude bibliographique fera un apercu bibliographique de

ces études les plus récentes.

Propriétés électriques

Outre leurs propriétés mécaniques intéressantes, les nanotubes de carbone présentent
aussi des propriétés de conduction électrique particulieres. En effet il a été établi qu'un
nanotube monoparoi d'indices de chiralité (n,m) peut €tre soit métallique si n-m est
multiple de 3, soit semi-conducteur dans le cas contraire [97]. La conductivité électri-
que d'un nanotube monoparoi a température ambiante a été estimée entre 10° S.m™’
pour le fagot de nanotubes isolé et 1.7.10* S.m™ pour un mat pressé de fagots enchevé-
trés [98, 99]. Concernant les nanotubes multiparois, en étudiant les propriétés électri-
ques de MWNTs isolés en fonction de la température, Kaneto et al. montrent qu'ils
peuvent &étre soit métalliques soit semi-conducteurs et qu'ils ont une conductivité
moyenne entre 10° et 2.10° S.m™' [100]. D'autres mesures faites sous microscope a
force atomique en mode électrostatique ont donné pour la conductivité d'un MWNT
une valeur de 1.5.10° S.m™ [101]. De par les difficultés techniques (notamment les
problemes liés aux contacts électriques) que représente la mesure de la conductivité
électrique d’un nanotube de carbone, les valeurs obtenues sont assez disperses.

Les propriétés électroniques intéressantes des nanotubes en ont fait une nouvelle
alternative pour les composants électroniques. On peut par exemple envisager, en as-
semblant des tubes d'indices (n,m) différents, de réaliser des composants électroniques
de taille nanométrique [102]. Plusieurs autres applications des nanotubes de carbone
utilisant leurs propriétés électroniques ont été imaginées : les nanotubes peuvent étre
utilisés par exemple comme émetteurs d'électrons pour les écrans plats a effet de
champs [103, 104] ; comme détecteurs chimiques en phase liquide [105] ou gazeuse
[106]; ou encore comme convertisseurs d'énergie électrique en énergie mécanique dans
des systemes actionneurs [107].

Dispersés dans une matrice polymere, les nanotubes de carbone peuvent aussi

donner lieu a un phénomene de percolation électrique. Les résultats de la littérature
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concernant le seuil de percolation et les niveaux de conductivité électrique de tels ma-
tériaux composites sont tres disparates et s'averent étre particulierement dépendants de
la nature des nanotubes, de leur traitement de surface et de la qualité de leur dispersion
[108-111].

2.2.4

Les nanotubes de carbone utilisés comme renfort dans les matrices polymeéres

Nous avons vu que les nanotubes de carbone sont de nouvelles formes carbonées qui
présentent des propriétés mécaniques, électriques mais aussi thermiques [112] et opti-
ques (propriétés d’émission de champ), remarquables. Ces nouveaux objets ont donc
suscité un vif intérét et de nombreux travaux essayant de mettre a profit ces propriétés
dans diverses applications sont publiés chaque année. Les articles étudiant les nanotu-
bes comme renfort dans les composites polymeres sont notamment trés nombreux.
Loin de vouloir en faire une liste exhaustive, nous allons dans ce paragraphe faire un
point sur les résultats publiés qui nous semblent les plus intéressants au vu du travail
présenté dans ce manuscrit.

Tous ces travaux utilisent différents types de matrice avec différents procédés de
mise en forme et de dispersion des tubes. Les procédés d'élaboration des matériaux
composites peuvent étre organisés en 3 grandes classes : 1'élaboration par voie solvant
(le polymere et les charges sont respectivement dissout et dispersées dans le méme
solvant) ; par mélange direct (les charges sont mélangées directement a la résine avant
I'ajout du durcisseur ou au polymere fondu) ; ou par polymérisation in-situ (les charges
sont dispersées dans le monomere avant la réaction de polymérisation). La dispersion
des nanocharges nécessite en général I'emploi d'ultrasons plus ou moins puissants.

Une grande partie de ces études s'est intéressée aux matrices de type résine
époxyde [113-118]. Renforcés par des MWNTSs, ces matériaux présentent, a 1’état vi-
treux (T < T,) un renforcement mécanique qui se traduit par une augmentation du mo-
dule d'élasticité. Ce renforcement qui peut paraitre important (de 1'ordre de 20% pour
0.5-2 % vol. de MWNTs relativement a la matrice pure) est le résultat d’un fort cou-
plage mécanique entre matrice et nanotubes. Des études récentes montrent que 1'incor-
poration de nanotubes de carbone dans une matrice époxy s'accompagne en générale
d'une augmentation de la température de transition vitreuse, T,, du polymere [119,
120]. Cette augmentation de T, dépend du traitement de surface des tubes et résulte
d’une augmentation du degré de réticulation de la résine qui se traduit par une augmen-
tation de ses propriétés mécaniques notamment dans le plateau caoutchoutique, quand
T > T,. Le renforcement mécanique mesuré dans ce type d'étude peut donc €tre aussi le
résultat du réle d'accélérateur de la réticulation que peuvent jouer les nanotubes sur les
matrices époxy. Pour parvenir a identifier et a comprendre le rdle que joue chacun des
différents parametres dans ce type de structures (morphologie, dispersion, interface...),
une matrice de type résine thermodurcissable ne semble pas étre le candidat modele.
En effet, la présence des nanotubes peut potentiellement modifier les propriétés intrin-
seques de la matrice et il est tres complexe (aussi bien expérimentalement que par des
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approches de modélisation) de décorréler cet effet de l'effet de l'incorporation des
charges rigides.

Dans une matrice polymere semi-cristalline, les nanotubes peuvent jouer un role
d'agent nucléant et entrainer une modification de la cristallinité de la matrice. Un fort
couplage mécanique est alors développé entre les nanotubes et la matrice via la phase
cristalline ; il se traduit immanquablement par une augmentation de module [121].
Bien que cet effet conduisent a des propriétés mécaniques intéressantes des matériaux
nanocomposites, 1’interprétation des résultats est, une fois encore, rendue difficile par
I’influence que peuvent avoir les nanotubes sur les propriétés intrinseques de ce type
de matrices. Par conséquent, nous ne parlerons pas dans le présent chapitre des

nanocomposites a matrice semi-cristalline,

Concernant l'utilisation de matrice de type thermoplastique amorphe, la plupart
des résultats de la littérature porte sur des matériaux nanocomposites a 1'état vitreux
(T <T,) [122-126]. Bien que le contraste de module entre la matrice (qui a un module
d'Young de I'ordre du GPa en dessous de T, ) et le renfort (de 1’ordre du TPa pour les
nanotubes) soit tout de méme important dans cette gamme de température, les résultats
rapportés dans la littérature ne mettent en évidence qu’un faible renforcement mécani-
que pour ce type de matrices. La flexibilité élevée des nanotubes et I’aspect courbé
qu’ils présentent au sein de la matrice sont sans doute a 1’origine de ce faible renfor-
cement. Une discussion basée sur des approches de modélisation et portant sur
I’influence que peut avoir cette structure tortueuse des tubes sur leur module effectif de
renfort dans une matrice vitreuse sera menée dans le troisieme chapitre de cette étude
bibliographique.

Rares sont les articles traitant du renforcement mécanique des nanotubes sur une
matrice caoutchoutique ; c'est pourtant dans ce dernier cas que l'on peut s'attendre a
observer les renforcements mécaniques les plus importants et a mettre en évidence les
effets collectifs des nanotubes (en particulier les effets d’enchevétrements entre tubes).
On peut néanmoins citer les travaux de Fisher et al. [127] qui s'intéressent aux proprié-
tés viscoélastiques de composites polycarbonate/MWNTs. Les auteurs mettent en avant
une importante augmentation du module d'élasticité a T > T,, qu'ils expliquent par des
régions de mobilité moléculaire réduite au voisinage des nanotubes, mises en évidence
par une augmentation de la contribution des longs temps de relaxation pour les maté-
riaux composites. Lopez-Manchado et al. [128] observent aussi un renforcement méca-
nique sur le plateau caoutchoutique de composites SWNTs/caoutchouc naturel accom-
pagné d'une augmentation de T,, la encore interprétée par une diminution de la
mobilité des chaines de polymere au voisinage des charges. Cette publication fait aussi
une comparaison intéressante entre l'efficacité des noirs de carbone et celle des
SWNTs comme agent de renfort dans le caoutchouc naturel. Aucune différence notable
n'est observée entre les deux types de charge aussi bien au niveau de I'augmentation de
module que de la modification de T,.

Certains auteurs ont utilisé des modeles de champs moyen pour rendre compte du
renfort mécanique dans des composites polymere/MWNTSs. On peut utiliser par exem-
ple le modele de Tsai-Pagano [129] qui considére une répartition aléatoire de fibres
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droites dans le plan. Dans le cas d'une matrice polystyréne Qian et al. [124] ajustent
leurs valeurs expérimentales a ce modele avec un module longitudinal équivalent pour
les nanotubes de 450 GPa alors que pour une matrice polyimide Ogasawara et al. [130]
utilisent une valeur de 20 GPa. Ces valeurs sont largement inférieures a celle du mo-
dule longitudinal du nanotube isolé. La discussion est alors faite sur la qualité de l'in-
terface entre matrice et nanotubes. Beaucoup de travaux portent effectivement sur les
méthodes permettant d'améliorer cette interface, par fonctionnalisation chimique entre
autres [131, 132]. L'aspect tortueux des tubes est aussi un parametre essentiel respon-
sable d'un module effectif de renfort plus faible que le module longitudinal du nano-
tube. En ce sens, plusieurs études récentes essayent d'élaborer des composites aniso-
tropes a nanotubes alignés et droits [133-136], structure qui permettrait théoriquement
des effets de renforts mécaniques différents et sans doute plus marqués que pour les
structures isotropes enchevétrées.

Force est de constater que les études rapportées précédemment ne justifient pas
encore le fort engouement suscité par les nanotubes de carbone dans la communauté
des matériaux nanocomposites. Bien que la démonstration de leurs propriétés intrinse-
ques hors du commun ne soit plus a faire, les nanotubes de carbone n'ont pas encore
réellement fait leur preuve comme renfort mécanique dans les matrices polymeres et ne
se révelent pas plus efficaces que d'autres charges plus classiques et moins coliteuses
(noir de carbone, whiskers de cellulose...). Malgré les nombreuses études expérimenta-
les récentes rapportant les propriétés de composites polymere/nanotubes de carbone,
les parametres régissant les propriétés de ce genre de systemes ne sont, a I'heure ac-
tuelle, pas completement identifiés.

2.3

Conclusion

Les nanorenforts flexibles demeurent aujourd'hui un enjeu scientifique. La majorité des
travaux présentés considerent ces nanorenforts a haut facteur de forme pris individuel-
lement, peu de discussions sont faites en considérant leur comportement collectif. Les
liens existant entre leur propriété de flexibilité, la nature de leurs interactions et leurs
propriétés intrinseques, et les propriétés macroscopiques des matériaux composites
qu'ils constituent restent a comprendre. Cette compréhension ne peut étre détachée
d'une étude rigoureuse de ce type de matériaux incluant 1'élaboration de matériaux mo-
deles, leurs caractérisations morphologique, mécanique et électrique completes ; le tout
étant inévitablement associé a une approche de modélisation prenant en compte la mi-
crostructure. Les valeurs des propriétés intrinseques de ces renforts apparaissent, de
plus, au vu de la littérature, trés disparates. Dans 1’optique d’une telle approche, la

question se pose alors de savoir quel parametre intégrer dans le modele.
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Pour terminer cette étude bibliographique, nous allons donc, dans un dernier cha-
pitre, présenter les différents modeles qui existent et qui portent sur les matériaux a
structure fibreuse.
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Approches de modélisation sur les réseaux
fibreux

3.1

De la fibre droite vers la fibre tortueuse

Les approches micromécaniques classiques (homogénéisation par calculs de champ
moyen) permettant de modéliser le renforcement mécanique dans les matériaux com-
posites considerent des charges isolées avec une géométrie simple : spheres, disques,
ellipses ou fibres droites [137]. Quand les charges ont un facteur de forme particulie-
rement élevé et présentent par conséquent de bonnes propriétés de flexibilité, il est ap-
paru indispensable de prendre en compte l'aspect courbé des charges dans la modélisa-
tion mécanique. Il existe plusieurs approches théoriques portant sur 1'évaluation du
module élastique effectif de nanotubes de carbone isolés dans une matrice. Dans leurs
travaux, Fisher et al. [138] considerent un nanotube (approximé par un cylindre solide
a section circulaire) infiniment long dont la tortuosité est supposée sinusoidale,
y = a.cos(2nz/A) sur la Figure 1.3.1 (a), isolé dans une matrice. Le module du volume
ainsi considéré est calculé par éléments finis en associant a chaque phase un compor-
tement élastique linéaire isotrope. Les auteurs proposent ensuite, en appliquant une loi
des mélanges classique, de remonter au module élastique effectif du nanotube, Eggy,
représentant, en fait, le module d'une inclusion droite qui, sous sollicitation identique,
donnerait la méme réponse mécanique du volume considéré. L'évolution de ce module
effectif en fonction du facteur de tortuosité pour différents contrastes de modules entre
matrice et tube est représentée sur la Figure 1.3.1 (b). On retrouve bien entendu le mo-
dule du nanotube pour une tortuosité nulle, le module effectif décroit ensuite rapide-
ment quand la tortuosité augmente ; ce comportement est d'autant moins prononcé que
le rapport E,io = Ent/ Epanice €5t faible. Enfin, les auteurs mettent en avant la possibi-
lité de tenir compte de la tortuosité des nanotubes en intégrant ces valeurs de Eggy
dans les approches micromécaniques traditionnelles (le modele de Mori-Tanaka qui
fait un calcul d’homogénéisation de particules isolées dans un volume est par exemple
utilisé dans 1'article).
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Figure 1.3.1 (a) Représentation du volume élémentaire pour le calcul par éléments
finis. (b) Module effectif du nanotube ( Egrm) en fonction du facteur de tortuosité (a/A)
pour différents rapports de modules des phases, Eratio = Ent / Ematrice (3Ve€C Ematrice = 1
GPa) d' aprés [138].

Shi et al. [139] observent aussi par un calcul analytique une forte décroissance du
module effectif du nanotube avec sa tortuosité. Dans cet article, la tortuosité est simu-
1ée par une forme en ressort hélicoidal du nanotube.

L'aspect courbé et tortueux du nanotube lui confere, lorsqu'il est dispersé dans une
matrice polymere, des propriétés mécaniques effectives plus faibles que celles du na-
notube droit. Nous nous sommes intéressés précédemment a des études considérant les
nanotubes isolé les uns des autres dans une matrice. Les résultats présentés, ne tiennent
par conséquent pas compte de l'effet d'interactions entre tubes et d'éventuels effets de
structure et d'enchevétrement. Il parait cependant indispensable de prendre en compte
ces parametres lors de I'emploi de telles nanocharges longues et flexibles comme ren-
fort dans des matériaux composites.

3.2

40

Structures enchevétrées et percolation

Au début des années 1980, le probléme de percolation dans un réseau tridimensionnel
de batonnets rigides a inspiré de nombreux travaux. Balberg et al. [140] conjecturent
que le seuil de percolation, p., est inversement proportionnel au volume exclu par 1'ob-
jet considéré, V,, :

p.=— <~ 1-3-1

ol N, représente le nombre de batonnets au seuil de percolation et V, le volume consi-
déré. Le volume exclu d'un objet est défini comme le volume autour de cet objet au-
quel le centre d'un objet similaire ne peut pas appartenir si on veut éviter l'interpénétra-
tion des objets [141]. Dans le cas d'un batonnet ayant la forme d'un cylindre de
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longueur L et de rayon R avec des extrémités hémisphériques le volume exclu est don-
né par :

2
vV, = %”Rf 1 +§&J +i<sin(y)>(£J 1-3-2

(sin(7)) est la valeur moyenne de sin( %), yétant I'angle entre deux batonnets positionnés
aléatoirement (pour une orientation isotrope de batonnets, (sin(})) = w/4). Il a été mon-
tré par Bug et al. que la proportionnalité dans 1'équation 1-3-2 devient une égalité pour
des batonnets trés minces (R/L — 0) [142].

Une étude statistique (dite simulation de Monte Carlo), consistant en un tirage
aléatoire de batonnets dans un volume, a été menée par Balberg et al. [143] pour dé-
terminer le seuil de percolation et le comparer au modele analytique précédent. Les ba-
tonnets sont générés a partir de leurs coordonnées polaires fet @ ayant une distribution
uniforme sur les intervalles [-7t/2,7t/2] et [0,27] respectivement. Néda et al. [144] sou-
lignent qu'une erreur est commise dans cet article lors du tirage aléatoire isotrope des
batonnets. En effet, une distribution aléatoire suppose que l'extrémité d'un batonnet, si
on suppose l'autre extrémité fixée en un point, peut de maniere isoprobable se trouver
en n'importe quel point de la surface de la sphere de rayon L, longueur du batonnet.
Néda et al. montrent qu'une telle distribution ne peut €tre obtenue qu'en utilisant une
distribution pondérée de 1'angle 8, ce qui est réalisé immédiatement en distribuant uni-
formément la valeur sin(6) et non plus la valeur de 8 directement. La comparaison des
valeurs du seuil de percolation trouvées par Balberg et al. avec celles données par le
modele analytique est donc largement faussée. La validité de la regle du volume exclu
est donc finalement validée par Néda et al. [144]. Favier et al. [45] ont ensuite calculé
par ce genre d'approche Monte Carlo I'évolution du seuil de percolation en fonction du
facteur de forme des batonnets, f (f = L/d), sur des réseaux 3D. Les résultats de ces si-
mulations sont présentés sur la Figure 1.3.2. On observe que le seuil de percolation
diminue rapidement quand le facteur de forme des batonnets augmente. Les résultats
calculés en 3D dans cet article s'accordent parfaitement avec I'équation de Nan qui
donne I'évolution du seuil de percolation en fonction du facteur de forme pour f>> 1
[145] :

v, = 07 1-3-3

f

La Figure 1.3.2 fait aussi la comparaison entre les simulations précédentes et la
théorie du volume exclu, et semble confirmer la validité de cette théorie pour les fac-
teurs de formes élevés.
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Figure 1.3.2 Evolution du seuil de percolation y. (exprimé en fraction volumique) en
fonction du facteur de forme f des fibres. Comparaison des valeurs déterminées a
partir de la loi de Nan [145], de la théorie du volume exclu [140] et des résultats de

simulations de structures de fibres droites aléatoirement réparties obtenus par Favier
et al. [45].

Une derniere étude a mis en évidence l'influence de la courbure des fibres sur le
seuil de percolation dans des réseaux bidimensionnels de fibres [146]. La Figure 1.3.3
présente les résultats obtenus dans cet article pour des fibres ayant une forme sinusoi-
dale, leur longueur est constante et les auteurs font varier leur ratio de courbure moyen
7. Ce ratio est défini comme étant le rapport entre la longueur moyenne de fibre entre
deux contacts consécutifs et la distance entre ces deux contacts (cf : Figure 1.3.3 (a)).
Ces résultats mettent en évidence la forte influence de la courbure des fibres sur le
seuil de percolation 2D. Les auteurs mettent en avant que le fait d'augmenter la cour-
bure des fibres va fortement diminuer la probabilité d'intersection entre deux fibres.
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Figure 1.3.3 (a) Définition du ratio de courbure 1 entre deux contacts d'une fibre.
(b) Evolution du seuil de percolation 2D en fonction de la courbure des fibres d'aprés
[146].

3.3

Application aux propriétés électriques

Plusieurs études récentes ont été consacrées a la modélisation du lien entre percolation
et propriétés électriques de structures fibreuses. En 1999, Flandin et al. [46] ont modé-
lisé les propriétés électriques en courant alternatif de nanocomposites poly-
mere/whiskers de cellulose conducteurs (présentés dans le paragraphe 1.3.2 de cette
partie). Ce modele génere un circuit équivalent de type RC a partir d’une distribution
aléatoire de batonnets en 3D. L’évolution de la conductivité électrique complexe en
fonction de la fréquence du champ électrique est ainsi simulée pour différentes frac-
tions volumiques de whiskers. Les auteurs montrent que les valeurs de conductivité et
le seuil de percolation déterminés par ce modele sont en bon accord avec les résultats
expérimentaux.

L’apparition des nanotubes de carbone avec leurs propriétés électriques
intéressantes, puis leur utilisation dans les matériaux composites a aussi inspiré
différentes approches de modélisation électrique. Cheng et al. [147] construisent par
exemple un réseau de résistances équivalent a une dispersion 2D de nanotubes et
mettent en évidence 1’effet du facteur de forme et de 1’alignement des tubes sur les
valeurs de la conductivité en courant continu et sur le seuil de percolation.
Dernierement, Grujicic et al. [148] montrent par un modele similaire de type RC en
3D, que I’arrangement en fagots des SWNTs (considérés comme droits) conduit a une
augmentation du seuil de percolation ; les niveaux de conductivité calculés sont du
méme ordre de grandeur que ceux obtenus pour une dispersion de SWNTs sans prise

en compte des interactions entre tubes.
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Modélisation des propriétés mécaniques d'assemblages de fibres

Les premiers modeles analytiques décrivant les réseaux de fibres traitent de la modéli-
sation de feuilles de papier. Nous recommandons la these de S. Heyden [149] qui fait
un rappel historique des principaux modeles qui existent concernant ces réseaux de fi-
bres cellulosiques. La feuille de papier y est considérée comme un réseau 2D de fibres
courbées unidimensionnelles ayant un comportement linéaire élastique, les contacts en-
tre fibres sont supposés parfaits. En faisant une hypothese de déformation uniforme (le
déplacement de chaque nceud ou point de contact du réseau est régi par le champ
moyen de déformation), les constantes élastiques de la feuille peuvent étre détermi-
nées. Elles sont reliées a plusieurs parametres : les propriétés élastiques de la fibre, le
rapport entre la densité de la feuille et la densité de la fibre, et diverses propriétés
géométriques du réseau (longueur de segments de fibre, épaisseur de la fibre...). Ces
modeles considerent des fibres tres longues qui traversent la surface considérée ; les
premiers supposaient des contraintes uniquement selon I'axe de la fibre, ils ont ensuite
été améliorés par la prise en compte des sollicitations en flexion puis en cisaillement
de la fibre et en considérant l'influence des propriétés de contact.

Berhan et al. [150] se sont récemment inspirés de ces modeles classiques pour dé-
crire les propriétés des feuilles de nanotubes de carbone en les considérant comme des
réseaux de fibres 1D droites et infiniment longues. Les propriétés mécaniques de la
feuille sont calculées en considérant un réseau de poutre et en modélisant les contacts
par des ressorts de flexion. Bien que les valeurs de module calculées soient largement
supérieures aux valeurs expérimentales, 1'accent est mis par les auteurs sur l'impor-
tance du contact (plusieurs calculs sont faits avec des valeurs de raideur de contact dif-
férentes) sur les propriétés de la feuille. De fagon identique, la méme équipe s'est aussi
intéressée a l'influence de la courbure des fibres sur les propriétés de la feuille [151] et
a montré la rapide décroissance du module de la feuille avec la courbure des fibres.

Plusieurs modeles ont considéré un empilement 3D de fibres et ont calculé, en
prenant en compte essentiellement la flexion des fibres, leurs propriétés mécaniques en
compression. En 1998, Toll généralise ces modeles et met en évidence que tous les en-
chevétrements de fibres en compression uniaxiale présentent un régime élastique non-
linéaire caractérisé par une relation entre pression et fraction volumique suivant une loi
puissance avec un exposant n [152] :

P=kE(¢" - ¢") 1-3-4

ol P est la pression, E est le module élastique des fibres, ¢ est la fraction volumique de
fibres et ¢ est la fraction volumique critique en dessous de laquelle P est nulle ; k est
une constante adimensionnelle. Quand les fibres sont orientées aléatoirement en 3D,
Toll montre que n = 3 et qu'on retrouve donc des modeles plus anciens comme le mo-
dele de Van Wyk, détaillé dans [85]. Dans le cas d'un arrangement bidimensionnel des

fibres, un exposant n = 5 est trouvé. Les exposants relevés expérimentalement pour des
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faisceaux de fibres alignées sont compris entre 7 et 15.5. Toll fait aussi remarquer que
la pression commence a apparaitre (quand ¢ = ¢,) pour un nombre moyen de contacts
par fibre constant, indépendant du facteur de forme de la fibre et égal a 8.

Baudequin et al. [153] se sont par la suite intéressés au comportement en compres-
sion de réseaux de fibres de verre peu denses. Ils expliquent le comportement élastique
non-linéaire de ce type de structures par le réarrangement des fibres et l'augmentation
du nombre de contacts entre fibres au fur et 2 mesure de la compression. Le modele
proposé par les auteurs suppose que la distance entre contacts varie lors de la compres-
sion et que la déformation des fibres se fait uniquement en flexion (leur compression et
leur élongation sont ignorées) selon une loi d'élasticité linéaire. En introduisant cette
statistique des contacts le modele aboutit a une relation entre la contrainte et la défor-

-3/2 N F Lo e
) ou ¢ estune caracteristi-

mation globales du volume considéré, de type : ¢ o (¢ - ¢
que intrinseque au matériau. Les résultats expérimentaux paraissent suivre parfaite-

ment le modele pour des déformations supérieures a 60%.

3.5

Conclusion

L'étude théorique des réseaux fibreux continue aujourd'hui de faire I'objet de nombreux
travaux. Les approches les plus abouties portent sur des réseaux de fibres droites et ri-
gides ; la percolation dans ce type de structures, ainsi que leurs propriétés mécaniques
et électriques ont pu ainsi étre modélisées de maniere précise.

Des fibres tres longues et facilement flexibles donnent lieu a des structures enche-
vétrées, plus complexes que celles dues a des dispersions de fibres droites. La modéli-
sation de telles structures demeure a I'heure actuelle incomplete. REcemment, plusieurs
articles se sont intéressés a ce type de fibres assemblées en réseaux 2D, et ont modélisé
leurs propriétés mécaniques et la percolation. Des paramétres pertinents dans ce type
de structures semblent se dégager de ces études préliminaires. L'efficacité du contact
entre fibres semble notamment €tre un des parametres qui gouvernent les propriétés
macroscopiques de la structure. La courbure des fibres est aussi une caractéristique es-
sentielle de ce type de matériau, elle conditionne les propriétés mécaniques du segment
de fibre sollicité entre deux contacts.
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Conclusion de la premiere partie

Les nanofibrilles de cellulose et les nanotubes de carbone sont des objets nanométri-
ques ayant un facteur de forme tres élevé qui peuvent par conséquent présenter une
forme courbée et tortueuse a 1'équilibre. Ils suscitent a 'heure actuelle une production
scientifique active. Les propriétés mécaniques et électriques intrinseques de ces objets
ont été largement caractérisées et modélisées et présentent un grand intérét dans l'opti-
que de leur utilisation comme renfort dans les matériaux composites. La compréhen-
sion des liens existant entre la microstructure complexe de tels matériaux et leurs pro-
priétés macroscopiques demeure un défi. L'étude de nanocomposites a matrice
polymere dans laquelle sont dispersées de telles nanocharges est une suite logique des
études précédentes portant sur des nanocharges sphériques ou sous forme de fibres
droites.

Un protocole permettant 1'individualisation de nanofibrilles de cellulose a été mis
en place et optimisé au CERMAYV [48]. Elles sont obtenues en suspension aqueuse sta-
ble ; cela permet lorsque la matrice est également produite en suspension (matrice la-
tex), une mise en ceuvre des composites par voie aqueuse. Les nanotubes peuvent aussi
étre dispersés dans l'eau sans modification de leur structure, par simple voie physico-
chimique. La comparaison entre ces nanofibrilles de cellulose et les nanotubes de car-
bone multiparois, objets comparables en terme de forme, comme renfort dans une ma-
trice polymere permet 1'étude de l'influence des propriétés intrinseques des nanochar-
ges et de la nature des interactions charge-charge (création de liaisons hydrogene entre
les nanofibrilles, interactions faibles dans le cas des MWNTSs), sur les propriétés ma-
croscopiques du matériau nanocomposite. On pourra ainsi comparer les propriétés mé-
caniques et électriques observées expérimentalement avec celles prédites par certains
modeles existants ou par de nouvelles approches développées pour ce type de micros-
tructure.
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Nous présentons dans ce chapitre, les principales techniques expérimentales utilisées
pour notre étude des matériaux nanocomposites.

La spectroscopie mécanique

La spectroscopie mécanique (ou analyse mécanique dynamique) permet d’étudier les
propriétés viscoélastiques d’un matériau par la mesure de son module dynamique en
fonction de la température (on parle alors de mesures isochrones) ou de la fréquence de
sollicitation (mesures isothermes). L’échantillon est sollicité par I’application d’une
contrainte ou d’une déformation sinusoidale * :

o = oyexp(ian) ou € = & exp(iar) 2-1-1

Il en résulte, en régime linéaire, une déformation ou une contrainte également si-
nusoidale et déphasée d’un angle ¢ :

£ =g explian-9) ou ¢ = oy expliax + ) 2-1-2

Les sollicitations sont en général de trés faible amplitude (entre 10 et 10°®) de fa-
con a rester dans le domaine linéaire.
On peut ainsi mesurer le module dynamique complexe G qui s’exprime par le

rapport 6 /€ :

G =G'+iG" 2-1-3
On peut donc écrire :

G =7 coss et G" =22 sing 2-1-4
80 80
tan(d) est appelé coefficient de frottement intérieur et représente la proportion
d’énergie dissipée sous forme de chaleur dans un échantillon par rapport a I’énergie
élastique mise en jeu au cours du cycle. Les variations du module complexe G et de
tan(6), en fonction de la température ou de la fréquence, permettent d’identifier les re-
laxations associées aux divers degrés de liberté des chaines macromoléculaires.

Nous avons utilisé le spectrometre mécanique mis au point au G.E.M.P.P.M. de
I’INSA de Lyon [154, 155]. Il s’agit d’un pendule de torsion fonctionnant en régime
harmonique forcé, a des fréquences comprises entre 10” et 5 Hz. Il se compose d’une
partie mécanique et d’une partie électronique. Toutes les mesures ont été effectuées a
une fréquence de 0.1 Hz (mesures isochrones) sur une rampe de température allant de
17K a 500 K a 1 K/minute.

3 . £ . PR -\ 44 :
Contraintes et déformations seront désignées de maniére générale par les lettres o et ¢, bien que pour des sol-
licitations de type torsion ou cisaillement, I’'usage veuille qu’on utilise les lettres y et 7.
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La partie mécanique est représentée sur la Figure 2.1.1. Le couple de torsion est
créé par I’interaction entre I’aimant et les bobine d’Helmholtz parcourues par un cou-
rant sinusoidal. Il est transmis par I’intermédiaire d’une tige verticale fortement rigide
a I’extrémité supérieure de 1I’échantillon. La déformation angulaire @ de trés faible
amplitude (=1°) est mesurée par un systeme optique de diode laser et de cible réflé-
chissante. L’échantillon est placé dans un four thermorégulé lui-méme immergé dans
I’azote liquide.

La partie électronique interfacée a un ordinateur permet le pilotage de
I’expérience. Il est possible de travailler en contrainte imposée ou en déformation im-

posée ; dans ce dernier cas, I’électronique asservit la déformation.

: poulie mécanique et poids
: aimants

: bobines de Helmholtz

: four . .
: échantillon

. fil

: amortisseur

: miroir

: cellule photovoltaique
différentielle

10 : source lumineuse f
11 : mors mobile e
12 : tige de forte rigidité
13 : amplificateur

R T S

~ Azote liquide

-~ Argon

Figure 2.1.1 Schéma de principe du pendule de torsion.

Les échantillons testés sont des parallélépipedes rectangles dont les dimensions
sont les suivantes :

9mm< L <12 mm

2mm< /<3 mm

0.5mm<e<1mm
e, [, L sont respectivement 1’épaisseur, la largeur et la longueur de I’échantillon.

Le module de cisaillement dynamique G est calculé de la fagon suivante :

G =1L 2-1-5
foe

I” est le couple de torsion, @ est la déformation angulaire de 1’échantillon. f est un

facteur de forme qui s’écrit pour les échantillons de forme parallélépipédique :
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B p.e’.l
L

f 2-1-6

p varie en fonction du rapport e/I.

Essais mécaniques aux grandes
déformations

Des essais de traction ont été effectués a T > Tg sur un appareil de traction type MTS
1/ME. La fixation de 1’échantillon s’effectue a I’aide de mors pneumatiques. La force
est mesurée par une cellule de 100 N. Cette machine est équipée d'une étuve thermoré-
gulée permettant d'effectuer des essais a des températures supérieures a la température
ambiante. La géométrie et les dimensions des éprouvettes de traction sont représentées
sur la Figure 2.2.1, les tétes de I’éprouvette sont serrées entre deux mors pneumati-
ques.

¢ I=2mm

< >| e=0.7mm
L=10mm

Figure 2.2.1 Géométrie et dimension d’une éprouvette de traction.

Les essais sont réalisés a vitesse de traverse constante. L'appareil donne acces a la
force F exercée sur I'échantillon en fonction de son allongement AL. Les résultats peu-
vent alors étre exprimés en fonction de la déformation vraie &, et de la contrainte vraie
o, ou bien de la contrainte nominale o, et de la déformation nominale &,. Contraire-
ment aux valeurs nominales, les valeurs vraies tiennent compte de la diminution de

section de 1’éprouvette au cours de 1’essai. Ces valeurs sont calculées a partir des for-
mules suivantes :

i 2-2-1
0 SO
L,+4L
e, :ln[O—J et o, £ 2-2-2
0 S

So et Ly représentent la section et la longueur initiales de I’éprouvette. S est la section
instantanée de 1’éprouvette, pour la déterminer nous avons supposé la conservation du
volume de I’échantillon, ¢’est-a-dire :

V=Vy=LSo=LS 2-2-3
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Caractérisation électrique

3.1 Mesures diélectriques
Les mesures de conductivité ont été réalisées a température ambiante sur une gamme
de fréquences allant de 107 a 10° Hz avec un systéme Solartron composé d'un analy-
seur de réponse en fréquence et d'une interface diélectrique avec un module de réfé-
rence.

Les éprouvettes sont des parallélépipedes (dimensions : 4x0.7x15 mm’) dont les
extrémités ont été recouvertes par de la laque d'argent pour améliorer le contact avec
les électrodes (pinces crocodiles). Afin de diminuer le bruit sur les mesures, I'ensemble
du montage (échantillon et électrodes) est placé dans une cage de Faraday reliée a la
masse de l'analyseur en fréquence.

Une tension sinusoidale est appliquée :

U = U,exp(iar) 2-3-1
Il en résulte un courant sinusoidal déphasé d'un angle o':

I'=1)exp(iax + J) 2-3-2
La conductivité électrique complexe est donnée par :

* I* ’ 4
6 =——=0 +io 2-3-3
U
On a donc acces aux parties réelles et imaginaires de la conductivité :
o = (IyUy) cosd et o' = (1/Uy) sind 2-3-4
3.2 Mesures couplées sous grandes déformations
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Les propriétés électriques d'un matériau composite a matrice polymere (isolante) ren-
forcée par des charges conductrices sont intimement liées a sa microstructure. Afin de
pouvoir mesurer 1'évolution de la conductivité liée a la modification de cette micros-
tructure sous grandes déformations un dispositif expérimental a été mis au point. Ce
dispositif est largement inspiré de celui mis en place par L. Flandin au cours de sa
these [5]. Un échantillon est placé dans une machine de traction (MTS) et isolé électri-
quement du reste de la machine. Pour cela nous avons inséré entre les mors et I'échan-
tillon un matériau isolant (PVC), les mors utilisés ici sont des mors vissés avec une vis
isolante (en Nylon). Parallelement, les deux extrémités de 1'échantillon sont recouver-
tes de laque d'argent et connectées au spectrometre diélectrique décrit précédemment.

Les éprouvettes sont de forme parallélépipedique et de dimensions : 4x0.7x15 mm’.
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La Figure 2.3.1 représente schématiquement le montage réalisé. Le principe de
I'acquisition est le suivant : on enregistre en fonction du temps l'allongement AL et la
force F exercée sur l'échantillon, d'une part, et son impédance complexe 7", d'autre
part. La qualité des résultats obtenus est significativement améliorée quand 1'ensemble
échantillon et électrodes est entouré d'un tube conducteur relié a la masse de 1'analy-
seur en fréquence, on diminue ainsi le bruit sur les mesures d'impédances.

L'objectif final est de connaitre la contrainte et la conductivité complexe en fonc-
tion de la déformation. Comme pour le calcul de la contrainte et de la déformation, la
conductivité électrique est déterminée en faisant I'hypotheése de conservation du vo-
lume :

s

2
o=y Loy L 235
el v,

ou L, [ et e sont respectivement la longueur, la largeur et I'épaisseur instantanées de
I'éprouvette; V, est son volume initial et Y" I'admittance complexe (Y*=(Z*)’1).

La vitesse de traction est constante durant les essais et a été choisie comme un bon
compromis entre une vitesse trop grande qui limiterait le nombre d'acquisitions électri-
ques et une vitesse plus faible qui permettrait une recouvrance importante du matériau
durant I'essai.

(a) (b)

Tensile
maching |7

L

analyzer Electrodes

Electrodes

Insulating
material

Figure 2.3.1 Représentation schématique de I'appareillage (a) ainsi que de la dispo-
sition des électrodes sur I'échantillon (b) [44].
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4.

La calorimétrie différentielle a balayage

La mesure de la capacité calorifique a pression constante C, en fonction de la tempéra-
ture permet de caractériser les changements d'état physique affectant 1'échantillon, en
particulier la transition vitreuse dans le cas des polymeres amorphes et la fusion des
zones cristallines pour les polymeres semi-cristallins.

Tous les essais ont été réalisés sur des échantillons de masse comprise entre 10 et
20 mg, et pour une vitesse de balayage valant 10 °C/min. La mention de la température
de transition vitreuse dans le texte, T,, fera en fait référence a la température T,,, point
d'inflexion du spectre de DSC. Par ailleurs, la variation reportée de la capacité calori-
fique, AC,, est toujours ramenée a la masse effective de polymere testé (c'est-a-dire
corrigée de la masse de particules inorganiques dans le cas de polymeres chargés).

Caractérisation morphologique

5.1

Microscopie électronique a transmission

La morphologie des nanocharges étudiées ainsi que la microstructure des matériaux
nanocomposites (état de dispersion des renforts nanométriques au sein de la matrice)
ont été observées en microscopie électronique a transmission (MET) conventionnelle.

Une goutte de suspension diluée de nanorenforts a été déposée sur une grille de
microscopie en cuivre recouverte d'une couche de carbone amorphe a trous. Une fois
que toute la phase liquide (eau ou éthanol) est évaporée, la grille est ensuite observée a
température ambiante avec un microscope électronique a transmission JEOL 200CX
pour les observations a faible grossissement, et un JEOL 2010FEG pour les observa-
tions a haute résolution.

Pour I'observation des matériaux nanocomposites, des coupes ont été réalisées par
cryo-ultramicrotomie avec un Ultracut Reichert S équipé d'un couteau diamant. La
température de 1'échantillon est régulée a -20°C et la vitesse de déplacement du cou-
teau est de 4 mm.s™'. Les lames minces (d'épaisseur caractéristique 60 nm) sont ensuite

récupérées sur des grilles de microscopie en cuivre.

5.2
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Microscopie électronique a balayage environnementale

La microscopie électronique a balayage environnementale (ESEM, pour environmental

scanning electron microscopy) s’appuie principalement sur deux innovations techni-

ques [156] :

= L’utilisation d’un systeme de pompage différentiel entre la colonne du micros-
cope, qui reste dans un bon vide, et la chambre d’observation. Cela permet



Partie 2 / Techniques Expérimentales

d’imager des échantillons dans un environnement gazeux contr6lé, avec une pres-

sion pouvant atteindre 1330 Pa.
= La mise au point d’un nouveau type de détecteur, le GSED (gaseous secondary

electron detector) fonctionnant griace a une amplification du signal électronique
par le gaz présent dans la chambre du microscope. Il permet de détecter des élec-

trons secondaires émis par 1’échantillon sous une pression partielle de 13 a 1330

Pa.

L’ESEM offre ainsi plusieurs avantages par rapport aux techniques classiques de
microscopie a balayage. En effet, ’interaction des électrons émis par I’échantillon
avec le gaz de la chambre présente un effet secondaire intéressant : les ions positifs
formés vont venir compenser les charges négatives qui peuvent s’accumuler a la sur-
face des échantillons isolants. Il est alors possible d’observer en ESEM des échantil-
lons isolants sans métallisation préalable (méthode contraignante qui peut fausser les
observations). Une telle technique permet aussi d’observer des échantillons hydratés.
En effet, en refroidissant légerement I'échantillon par une platine Peltier, il est possible
de rester pendant l'observation au dessus de la pression de vapeur saturante de 1'eau
(environ 800 Pa a 3°C).

L'ESEM a aussi été utilisé dans un nouveau mode d'imagerie, le wet STEM (Scan-
ning Transmission Electron Microscopy) ou STEM hydraté, développé par A. Bogner
dans le cadre de sa theése et qui permet d'observer des suspensions aqueuses en trans-
mission [157] ; le principe de ce montage est présenté sur la Figure 2.5.1.

Figure 2.5.1 Représentation schématique du montage wet STEM : a) platine Peltier;
b) porte-échantillon; c) détecteur annulaire; i) faisceau convergent incident [157].

Une goutte de suspension est déposée sur une grille de microscopie de carbone a
trous maintenue au dessus du détecteur par un porte-échantillon et fixée sur la platine

Peltier. Lors de 1’observation, le faisceau d’électrons incident arrive sur la grille. Le
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détecteur dipolaire permet de recueillir une image en transmission, en champ sombre
de type annulaire, en occultant le faisceau transmis et en travaillant uniquement avec
les faisceaux diffusés. Le contrdle de la température et de la pression dans I’enceinte
permet tout d’abord d’évaporer jusqu’a une épaisseur de liquide adéquate pour obtenir
une image en transmission, puis de trouver un équilibre stable pour maintenir
I’échantillon en phase liquide.

L’image ainsi obtenue donne une information en volume, permettant méme
I’observation d’objets totalement inclus dans la phase liquide. Les images réalisées par
cette technique seront par la suite présentées en négatif de facon a augmenter le

contraste obtenu en mode champ sombre.

5.3
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Diffraction des rayons X aux grands angles

La diffraction des rayons X aux grands angles ou WAXS (Wide Angle X-ray Scatte-
ring) est utilisée afin de caractériser les différentes phases cristallines présentes dans
un matériau. L'équipement utilisé est un montage de diffraction en transmission
comme représenté sur la Figure 2.5.2 (a).

(@ (b)

Echantillon R
d

//\.e

20

RX incidents

monochromatiques
Faisceau diffracté Capteur CCD 2D

Figure 2.5.2 (a) Schéma du montage de diffraction des rayons X en transmission et
(b) Exemple de spectre 2D de diffraction X.

La diffraction se produit lorsque la condition de Bragg est réalisée. Pour un rayon

incident de longueur d'onde A cette condition répond a :
2.d.sin@= kA 2-5-1

avec k le nombre d'onde (entier) et d 1'espacement des plans réticulaires appartenant a
une méme famille. L'évolution de l'intensité du faisceau diffracté en fonction de 1'angle
de diffraction 26 permet d'identifier les différentes familles de plans cristallins des
constituants du systeme étudié.

Les clichés de diffraction ont été acquis avec un rayonnement X issus d'une source
a anode de cuivre (1 = 1.54 A). Le signal diffracté est collecté sur caméra CCD ; on
obtient ainsi une image 2D (26, ¢) de l'intensité diffractée (Figure 2.5.2 (b)). L'angle
azimutal ¢ est pris a partir de la verticale.
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L'objectif de ce chapitre est de présenter les matériaux élaborés dans ce travail. Les
différentes étapes de la préparation des nanofibrilles de cellulose et des nanotubes de
carbone multiparois, les caractéristiques du latex poly(styrene-acrylate de butyle) utili-
sé et les procédés de mise en ceuvre des matériaux composites sont décrits. Les résul-
tats des caractérisations préliminaires (morphologie, mesures de densité et de tempéra-
ture de transition vitreuse) de ces matériaux sont aussi présentés.

Les nanofibrilles de cellulose

1.1

Mise en ccuvre

La cellulose utilisée au cours de ce travail est une cellulose d'origine végétale, extraite
des parois cellulaires issues de betteraves sucrieres. Dans ces parois, les nanofibrilles
sont plus ou mois entrelacées et associées a d'autres substances (hémicelluloses, pecti-
nes, matieres minérales, protéines, lignine...). L'extraction des nanofibrilles de cellu-
lose a été réalisée au CERMAYV (Centre de Recherche sur les Macromolécules Végéta-
les) avec I’aide de M.F. Marais, le protocole expérimental utilisé se réfere aux travaux
antérieurs de Dinand et al. [158] et se décompose en quatre étapes :

= Mixage et Tamisage de la pulpe : 1 kg de pulpe humide de betteraves, résidu in-

dustriel, est mixé pendant 10 min en ajoutant au volume de pate le double d'eau
distillée. La pate obtenue est ensuite lavée et filtrée sur un tamis de 63 um.

= Extraction a la soude : Deux traitements successifs a la soude sont effectués. Cha-

que traitement consiste en un maintien a 80°C pendant deux heures sous agitation
d’un mélange de 600 g de pulpe et 2 L de solution de soude (NaOH) a 2%. La
pulpe est ensuite lavée et filtrée a I'eau distillée sur une toile de 100 pm.

= Blanchiment : Un mélange constitué de 300 g de pulpe, 200 mL de solution de
chlorite de sodium (NaClO,) a 1.7 %, 200 mL de solution tampon acétique, et 600
mL d'eau distillée, est agité a 70°C pendant deux heures. Le traitement est effectué
deux fois. On finit chaque traitement par un lavage abondant sur une toile de 100
pm.

= Homogénéisation : Une fois blanchie, la pulpe est mixée pendant 5-6 minutes en

rajoutant la quantité d'eau nécessaire pour obtenir une pulpe a 2 % en masse de
matiere seche. La pulpe obtenue est divisée en 4 lots, chaque lot est passé pendant
50 minutes dans un homogénéisateur mécanique (Manton-Gaulin) dont la pression
est maintenu entre 300 et 400 kg.m™.

La Figure 3.1.1 résume ces différentes étapes et précise les produits et les résidus

obtenus a l'issue de chacune d'entre elles. Les masses, pourcentages massiques de ma-
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tiere seche et pH de la pate apres chaque étape (lavage compris) sont aussi donnés a ti-
tre indicatif.

Pulpe de betteraves sucriéres 2.1kg 5% 3-4
~ Matiére Extraction ﬂ NaOH, T=80°C Polysaccharides
inorganique
1.2kg 4% 10
B Blanchiment ﬂ Chlorite de Sodium . |
Prote/nes L/gnme
Parois des cellules composées de fagots 0.8 kg 4% 6
de nanofibrilles
Homogénéisation ﬂ Mixeur + Gaulin
[ Suspension homogeéne stable ] 1.7kg 13% 6
Quanite [ %2 e
de pulpe séche =

Figure 3.1.1 Protocole expérimental suivi pour I'extraction des nanofibrilles de cellu-
lose a partir de pulpe de betteraves sucriéres.

1.2 Caractérisation

Le protocole présenté précédemment permet d'obtenir a partir des parois de cellules
végétales, une suspension aqueuse homogene contenant 1.3 % en masse de nanofibril-
les de cellulose individualisées. Les images de la Figure 3.1.2 réalisées en microscopie
environnementale a balayage (ESEM) en transmission (en mode wet STEM avant éva-
poration de 1’eau) nous permettent d'apprécier I'hnomogénéité et la bonne dispersion des
nanofibrilles dans la suspension obtenue.
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Figure 3.1.2 Observation en ESEM, mode transmission, d'une goutte de suspension
aqueuse de nanofibrilles de cellulose diluée (A) et trés diluée (B) déposée sur une
grille de microscopie recouverte d’une couche de carbone amorphe trouée. (A. Bo-
gner)

Les matériaux polymeres en général et la cellulose en particulier sont trés sensi-
bles au faisceau d'électrons et peuvent se dégrader tres rapidement pendant les
observations en microscopie électronique. En conséquence, il est impossible de faire
des observations pour des forts grossissements, les réglages du microscope demandant
plus de temps avec un faisceau d’électrons tres focalisé. Une analyse quantitative de la
taille des nanofibrilles est difficile a mettre en place sur ce type d'images. On peut ce-
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pendant observer sur la Figure 3.1.2 la grande disparité de taille des objets. Ils parais-
sent particulierement longs (leur longueur dépasse en général la largeur de la micro-
graphie) mais leur diametre est trés variable. Comme 1'a souligné E. Dinand dans sa
these [48], les nanofibrilles peuvent s'arranger en faisceaux (regroupant de quelques
dizaines a la centaine de nanofibrilles) et c'est en fait la distribution de diamé&tre de ces
faisceaux qui est observée. E. Dinand estime, par analyse d'images en microscopie
électronique a transmission (MET), la longueur moyenne de ces objets entre 5 et 7 um
et leur diametre moyen entre 20 et 30 nm. Pour ce grossissement, il est assez difficile
de distinguer une nanofibrille isolée (de quelques nanometres de diametre).

La diffraction des rayons X permet de caractériser la phase cristalline d'un échan-
tillon. On peut obtenir un film de cellulose en laissant sécher un volume de suspension
aqueuse préparée par la méthode décrite précédemment. Les rayons X diffractés par ce
film donnent le cliché présenté sur la Figure 3.1.3 (a). C'est un cliché de type poudre
fait de cercles concentriques qui résultent de la diffraction d'une distribution aléatoire
de cristaux. Ceci indique une absence d'orientation des nanofibrilles dans le film.

3000
28001 (b)
2600
2400 1

2200

I (unité arbitraire)

2000

1800 1

1600

5 10 15 20 25 30 35 40
20 (9

Figure 3.1.3 (a) Cliché de diffraction des RX d'un film de nanofibrilles de cellulose et
(b) Diffractogramme correspondant.

La Figure 3.1.3 (b) présente le diffractogramme correspondant au cliché de dif-
fraction 2D des nanofibrilles (intégration du cliché sur toute la gamme d'angle azimu-
tal, ¢ : 05360°). Le diagramme est composé de 3 anneaux centraux calibrés (formule
2-5-1)a6 A, 4Aet44A correspondants respectivement aux plans équatoriaux prin-

cipaux indexés [1 iO] [020] et aux plans inclinés par rapport a 1'axe de la nanofibrille
[102] dans la maille monoclinique & deux chaines définie par Sugiyama et al. [17] pour
la cellulose Ig. On a un autre anneau externe a 2.58 A qui correspond aux plans méri-
diens [004]. Le diffractogramme ne présente pas des raies fines et bien définies car la
cellulose étudiée n'est pas purement cristalline. En effet, contrairement aux whiskers
de cellulose, les nanofibrilles possedent une phase amorphe dont la contribution en dif-
fraction des rayons X sous forme d’un fond continu (appelé halo amorphe) va s’ajouter
aux pics de la phase cristalline.
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Les nanotubes de carbone multiparois

2.1

Synthése par CVD

Les nanotubes de carbone multiparois (MWNTs) utilisés au cours de ce travail ont été
synthétisés par CVD (Décomposition Chimique en phase Vapeur) a I'IPMC (Institut de
Physique de la Matiere Complexe) de I'EPFL (Ecole Polytechnique Fédérale de Lau-
sanne) avec I’aide d’E. Couteau et A. Magrez. Le protocole utilisé est décrit par Cou-
teau et al. dans la référence [73]. Le catalyseur utilisé pour la synthese est composé de
Fe(IIl) + Co (II) supporté sur CaCOj; et la source de carbone (gazeuse) est de l'acéty-
lene (C,H,). Le catalyseur a été préparé en mélangeant en quantités steechiométriques
des sels de Fe(NO3); et de Co(CH;COO), et du CaCOs dans de 1'eau distillée, le tout
étant régulé a 70 °C sous agitation. La poudre de catalyseur supporté obtenue apres sé-
chage de la suspension est ensuite introduite dans un four a 720 °C et maintenue pen-
dant 40 minutes sous un flux d'acétylene et d'azote (cf : Figure 3.2.1).

Flux de N, + C,H, Tube en quartz

B

Poudre de catalyseur supporté

Creuset

Figure 3.2.1 Dispositif expérimental pour la décomposition catalytique d'acétyléne.

Le produit obtenu contient 40 % en masse de nanotubes multiparois, le reste étant
constitué du catalyseur, du support et de diverses formes carbonées (carbone amorphe,
oignons de graphite...). La purification du produit se fait par un traitement de 3 heures
dans une solution d'acide nitrique (HNOj3) suivi de plusieurs lavages a I'eau. La poudre
finale est séchée et présente une pureté d'environ 95 % en masse. Les analyses de perte
d'énergie des rayons X (EDX) menées par Couteau et al. montrent que cette étape de
purification permet I'élimination d'une grande partie du catalyseur métallique. On peut
observer, en effet, sur la Figure 3.2.2 une nette diminution des pics du Fe (K, a2 6.4 eV
et Kga7.06 eV) et du Co (K, a6.93¢eV et Kga7.65eV) apres la purification.

63



Florent Dalmas / Thése en Science et Génie des Matériaux

25000 T T T T T T T T T

20000, puhﬁed_
15000+ .
10000- .
5000 _

0-
25000

20000

Intensity (cps)

15000 -

10000 -

0 i 2 3 4 5 6 7
Energy (keV)

oo -
©

10

Figure 3.2.2 Spectre EDX de nanotubes de carbone multiparois avant (raw) et aprés
(purified) purification d'aprés [73]. Le pic du Cu est d{ a la grille de microscopie en
cuivre utilisée pour le dép6t des nanotubes.

2.2

64

Caractérisation

La Figure 3.2.3 (A) présente une observation en microscopie électronique en transmis-
sion (MET) des nanotubes multiparois ainsi synthétisés. Les nanotubes apparaissent
treés longs avec des diametres assez disperses. Les images (B) et (C) de la méme figure
sont des détails de nanotubes observés en MET haute résolution, on peut y observer les
différents feuillets (plans graphitiques) du nanotube possédant peu de défauts structu-
raux et la forme fermée et sphérique de l'extrémité d'un nanotube. Les quelques traces
de catalyseur métallique qui peuvent étre observées dans 1'échantillon sont en fait des
particules de catalyseur encapsulées a l'intérieur des nanotubes au cours de la synthese
et qui n'ont donc pas pu €tre éliminées par le traitement a l'acide.

Une étude systématique a partir de ce type d'images MET a permis d'évaluer la
distribution du diameétre des MWNTs. La Figure 3.2.4 présente cette distribution pon-
dérée pour une analyse faite sur 500 tubes. La population de diametres s’étend entre 8
et 105 nm avec une valeur moyenne de 32 nm. Les nanotubes sont aussi trés longs et il
est par conséquent difficile de suivre un nanotube d'une extrémité a l'autre. Cependant,
une étude menée sur des images MET réalisées a des grandissements plus faibles nous
a permis d'estimer, sur une cinquantaine d'objets, une longueur moyenne pour les
nanotubes de 8 um. Le facteur de forme moyen des nanotubes de carbone multiparois

peut donc étre estimé aux alentours de 240+70.
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Figure 3.2.3 Images des nanotubes de carbone multiparois synthétisés par CVD en
MET classique (A) et détail d'un nanotube (B) et de I'extrémité d'un nanotube (C) en
MET haute résolution. (K. Masenelli-Varlot)

Fréquence pondérée (%)
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Figure 3.2.4 Distribution du diametre des nanotubes de carbone multiparois.
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La masse volumique des nanotubes de carbone multiparois, pyr, peut étre estimée
simplement a partir de la masse volumique du graphite, pgraphire = 2.2 g.cm'3, et en
considérant le volume de matiere graphitique dans un nanotube :

D? —D?]

ext int

D2

ext

pNT = pgmphite[ 3_2_1
D, et D;, sont respectivement les diametres intérieurs et extérieurs du nanotube. Un
calcul avec des valeurs moyennes de 32 nm et 10 nm pour D,,, et D;,, (cf : Figure 3.2.3
(B)) donne pyr =2 g.cm'3.

Les résultats de diffraction de rayons X pour la poudre de nanotubes sont repré-
sentés sur la Figure 3.2.5. Le spectre de diffraction ne comporte qu'un seul pic pour 26
=26 °, qui correspond 2 la distance inter-feuillet des nanotubes multiparois de 3.42 A
(indexé comme étant le pic [002]). Cette valeur “élevée” de distance inter-réticulaire,
comparée a celle du graphite qui vaut 3.35 A, est liée 2 la structure turbostratique des
nanotubes [65-67].
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Figure 3.2.5 (a) Cliché de diffraction des RX de la poudre de nanotubes de carbone
multiparois et (b) Diffractogramme correspondant.

2.3
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Dispersion dans I'eau

La méthode de mise en ceuvre des matériaux nanocomposites retenue dans cette étude
nécessite la dispersion des nanocharges dans l'eau. Nous avons vu précédemment que
I'élaboration des nanofibrilles de cellulose (matériau tres hydrophile) aboutit a une
suspension aqueuse stable. Le carbone étant un matériau hydrophobe, la dispersion des
nanotubes dans I'eau est une étape cruciale. Plusieurs travaux portent sur la dispersion
des nanotubes de carbone dans des fluides par le biais de deux méthodes principales :
la fonctionnalisation chimique des nanotubes [159, 160] et l'utilisation de tensioactifs
[161-164]. C'est cette derniere méthode physico-chimique que nous avons utilisée pour
la dispersion et la stabilisation des nanotubes dans 1'eau.
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2.3.1

Choix du tensioactif

Pour les considérations générales concernant les tensioactifs, nous nous sommes repor-
tés au livre de L.L. Shramm [165]. Les tensioactifs (ou surfactants) sont des molécules
dites amphiphiles ; cela signifie qu'elles comportent au moins deux entités aux
comportements opposés vis a vis d'un solvant donné. D'une maniere générale, une
molécule de tensioactif est constituée de :

= Une téte polaire hydrophile : Chargée ou non, elle favorise la dissolution de la mo-

lécule dans les solvants comme l'eau ou le glycérol. L'interaction solvant/téte hy-
drophile est de nature électrostatique.

= Une queue hydrophobe : Formée de chaines ou cycles hydrocarbonés, elle est li-

pophile donc hydrophobe. Les interactions queue lipophile/solvant sont faibles

(type force de dispersion de London).

On distingue quatre classes de tensioactifs selon la nature de la téte polaire : ca-
tioniques, anioniques, amphoteres ou non ioniques. Le tensioactif utilisé ici est un ten-
sioactif anionique, le sodium dodécyle benzene sulfonate (SDBS) de formule chimique
C,sH,9SO;3Na et dont la structure chimique est représentée sur la Figure 3.2.6.

o}
O\S /
\O
H3C + Na*
— '\ J
gl Y
Queue hydrophobe Téte hydrophile anionique

Figure 3.2.6 Représentation de la structure chimique du sodium dodécyle benzéne
sulfonate (SDBS) en solution aqueuse.

Quand on introduit des molécules de tensioactif dans de l'eau, leur queue hydro-
phobe aura tendance a fuir la solution ; elles se placent spontanément a l'interface (sur-
face de l'eau) qui lui procure un espace disponible. Mais tres vite, quand la concentra-
tion en surfactant dépasse une valeur critique, dite CMC (pour concentration micellaire
critique), la surface libre n'est plus capable d'accueillir de nouvelles molécules ; l'inter-
face se sature, les nouvelles molécules ont alors tendance a former des micelles au sein
de la solution (de forme sphérique, cylindrique ou bien de ruban) plut6t qu'un film mo-
nomoléculaire (cf : illustrations de la Figure 3.2.7). Cette modification dans 1'assem-
blage des molécules de tensioactif se traduit par un changement de pente dans 1'évolu-
tion des propriétés physico-chimiques (entre autres : la conductivité électrique et la
tension de surface) de la solution en fonction de la concentration en surfactant. La
CMC du SDBS a été mesurée par l'intermédiaire de la conductivité électrique (cf :
Figure 3.2.7) et vaut 0.96 g.L"'". Il aurait été particulierement intéressant de déterminer

la valeur de cette CMC en présence des nanotubes de carbone afin d’évaluer la quantité
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de SDBS adsorbée a la surface des nanotubes. Cependant la détermination de la CMC
par mesure de la conductivité électrique est faussée par la présence des nanotubes, eux-
mémes tres conducteurs.

[ ®— =molécule de SDBS avec téte hydrophile et queue hydrophobe]
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Figure 3.2.7 Evolution de la conductivité électrique d'une solution aqueuse de SDBS
en fonction de la concentration en SDBS. L'assemblage des molécules de tensioactif
est schématisé pour des concentrations supérieures et inférieures a la CMC.
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Préparation et stabilité des suspensions colloidales

Pour que des particules soient considérées comme colloidales, elles doivent avoir des
dimensions tres grandes devant les dimensions moléculaires du milieu dispersant (dans
notre cas l'eau) afin que celui-ci puisse étre considéré comme un continuum. Ces parti-
cules doivent étre stables vis a vis de la sédimentation, cela entraine que 1'agitation
Brownienne des particules (provoquée par l'agitation thermique des molécules de
fluide qui entrent en collision avec les particules) soit prépondérante devant les forces
de gravité auxquelles elles sont soumises. Ainsi, elles diffusent mais ne décantent pas
dans le milieu dispersant. D'autre part, il peut exister des forces d'interactions impor-
tantes entre deux particules proches ; elles peuvent alors s'attirer fortement et s'agréger
pour diminuer leur énergie de surface. Ces agrégats forment des particules plus grosses
qui sédimentent facilement du fait de leur force de pesanteur plus importante (propor-
tionnelle au volume). Le rdle du tensioactif, présent a la surface des particules, est
d'abaisser 1'énergie d'interface eau/particule pour éviter cette agrégation. Le systéme
est alors dans un état d'équilibre métastable qui dépend de la qualité d'adsorption du
tensioactif a la surface des particules.
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Poulin et al. [163] ont montré qu'il était possible d'obtenir des suspensions aqueu-
ses de nanotubes stables en utilisant un surfactant anionique tel que le SDS (sodium
dodécyle sulfonate de structure chimique similaire a celle du SDBS sans le cycle aro-
matique). Dans ce cas, la stabilisation est dite électrostatique et est due a la répulsion
électrostatique qui existe entre les ions du tensioactif et les contre-ions du milieu. La
mise en suspension des nanotubes de carbone nécessite en général 1'emploi d'ultrasons
treés puissants (sonication) permettant l'individualisation des tubes en cassant les agré-
gats et I'adsorption du tensioactif sur leur surface. Les concentrations en nanotubes et
en tensioactif sont des paramétres a optimiser pour obtenir des suspensions stables.
Poulin et al. construisent un diagramme de phase nanotube/SDS dans 1'eau et montrent
de maniere qualitative (en microscopie optique) que si la quantité de tensioactif est
trop faible, on a agrégation car il n'existe pas de répulsion électrostatique assez effi-
cace. D'autre part, si le tensioactif est en exces, des micelles apparaissent dans la sus-
pension et entrainent 1’agrégation des nanotubes (la pression osmotique des micelles
autour des tubes crée une attraction entre les tubes). Enfin, la concentration en nanotu-
bes ne doit pas étre trop importante pour éviter que les nanotubes soient trop proches
les uns des autres et s'agrégent.

Dans notre cas, les quantités de nanotubes et de SDBS ont été optimisées de ma-
niere qualitative afin d'obtenir des suspensions stables sur au moins trois semaines de
décantation (c'est a dire aucun agrégat sédimenté visible a I'eeil). Le Tableau 3.2.1 ré-
sume les différents parametres utilisés pour la préparation de ces suspensions. Des
suspensions stables sont obtenues aprés 10 minutes de sonication (emploi d’une sonde
a ultrasons de 13 mm a 20 kHz et a une puissance d’environ 25 W pour un volume de
20 mL). On peut observer sur la Figure 3.2.8 prise en ESEM mode wet STEM, des na-
notubes de carbone dispersés dans ces suspensions aqueuses. Le faible nombre
d’agrégats observés laisse supposer une bonne qualité de la dispersion des nanotubes

dans ces suspensions.

Concentration en Concentration en Muwnts/ Mspes (€N g/g) Nombre de molécule
nanotubes dans l'eau SDBS dans l'eau de SDBS par unité de
surface de nanotubes

5gL" 1.2gL" 5 6 molécules / nm’

Tableau 3.2.1 Composition des suspensions aqueuses de nanotubes de carbone mul-
tiparois utilisées pour I’élaboration des matériaux nanocomposites. Des suspensions
stables sont obtenues aprés 10 minutes de sonication.

Le calcul du ratio du nombre de molécules de SDBS par surface de nanotubes dis-
ponible a été fait en considérant des nanotubes ayant un diametre moyen de 32 nm. La
concentration en SDBS étant supérieure a la CMC, il s'établit un équilibre dans la sus-
pension entre les molécules de tensioactif adsorbées a la surface des nanotubes et les
molécules en solution aqueuse. Il est en réalité difficile d'estimer le nombre de ces mo-
lécules adsorbées et en solution.
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Figure 3.2.8 Observation en ESEM, mode transmission, d'une goutte de suspension
aqueuse de nanotubes de carbone multiparois déposée sur une grille de microscopie
recouverte dune couche de carbone amorphe trouée. (A. Bogner)
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La matrice

3.1

Préparation du latex

Les latex sont des dispersions colloidales de particules sphériques de polymere dans
I'eau. Ces particules, de taille submicronique, sont classiquement stabilisées par des
molécules tensioactives adsorbées a leur surface, qui les empéchent de s'agréger. Le la-
tex utilisé pour la mise en ceuvre des nanocomposites de cette étude a été préparé en
collaboration avec C. Graillat au LCPP (Laboratoire de Chimie et Procédés de Polymé-
risation) de CPE Lyon (école supérieure de Chimie Physique Electronique) selon un
procédé de polymérisation radicalaire en émulsion. La structure chimique du polymere
synthétisé est représentée sur la Figure 3.3.1, c'est un copolymere statistique
poly(styréne-acrylate de butyle) ou P(S-ABu) dont la composition est 35 % de styrene
et 65 % d'acrylate de butyle.

Styrene Acrylate de Butyle
H,C CH r CH, CH
1L b
\ /C—
0]
/
C4Hg

Figure 3.3.1 Représentation du poly(styréne-acrylate de butyle) statistique.

L'émulsion initiale est constituée des monomeres dispersés dans de I'eau contenant
un mélange de tensioactifs anionique (C;,H,sO(CH,CH,0),SO;Na) et non-ionique
(C1,H»50(CH,H,0),9H) au dessus de la concentration micellaire critique. Au début du
processus, les monomeres se distribuent sous trois phases différentes : sous forme de
gouttelettes stabilisées par le tensioactif ; a l'intérieur des micelles formées par le ten-
sioactif ; et dissous dans l'eau (en principe faiblement). La dispersion est agitée et por-
tée a la température de polymérisation, 343 K. Pour faire démarrer la réaction, un
amorceur (le persulfate d'ammonium) est introduit dans l'eau. Le procédé est ensuite
"semi continu", c'est-a-dire que les monomeres sont additionnés sans interruption au
mélange initial tout au long de la réaction. Un tel procédé évite la dérive de composi-
tion due aux différentes constantes cinétiques des monomeres. La polymérisation se

déroule alors en trois étapes :
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= La nucléation (micellaire) : Le monomere présent dans les micelles capte des radi-

caux de la phase aqueuse et polymérise. Les micelles non-activées liberent du ten-
sioactif qui permet la stabilisation des particules primaires nucléées. Cette étape
fixe le nombre de particules finales.

= La croissance : La taille des particules augmente par diffusion du monomere pré-

sent dans les gouttelettes vers les particules et par capture des oligoradicaux
(chaines courtes constituées d'un radical et de quelques unités de monomeres). Du-
rant cette phase, la vitesse de polymérisation est constante.

= La terminaison : Les gouttelettes de monomere ont disparu, seul le monomere pré-

sent dans les particules continue de polymériser, la vitesse de polymérisation di-
minue. La polymérisation atteint 100% de conversion lorsque tout le monomere a
réagi.

Le latex obtenu a un taux de solide de 43 % en masse. La taille des particules a été
mesurée par diffusion dynamique de la lumiere et vaut (145 + 10) nm. La Figure 3.3.2
montre une photo prise en ESEM du latex synthétisé, on peut y observer les particules
sphériques de polymere empilées de manieére compacte apres évaporation d'une partie
de 1'eau. Les zones plus sombres sont dues a une plus grande quantité d’eau.

Spot
kv 3.0 20z

Figure 3.3.2 Observation en ESEM, mode transmission, d'une goutte de latex de
poly(styréne-acrylate de butyle) statistique. (A. Bogner)
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3.2

Température de transition vitreuse des copolymeéres styréene-acrylate de
butyle

La température de transition vitreuse du copolymere varie suivant les proportions de
styréne et d'acrylate de butyle. Ainsi Schlund et al. [166] ont observé en analyse méca-
nique dynamique un déplacement régulier en température des courbes du module réel
E' et de la tangente de l'angle de perte d avec 1'évolution de la composition des échan-
tillons.

Les proportions 35/65 styréne/acrylate de butyle ont été choisies de maniere a ob-
tenir une transition vitreuse 7, du copolymeére inférieure a la température ambiante. La
filmification du latex est ainsi facilitée et les essais mécaniques sous grandes déforma-
tions a l'état caoutchoutique peuvent étre effectués sans avoir a chauffer I'échantillon.
La température de transition vitreuse du copolymere, mesurée par calorimétrie diffé-
rentielle, est de 266 K.
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4

Mise en osuvre et caractérisation
préliminaire des composites

4.1

Méthodes de mise en ccuvre

Les matériaux composites préparés se présentent sous forme de films de latex renfor-
cés par différentes fractions volumiques de renfort. Les concentrations maximales de
renfort sont de 6 % vol. pour la cellulose et de 3 % vol. pour les nanotubes.

La premiere étape du procédé de mise en ceuvre consiste a mélanger mécanique-
ment les deux suspensions aqueuses, 1’une étant le latex contenant les billes de poly-
mere, 1’autre contenant soit les nanofibrilles de cellulose, soit les nanotubes de car-
bone. Deux voies différentes ont ensuite été utilisées pour 1’élaboration des films
nanocomposites au cours desquelles les billes de polymeres vont coalescer et interdif-
fuser pour donner un film homogene.

4.1.1
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Les films "évaporés" (E)

Le mélange est coulé dans un moule revétu de Téflon® afin de permettre un décollage
facile des films qui présentent un fort pouvoir d’adhésion. La filmification se fait en-
suite dans une étuve a une température environ 35 °C au dessus de la température de
transition vitreuse du copolymere. Cette étape cruciale de filmification des latex est
détaillée dans ’article de Steward [167], elle peut généralement étre décrite en trois
étapes principales, illustrées sur la Figure 3.4.1 (a) :

(1) La concentration : Il y a évaporation de 1’eau et le latex se concentre jusqu’a for-

mer un empilement compact de spheres. Une observation de cette étape est faite en
ESEM sur la Figure 3.3.2. On considere classiquement qu’a la fin de cette étape,
le taux de solide dans la suspension est d’environ 64 % (pour des spheres mono-
disperses). La vitesse d’évaporation est quasi constante tout au long de cette étape,
ce qui explique la linéarité sur la Figure 3.4.1 (b) représentant 1’évolution de la
masse du latex au cours du temps de filmification.

(2) La déformation des particules : Les particules se déforment pour former un réseau

dense, de compacité proche de 1, pendant que 1’eau résiduelle s’évapore avec une
vitesse d’évaporation qui diminue.
(3) L’interdiffusion des macromolécules : Les chaines de polymere diffusent a travers

N

les espaces interparticulaires. Cette étape conduit a une diminution de la

perméabilité du film et a une augmentation de ses propriétés mécaniques.

Cette vision est simplifiée et il existe encore de nombreuses questions sur la filmi-
fication qui restent hors du cadre de ce travail.
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Figure 3.4.1 (a) Schématisation des étapes de filmification : (1) concentration puis
mise en contact, (2) compaction et (3) interdiffusion des chaines macromoléculaires.
(b) Evolution de la masse du latex en fonction du temps de filmification d’aprés [2].

L’étape de la filmification pose plusieurs problemes. Elle doit étre lente afin
d’éviter un séchage uniquement en surface. Dans notre protocole, un taux de solide
maximal pour le mélange déposé dans le moule d’environ 25 % en masse a été établi.
Au-dela, le mélange est trop visqueux et empéche I’échappement des bulles d’air. La
mise en forme du film doit donc se faire avec un taux d’humidité proche de 100 %.
Pour cela, on dépose sur le moule un couvercle de maniere a ne laisser que de petites
ouvertures par lesquelles 1’eau peut s’évaporer [4]. Apres une semaine de séchage, on
obtient des films de 0.5-0.7 mm d’épaisseur (contrdlée par le taux de solide et le vo-
lume initial), appelés "Evaporés" (E).

4.1.2

Les films "lyophilisés pressés" (FP)

Une autre solution pour évacuer 1’eau consiste a lyophiliser le mélange aqueux (latex +
suspension de nanofibres). Le principe repose sur la sublimation de 1’eau. On plonge le
moule contenant le mélange dans 1’azote liquide pour transformer 1’eau en glace. On
place ensuite le récipient sous vide. La sublimation consomme beaucoup d’énergie, ce
qui permet de maintenir le récipient & une température inférieure a 0 °C.

A T’issue de la lyophilisation, on obtient une poudre compacte et souple, étant
donnée la température de transition vitreuse de la matrice. Cette poudre est ensuite di-
rectement pressée entre deux plaques en Téflon® et a I’intérieur d’une piscine en Té-
flon® elle aussi. Afin d’atteindre I’équilibre thermique, 1’ensemble "plaques-piscine-
matériau" est gardé entre les deux plaques de la presse chauffante, régulées a 100 °C,
pendant 45 minutes sans appliquer aucune pression. Puis on maintient ce systeéme sous
une pression de 1 MPa pendant 5 minutes avant de démouler le film. Les films obtenus
ont une épaisseur d’environ 0.7 mm (épaisseur de la piscine) et seront appelés "lyophi-
lisés pressés" (FP pour Freeze-dried and Pressed).
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4.2

Caractérisation préliminaire des matériaux mis en oeuvre

4.2.1

76

Morphologie des films

La densité par rapport a I’eau des matériaux nanocomposites élaborés a été mesurée.
Ces résultats sont présentés sur la Figure 3.4.2 et montrent que 1’évolution de la densi-
té des matériaux composites en fonction de la fraction volumique de renfort est, aux
incertitudes de mesures pres, en accord avec la valeur prévue par une loi des mélanges.
Cette observation tend a prouver que les matériaux élaborés ne possedent pas ou peu
de bulles et ce, quel que soit le type de renfort et le procédé de mise en ceuvre.

1,1
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2
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a ® Nanotubes - E
1,06 O Nanotubes - FP
A Cellulose - E
1,05
A Cellulose - FP
1,04 A A A A A A
0 0,01 0,02 0,03 0,04 0,05 0,06 0,07

Fraction volumique

Figure 3.4.2 Densité des matériaux composites en fonction de la fraction volumique
de renfort. Les droites en trait plein et en pointillés représentent I'évolution de la
densité calculée a partir d’'une loi des mélanges pour les renforts nanotubes de car-
bone et nanofibrilles de cellulose respectivement.

La surface des films (face supérieure, en contact avec 1’air pour les films évapo-
rés) a été observée en microscopie électronique a balayage environnementale (ESEM).
Pour les matériaux renforcés par les nanotubes de carbone, on peut observer a faible
grossissement sur la Figure 3.4.3 une surface 1égerement irréguliere présentant peu de
trous pour les matériaux E. La surface des composites FP apparait plus lisse mais peut
présenter quelques aspérités a I’issu du pressage a chaud. Outre une information topo-
logique, le fort contraste de charges entre les nanotubes (trés conducteurs) et la matrice
(isolante) donne une information en volume et permet d’apprécier la bonne dispersion
des nanotubes sur ce type d’images. En effet, les nanotubes situés sous la surface du
film apparaissent enchevétrés et sans agrégats.

Le méme type d’observations a été réalisé pour les matériaux renforcés par des
nanofibrilles de cellulose. La Figure 3.4.4 montre, la encore, une surface plus plane
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pour les matériaux pressés mais pour les deux types de composites aucun trou ou forte
irrégularité n’est observé. La cellulose ne conduisant pas les électrons, les nanofibrilles

situées a I’intérieur du matériau n’apparaissent pas sur ce type d’imagerie.

%
S o

—— 1um
(latex + NTC) LP

Figure 3.4.3 Observations en ESEM de la face supérieure des films composites ren-
forcés a 3 % vol. de nanotubes de carbone E et FP. (A. Bogner)
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Figure 3.4.4 Observations en ESEM de la face supérieure des films composites ren-
forcés a 4 % vol. de nanofibrilles de cellulose E et FP. (A. Bogner)
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4.2.2
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Etude structurale par diffraction des rayons X aux grands angles

La microstructure des matériaux nanocomposites a été étudiée par des expériences de
diffraction des rayons X. Afin de mettre en évidence une éventuelle anisotropie de ré-
partition des nanocharges dans ces composites, deux mesures différentes ont été réali-
sées sur chaque matériau, le film étant orienté perpendiculairement ou paralléelement au
faisceau incident de rayons X (plusieurs échantillons sont en fait empilés les uns sur
les autres pour cette derniere configuration).

Les clichés obtenus pour la matrice P(S-ABu) pure et les nanocomposites conte-
nant 3 % vol. de nanotubes de carbone E et FP sont présentés sur la Figure 3.4.5. On
peut y observer que les clichés correspondant aux matériaux composites sont en fait la
superposition du cliché de la matrice seule avec celui obtenu pour les nanotubes de
carbone multiparois (Figure 3.2.5). Aucune différence n’est observée entre les deux ty-
pes de clichés, perpendiculaire ou parallele. L’intégration du pic [002] des nanotubes
(20 = 26 °) sur ces clichés montre en effet que I’intensité de ce pic est constante avec
I’angle azimutal ¢. Jin et al. [134] ont montré que lorsque les MWNTSs sont alignés
dans un composite (par élongation mécanique), cette intensité n’est plus constante avec
@, mais est concentrée en deux taches situées perpendiculairement a 1’axe d’alignement
des tubes (la diffractions des tubes apparaissant perpendiculairement aux feuillets et
donc a leur axe). Aucun alignement des nanotubes n’est donc mis en évidence ici, aussi
bien dans le plan du film que dans sa section (des mesures de WAXS sur un échantil-
lon étiré, présentées dans 1’annexe 2, ont mis en évidence I’alignement des nanotubes
dans le composite déformé). La répartition des nanotubes de carbone au sein des maté-
riaux nanocomposites élaborés a partir des deux types de procédés d’élaboration peut
donc étre considérée comme isotrope.
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2

P(S-ABu)

3 % vol.
MWNTs

3 % vol.
MWNTs
FP

Figure 3.4.5 Clichés de diffraction des rayons X obtenus pour la matrice P(S-ABu) et
les nanocomposites renforcés par 3 % vol. de MWNTs E et FP, les films étant orientés
soit perpendiculairement (clichés de gauche), soit parallélement (clichés de droite) au
faisceau.

Les clichés obtenus pour les matériaux renforcés par 6% vol. de nanofibrilles de
cellulose sont présentés sur la Figure 3.4.6. Le signal de la matrice seule (présenté sur
la Figure 3.4.5) se situe dans la méme gamme d’angles de diffraction, 6, que celui de la
cellulose (Figure 3.1.3). Il est donc difficile de distinguer les deux contributions sur les
clichés correspondant aux matériaux composites. On peut cependant observer sur la
Figure 3.4.6 un renforcement aux poles de I’intensité diffractée lorsque le film nano-
composite est parallele au faisceau de rayons X. La Figure 3.4.7 montre 1’évolution de
I’intensité difractée pour ces matériaux en fonction de I’angle azimutal ¢ pour la zone
externe du cliché de diffraction. L’intégration a été réalisée pour un angle de diffrac-
tion valant 26 = (22 £ 2)°, c’est-a-dire autour du pic [020] de la cellulose. Lorsque les
films sont perpendiculaires au faisceau, les deux types de matériaux E et FP donnent la
méme intensité a peu pres constante avec ¢. Par contre, lorsque les films sont paralle-
les au faisceau, on voit distinctement apparaitre deux bosses a ¢ = 0° et ¢ = 180°. Le
pic [020] de la cellulose correspond a une diffraction selon 1’axe b des cristaux de cel-
lulose, c’est-a-dire perpendiculaire a 1’axe des chaines ¢, donc perpendiculaire a 1’axe
des fibrilles. Le renforcement aux pdles observé dans la section des films composites
traduit donc un alignement des nanofibrilles dans le plan du film. Le méme type
d’anisotropie avait précédemment été mis en évidence par V. Favier [4] pour la réparti-
tion des whiskers de cellulose dans une matrice P(S-ABu). La répartition des nanofi-
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brilles n’est donc pas parfaitement isotrope mais plutdt isotrope transverse. Une ana-
lyse quantitative de cette anisotropie est rendue difficile par la superposition des si-
gnaux de la matrice et des nanofibrilles. Au vu de la différence sur la hauteur des bos-
ses de la Figure 3.4.7, on peut néanmoins noter que cette anisotropie apparait plus
marquée dans les matériaux E que dans les matériaux FP. On peut imaginer que la
forte variation de volume qui se produit au cours de la lente évaporation dans le procé-
dé E laisse plus de temps aux nanofibrilles pour se réorganiser et s’aligner dans le plan
du film qu’au cours du pressage a chaud du procédé FP.

RX

RX

6 % vol.
Cellulose
E

6 % vol.
Cellulose
FP

Figure 3.4.6 Clichés de diffraction des rayons X obtenus pour les nanocomposites
renforcés par 6 % vol. de nanofibrilles de cellulose E et FP, les films étant orientés
soit perpendiculairement (clichés de gauche), soit parallelement (clichés de droite) au
faisceau.
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Figure 3.4.7 Evolution de lintensité diffractée a 26 = (22 £ 2)° en fonction de
I'angle azimutal ¢ (0° correspond a la verticale) pour les nanocomposites renforcés a
6 % vol. de nanofibrilles de cellulose dans la configuration perpendiculaire pour les
systémes E et FP (a) et dans la configuration paralléle pour les systémes FP (b) et E

(c).

Contrairement aux nanofibrilles, aucune anisotropie n’a été observée pour les na-
notubes de carbone. Les nanotubes de carbone sont tres longs et donc tres flexibles, ils
demeurent trés tortueux et enchevétrés au sein des composites (cf :Figure 3.4.3). Les
fortes interactions existant entre les nanofibrilles de cellulose font qu’elles ont ten-
dance a s’organiser en fagots plus gros et donc moins flexibles. Le fait qu’aucune ani-
sotropie n’est observée pour les nanotubes est sans doute le résultat de cette différence
de tortuosité. En effet, des objets tres tortueux s’aligneront moins facilement et diffrac-

teront donc dans toutes les directions.

4.2.3

Température de transition vitreuse

La température de transition vitreuse, T,, des matériaux a été analysée en DSC. Sur la
Figure 3.4.8 est représentée I’évolution de T, avec la fraction volumique de renfort. On
peut en premier lieu remarquer que les valeurs de T, pour les matériaux FP sont systé-
matiquement de 3 K a 5 K plus basses que celles des matériaux E et ce, méme pour le
P(S-ABu) non chargé. Le P(S-ABu) élaboré par lyophilisation-pressage est donc plus
“plastifié” que celui préparé par évaporation.
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Figure 3.4.8 Evolution de la température de transition vitreuse des matériaux
composites mesurée par DSC en fonction de la fraction volumique de renfort.

Pour essayer de comprendre cette différence entre les matériaux E et FP, il est in-
téressant de se demander ce que deviennent les molécules de tensioactif lors de la mise
en ccuvre des matériaux. En effet, les molécules de tensioactif, molécules a faible
masse moléculaire, peuvent avoir un effet plastifiant sur le P(S-ABu). Les suspensions
utilisées pour 1’élaboration des matériaux nanocomposites sont des suspensions pour
lesquelles le tensioactif est adsorbé physiquement a la surface des particules (nano-
charges ou particules sphériques de polymere). La répartition du tensioactif dans ce
type d’émulsion puis au sein des matériaux filmifiés est beaucoup plus problématique
que pour des suspensions dans lesquelles le tensioactif est greffé aux particules par des
liaisons covalentes [168]. En effet, dans ces colloides, les molécules de tensioactif ad-
sorbées physiquement a la surface des particules peuvent se détacher de cette surface
pour se mettre en solution dans la phase aqueuse. L’équilibre adsorption-désorption
peut étre déplacé par différents facteurs (la concentration en particules, la température,
la concentration en électrolyte, le pH...) et conduire a la floculation du latex. Lors de
la filmification de ces suspensions, cinq devenirs du tensioactif dans le film sont envi-
sageables [167] : il peut étre solubilisé par le polymeére, rester a la surface des particu-
les, se ségréger et former des ilots, diffuser vers I’interface polymere-support ou en-
core migrer a I’interface polymere-air. La répartition des molécules de tensioactif dans
les matériaux filmifiés dépend des mécanismes de séchage. Les facteurs gouvernant
ces mécanismes sont a I’heure actuelle peu connus. La composition chimique du poly-
mere [169], la nature du support, le mode de stabilisation ou la qualité d’adsorption du
tensioactif [170, 171] ont cependant été évoqués comme étant des parametres influen-
cant la répartition du tensioactif au cours de la filmification.

Lam et al. [168] ont étudié par des observations en AFM (microscopie a force
atomique) la filmification d’un latex styrene-acrylate de butyle (en proportion 49.5 % -
49.5 %) utilisant du SDS (sodium dodécyle sulfonate) comme surfactant. Les auteurs
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observent une ségrégation du SDS a la surface du film ou celui-ci cristallise et forme
une phase continue et lisse. Lorsque le SDS est éliminé par ringage a 1’eau, le film pré-
sente une surface rugueuse due a un mauvais empilement des particules de latex causé
par la migration du tensioactif. Au cours d’une mise en ceuvre par lyophilisation puis
pressage (matériaux FP), la formation du film se fait beaucoup plus rapidement que
lors d’une filmification classique par évaporation. La ségrégation du tensioactif va
donc étre limitée par un tel procédé, la quantité de tensioactif résiduel présent au sein
du matériau (sous forme d’agrégats, adsorbée a la surface des particules ou bien solu-
bilisée dans le polymere) sera donc plus importante. Les valeur de T, plus faibles pour
les matériaux FP sur la Figure 3.4.8 pourraient donc étre le résultat de la plastification
du P(S-ABu) par une quantité plus importante de SDBS résiduel solubilisé. Les résul-
tats d’analyse mécanique dynamique présentés sur la Figure 3.4.9 mettent en évidence
cet effet plastifiant. On observe que pour le latex P(S-ABu) lyophilisé pressé, la re-
laxation principale se produit a une température plus faible que celle du matériau éva-
poré. Cette relaxation principale est associée a la température de transition vitreuse du
matériau et se traduit par une chute de plusieurs ordres de grandeur du module G’ et
par un maximum de tan(d). La température de relaxation principale, T,, est définie
comme étant la température pour laquelle le maximum de tan(d) est atteint. Ce maxi-
mum apparait a 277 K pour le matériau LP contre 281 K pour le matériau E. On re-

trouve le décalage de 4 K observé en DSC entre les deux matériaux.
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Figure 3.4.9 Analyse mécanique dynamique sur les films de P(S-ABu) E et FP : Evo-
lution du module de conservation G’ et du facteur de perte tan(d) en fonction de la
température.

La présence de nanocharges au sein du matériau va aussi sensiblement influencer
cette répartition du tensioactif. On peut observer sur la Figure 3.4.8 une légere aug-
mentation de la T, avec la fraction volumique de renfort pour les deux systemes E et

FP et les deux types de renfort. Lors de la formation du film, le tensioactif peut
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s’adsorber a la surface des nanocharges. Ces molécules adsorbées n’ayant pas d’effet
plastifiant sur la matrice, le matériau peut alors étre moins plastifié (et présenter une T,
plus élevée) s’il contient des charges.
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Conclusion

Apres avoir synthétisé et caractérisé chacun des constituants (matrice et renfort), nous
avons mis en ceuvre, par deux protocoles différents, des matériaux nanocomposites a
matrice P(S-ABu) renforcée par des nanofibrilles de cellulose ou des nanotubes de car-
bone multiparois. Des matériaux denses présentant apparemment une bonne dispersion
des nanocharges (isotrope dans les cas des MWNTs et 1égérement isotrope transverse
pour les nanofibrilles de cellulose) ont été obtenus. Une étude par calorimétrie diffé-
rentielle a balayage a mis en évidence 1’influence du protocole d’élaboration sur la
température de transition vitreuse des matériaux. Les matériaux lyophilisés pressés
(FP) ont des T, plus faibles que les matériaux évaporés (E). Une hypothese a été émise
pour expliquer cette observation. Bien que le probleme de la migration du surfactant
lors de la filmification d’un latex reste irrésolu a 1’heure actuelle, on peut supposer, au
vu des résultats de la littérature, que les matériaux FP contiennent plus de tensioactif
résiduel que les matériau E pour lesquels il peut y avoir ségrégation et migration du
tensioactif . Ce tensioactif résiduel peut alors soit étre solubilisé dans le polymeére soit
constituer une seconde phase. Par souci de clarté, tous les résultats expérimentaux qui
suivront seront donc présentés en fonction de la température normalisée par rapport a
la température de relaxation principale, T,.
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Introduction générale

Ce chapitre est présenté sous la forme de trois articles. Le premier article a pour objet
les propriétés viscoélastiques et électriques des matériaux nanocomposites mis en oeu-
vre. Le second présente une approche de modélisation développée afin de générer des
structures de fibres enchevétrées et de modéliser leur conductivité électrique. Le troi-
sieme article porte sur ’analyse des propriétés de nos matériaux aux grandes déforma-
tions.

Ces articles en anglais ont été rédigés en lieu et place de trois chapitres en fran-
cais. Nous nous sommes efforcés de les rédiger comme 1’auraient été ces trois chapi-
tres. Cependant, la rédaction d’un manuscrit de thése sous forme d’articles entraine
d’inévitables répétitions de certains paragraphes. Afin d’éviter au lecteur, la relecture
de points déja détaillés dans une partie précédente, ces paragraphes seront mis en itali-

ques dans les articles qui suivent.
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Ce premier article présente la mise en ceuvre et la caractérisation microstructurale de
nos matériaux nanocomposites et discute les effets de renforcement mécanique mesu-
rés avec différentes fractions volumiques de nanofibres. Les résultats sont comparés a
différentes prédictions théoriques. Dans le cas des matériaux renforcés par des nanotu-
bes de carbone, les propriétés électriques des composites sont aussi analysées.
L’hypotheése du 1dle joué par le procédé d’élaboration sur la création
d’enchevétrements entre nanofibres et sur les propriétés (mécaniques ou électriques)
des contacts entre nanofibres est avancée.

Article 1

Viscoelastic behavior and electrical properties of
flexible nanofiber filled polymer
nanocomposites. Influence of processing
conditions.

Keywords: carbon nanotubes; cellulose nanofibrils; polymer; nanocomposites; me-
chanical properties; electrical properties; percolation

Abstract

Two different types of high aspect ratio flexible nanofibers, cellulose nanofibrils and
carbon nanotubes, were dispersed in an amorphous thermoplastic polymer matrix. The
mechanical and (in the case of carbon nanotubes filled composites) electrical proper-
ties of these composites were investigated. Dynamic mechanical analysis highlighted
the influence of entanglements between fibers and of fiber/fiber contact properties on
the composite mechanical reinforcement in the rubbery state. In the case of cellulose
filled nanocomposites a large mechanical reinforcement effect was observed. This ef-
fect was explained by the formation of a rigid nanofibril network linked by strong hy-
drogen bonds. The formation of this network was assumed to be governed by a perco-
lation mechanism. Conversely, when such bonds between cellulose fibrils were
prevented by the process, a lower mechanical reinforcement is observed and can be
modeled by a classical mean field approach. On the other hand, both types of compos-
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ites filled with carbon nanotubes (where no strong interactions are possible) high-
lighted the fact that entanglements are responsible for a strong increase in thermo-
mechanical stability but do not influence the mechanical reinforcement. However, car-
bon nanotubes are good conductive objects and for such nanocomposites, electrical
percolation properties were found. The influence of the process on these electrical
properties was highlighted and discussed in term of modification of tube-tube contact
electrical properties.

94

Introduction

Made up of nanometric particles (nanofillers) dispersed in a polymer matrix, nano-
composite materials have been widely studied since the earliest years of the polymer
industry. The mechanical reinforcement effect of these nanofillers were soon high-
lighted. In the particular case of polymer reinforced with rigid nanofillers, various pa-
rameters seem to be of importance in characterizing the fillers: geometrical factors
such as the shape, the size, and the aspect ratio; intrinsic mechanical characteristics
such as the modulus or the flexibility; surface properties such as specific surface area
and surface treatment [8]. The type of polymer matrix used and the possible effects of
nanofillers on its microstructure (crystallinity...) and its intrinsic properties is also an
essential parameter ruling the composite properties. The fundamental understanding of
the relations between the microstructure and the mechanical properties of nanocompo-
sites is thus strongly made easier by using simple amorphous thermoplastic matrices.

High aspect ratio fillers are of particular interest because of their elevated specific
surface area. In the case of fibrous nanofillers, previous experimental and theoretical
studies have essentially focused on rod-like nanofibers (cf: the work of Favier et al. on
cellulose whiskers as fillers in a polymer matrix [45, 172]). However, very high aspect
ratio nanofibers display good flexibility properties. Dispersed in polymer matrices they
will thus create a complex entangled microstructure. The influence of the entanglement
rate, the tortuosity of the fillers, their intrinsic properties and the filler-filler interac-
tions on the composite macroscopical properties is not completely understood yet. The
need for experimental study and theoretical modeling of model systems have motivated
the present work.

In order to understand the effect of interactions between nanofibers, two different
types of flexible nanofibers were used: cellulose nanofibrils and carbon nanotubes.
Moreover, by using two different processing conditions, entanglements and contacts

between nanofibers could be modified.
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The cellulose is a semi-crystalline biopolymer, naturally synthesized as nanofi-
brils, which constitute the rigid skeleton of numerous species such as plants, some alga
or mushrooms and amoebae [11-13]. Eichhorn and Young [49] have measured by in-
situ Raman spectroscopy a value of 25 GPa for the longitudinal Young’s modulus of
cellulose fibrils. Despite their interesting mechanical properties and the progress made
for their extraction and their individualization from natural materials [158], cellulose
nanofibrils were, up to now, poorly studied as fillers in polymer matrices [54].

Concerning carbon nanotubes, papers related to their use in nanocomposite mate-
rials are more and more numerous since their discovery by Ijima in 1991 [63]. Even if
experimental studies [90, 173, 174] and theoretical modeling [82, 93, 94] have demon-
strated high Young’s modulus (of the order of magnitude of 1 TPa) and stiffness of
carbon nanotubes, their real efficiency as a means to increase the mechanical rein-
forcement in polymer matrices is still an open question as suggested by the diversity of
the results found in the literature [123, 126, 175-177]. In addition to their outstanding
mechanical properties, carbon nanotubes are good electrical conductive objects [100].
Dispersed in an insulating matrix, they allow the material to be conductive above a
certain nanotube content, called the electrical percolation threshold; but, here again,
results in the literature are very dispersed [110, 111, 178, 179].

The aim of this study was thus to check the efficiency of multi-walled carbon
nanotubes (MWNTs) as fillers in a soft thermoplastic matrix and to compare it with
that of cellulose nanofibrils. In order to realize this study, model systems were elabo-
rated and tested. Stable suspensions of MWNTSs and nanofibrils were, first, mixed with
an aqueous emulsion of polymer particles, i.e. a latex. In order to produce composite
films, two different processing conditions were then used. We report here dynamic

mechanical analysis measurements and electrical characterization of these materials.

Experimental

2.1

Characterization

A drop of diluted suspension of MWNTs in ethanol or cellulose nanofibrils in water
was deposited on amorphous carbon-coated TEM grids and then observed at room

temperature using a JEOL 200CX transmission electron microscope (TEM ).

In order to check the nanocomposites homogeneity (i.e. the dispersion of the nano-
fillers in the matrix), conventional TEM observations were also performed on compos-
ite materials. The samples were cut by cryo-ultramicrotomy using a Ultracut Reichert

S. The temperature of the sample was set to —20 °C and the speed of the glass knife
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was 4 mm.s”'. The thin sections of about 60 nm thick were dry-collected and were

placed on a 400-mesh copper grid.

Differential scanning calorimetry (DSC) analysis was performed on a Perkin
Elmer Pyris Diamond apparatus with a heating rate of 10 K/min. The glass transition
temperature, T,, mentioned in the text refers to the temperature of the inflexion point
on DSC data.

For the mechanical characterization, dynamic mechanical analysis (DMA)
measurements were performed in torsion mode at a fixed frequency (0.1 Hz) from
200 K to 450 K with a heating rate of 1 K/min. The storage (G’) and the loss (G”)
moduli of the complex shear modulus (G*) and the loss factor tan(d) (G”/G’) were
measured as a function of temperature. Sample dimensions were about
10 x 3 X 0.6 mm’. The main relaxation temperature T, is defined as the temperature

where the maximum of tan(d) is reached.

Electrical conductivity measurements were carried out. Parallelepipedic samples
(around 5 X 15 X 0.7 mm’) were coated at their ends with a silver paint to ensure a
good electrical contact with the electrodes. AC complex electrical conductivity meas-
urements were performed at room temperature for several frequencies ranging from
10 mHz to 1 MHz using a Solartron 1226 bridge with a low applied field of about
1V.cm™. The complex admittance Y was recorded versus time. From this admittance,

the complex conductivity o, can be deduced.

2.2
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Materials

Cellulose nanofibrils
These were obtained from sugar beet pulp at the CERMAYV (Centre de Recherche sur

les Macromolécules Végétales, CNRS, B.P. 53, 38041 Grenoble Cedex, France). The
chemical treatment used is described by Dinand et al. [158]. This treatment allows to
obtain a final aqueous suspension of cellulose nanofibrils which does not sediment or
flocculate. A TEM observation of this cellulosic fibrils is presented in Figure 4.1.1.
Because of cellulose degradation under the electron beam, TEM high magnification
observations and thus the observation of individual nanofibrils are really difficult to
run. Nevertheless, one can observe in Figure 4.1.1 that cellulose nanofibrils are ar-
ranged in bundles of 10-50 nm width.
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Figure 4.1.1 TEM observation of cellulose nanofibrils extracted from sugar beet. (I.
Paintrand)

Multi-walled carbon nanotubes
These were synthesized at EPFL (Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne) from the

catalytic decomposition of acetylene at 720 °C on supported cobalt/iron catalyst as al-
ready described [73]. For purification, raw MWNTs sample was sonicated in 30%
HNO; for three hours then filtered and washed with distilled water and finally dried at
120 °C. As shown in Figure 4.1.2, the purified multi-walled carbon nanotubes used in
this study are pure, very long (mean length around 8 um), flexible and entangled. Cou-
teau and co-workers [73] previously showed by EDX (energy dispersive X-ray) analy-
sis that with this purification process the Fe (K, 6.4 eV and Kz 7.06 eV) and Co (K,
6.93 eV and Kz 7.65 eV) peaks are drastically reduced in the purified sample. This
means that the metallic catalysts are mainly removed by the purification step. Image
analysis made on several TEM pictures gives a diameter distribution between 8 nm
and 105 nm with a mean value around 32 nm.

The purified nanotubes were then dispersed in a distilled water solution of 1.2 g.L°
I sodium dodecylbenzene sulfonate (SDBS: C;sH90SO3;Na) surfactant using a sonication
step for ten minutes with 20 mL suspension volumes, using a Branson Sonifier with a
13 mm probe tip at 20 KHz and a power source of 25 W. Several weight ratios of nano-
tubes to surfactant were investigated for solution stability and an optimum ratio of five
(5:1) was chosen to obtain an aqueous suspension stable for at least three weeks. This
weight ratio corresponds to 6 surfactant molecules per nm’ of available nanotube sur-
face (calculation made with an average tube diameter of 32 nm), or in other words a
surface available for each molecule of 14 A’, which seems reasonnable. The quality
and the homogeneity of this MWNTs aqueous suspension was established by new envi-
ronmental scanning electron microscopy observations. Bogner et al. [157] have devel-

oped a new device which allowed the observation of aqueous dispersion in transmis-
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sion. Latex and carbon nanotubes dispersion previously mentioned were observed and

found to present a good state of dispersion without aggregates.

Figure 4.1.2 TEM observation of multi-walled carbon nanotubes after purification in
nitric acid.

The latex matrix
This was prepared by emulsion copolymerization of styrene (35 wt%) and butyl acry-

late (65 wt%) at the LCPP (Laboratoire de Chimie et Procédés de Polymérisation,
UMR CNRS 140 - CPE Lyon, BP 2077, 69616 Villeurbanne Cedex, France). The po-
lymerization occurs in a miscellar aqueous solution of a surfactant mixture: an anionic
(C12H,s0(CH,CH,0),S0;3Na) and a non-ionic (C;,H,;O(CH,CH,0),9H). A surfactant-
stabilized aqueous suspension of poly(styrene-co-butyl acrylate) (P(S-BuA)) is ob-
tained containing 43 wt% of spherical polymer particles with an average diameter of
(145 + 11) nm (determined by light scattering). The glass transition temperature of
P(S-BuA) was determined by differential scanning calorimetry and found to be 266 K.

Composite processing
The latex was first stirred with the stable aqueous suspensions of nanofillers. Two

conditions were then used for the composite processing. The mixture was either cast in
an aluminum mold with a teflon coating and put in a drying oven at 35 °C under vac-
uum for five days to allow slow water evaporation and film formation (i.e. polymer
particles coalescence). So-called evaporated films (or materials E) were obtained. For
the second way used to elaborate composites, the mixture was first freeze-dried to al-
low water sublimation, a compact soft powder was obtained. This powder was then

pressed at 100 °C for 5 minutes under 1 MPa after 45 minutes of thermal stabilization



Partie 4 / Résultats et Discussion - Article I

without pressure. This second type of nanocomposite materials is referred as FP mate-
rials.
Samples reinforced with nanofillers contents of up to 6 vol% for cellulosic nanofi-

brils and up to 3 vol% for MWNTs fillers, were processed.

Results and discussion

3.1

Microstructural characterization

The good level of dispersion of nanofillers within the P(S-BuA) matrix can be seen on
Figure 4.1.3 which shows an example of TEM observations on composites. Indeed, no
aggregate can be observed and both nanotubes and nanofibrils seem to be isolated and
homogeneously distributed. It is noteworthy to note that on a composite microsections,
nano-fibers seem to be shorter and less entangled than what they are really in the cor-

responding macroscopic sample, because of the small observed thickness.

Figure 4.1.3 Low magnification TEM micrographs of microsections from a P(S-BuA)
film filled with 4 vol% of cellulose nanofibrils E (A) or FP (B), and with 3 vol% of
MWNTSs E (C) or FP (D).
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3.2

Glass transition temperature

DSC analysis highlighted the influence of processing conditions and filler content on
the P(S-BuA) glass transition temperature, T,. Indeed, FP materials systematically
present T, about 4 K lower than those of E materials. As an example, the pure P(S-
BuA) matrix has a T, of 266 K when evaporated and of 262 K when freeze-dried. This
observation suggested a strong influence of the processing on the surfactant organiza-
tion within the polymer. Indeed, the surfactant used here is known to have a plasticiz-
ing effect on latex films. After the latex film formation by slow evaporation, the surfac-
tant molecules can be either solubilized in the polymer, dispersed as aggregates within
the film, or segregated at the film surface or at the film-substrate interface [167]. The
freeze-drying step followed by hot-pressing could strongly limit the eventual segrega-
tion and migration of surfactant molecules. Thus, the residual amount of surfactant in
the film would be higher. A higher amount of surfactant solubilized in the polymer
would lead to a lower T, because of the plasticizing effect. Moreover, the presence of
nanofillers in the latex may modify the equilibrium established between surfactant
molecules solubilized in the matrix and those segregated or adsorbed on filler surface.
Indeed, for each process and for both kind of fillers, T, increases with the filler volume
fraction. Nowadays, this problem of surfactant arrangement in latex films is still the
object of numerous scientific publications [168, 169, 171] and is far from being com-
pletely understood. In the continuation of the present paper, in order to be free of this
problem in the analysis of the results, the latter will be presented as a function of the

ratio T/T,, with T, the main relaxation temperature.

3.3

100

Viscoelastic behavior

DMA results
The storage modulus G’ (which is indicative of the elastic behavior of the polymer) de-

termined by DMA measurements for the pure P(S-BuA) matrix and related composite
materials filled with 1.5 and 3 vol% of carbon nanotubes are plotted versus the normal-
ized temperature in Figure 4.1.4. The unfilled P(S-BuA) matrix displays classical be-
havior of amorphous thermoplastic polymer; well below T, (281 K for the E matrix),
the polymer is in the glassy state with a modulus roughly constant (around 1GPa).
When T, is reached, a strong decrease of the elastic shear modulus (by more than 3
decades) occurs, corresponding to a peak of the loss factor ran(J). Above T, the mate-
rial is in the rubbery state until it starts to flow (here at around 350 K) and to behave as
a viscous fluid, then the experimental apparatus fails.
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Figure 4.1.4 Storage shear modulus G’ as a function of normalized temperature for
the unfilled P(S-BuA) matrix and related composites filled with multi-walled carbon
nanotubes.

When this matrix is filled with MWNTs, and whatever the processing conditions
used, a mechanical reinforcement effect is observed, increasing with the nanotube con-
tent. Below T,, the increase in the modulus with nanotube content is moderate but the
nanotubes efficiency above T, is higher. Moreover, both 1.5 and 3 vol% MWNTs filled
E systems display a large rubbery plateau where the modulus is almost constant with
the temperature. This strong increase in composite thermo-mechanical stability cannot
be only understood by interactions between the polymer chains and the nanotube sur-
face, but the formation of a percolating entangled nanotube network within the mate-
rial has to be taken into account. Entanglements between tubes explain the elastic
modulus measured in this large temperature range (where the pure matrix behaves as a
viscous fluid). The Figure 4.1.5 shows the difference between a simple contact and an
entangled contact between two fibers. Entanglements within a fibrous structure are in-

deed responsible for the elastic response of this structure (like in glass wool for exam-

ple).
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Entanglement Simple
+ Contact Contact

Figure 4.1.5 Representation of an entanglement leading to a contact between two fi-
bers; and of a simple fiber/fiber contact.

FP composites with the same nanotube contents do not display such a strong in-
crease in flow temperature. Indeed, nearly the same mechanical reinforcement is meas-
ured but the FP materials rapidly flow. A scheme is proposed in Figure 4.1.6 to explain
this effect of processing conditions on thermo-mechanical results. During the slow
evaporation, because of Brownian motions in the suspension (whose viscosity remains
low, up to the end of the process when the particle concentration becomes very high),
the rearrangement of the nanofibers is possible. The resulting structure (after the coa-
lescence of polymer particles) is completely relaxed and entanglements between the
long and flexible nanofibers are then created. Conversely, during the FP process, the
particle arrangement in the suspension is first frozen, and then, during the hot-
pressing, because of the melted polymer viscosity, the nanofiber rearrangements are
strongly limited. In the resulting structure, the nanofibers are more isolated from each
other (cf: Figure 4.1.6), fiber/fiber contacts are mainly simple contacts, and very few
entanglements are created. This latter FP microstructure will lead to a weak thermo-
mechanical stability. Indeed, when the polymer is viscous, as only few entanglements
exist between nanotubes, the composite flow (at a lightly higher temperature because
of interactions between polymer chains and nanotubes).

However, entanglements between nanotubes appear to have a low effect on the
mechanical reinforcement. Thus, the increase in modulus is mainly due to stress trans-
fer between matrix and nanotubes.
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Figure 4.1.6 Schematic representation of the possible influence of processing condi-
tions on entanglements and contacts between nanofibers.

Figure 4.1.7 presents DMA results obtained on cellulose nanofibrils filled
composites. Here again, an increase of the flow temperature is observed in both E and
FP materials. This delay of the material flowing is due to the interactions between the
polymer chains and the nanofibrils surface. For E materials, the slope value (in abso-
lute value) of the rubber plateau is slightly lower for the composites than for the un-
filled matrix. This can be explained by an increasing contrast between the fibrils and
the matrix modulus when the matrix modulus decreases. Indeed, this contrast is known
to have a great influence on the reinforcement effect of the fillers. For E composites,
the modulus in the rubbery state appears constant with the temperature for nanofibril
content higher or equal to 3 vol%. As supposed previously for MWNTs filled compos-
ites, such a long plateau results from a percolating filler network formed within the
matrix. Nevertheless, the level of this modulus plateau is strongly higher for E cellu-
lose filled composites than for E MWNTs filled ones with the same filler contents.
This means that the rigidity of the nanofibril network is higher than that of the nano-
tube network. The rigidity of this cellulosic network is actually due to the strong hy-
drogen bonds which can be created between nanofibrils because of the high number of
hydroxyl groups on their surface [172]. Up to the degradation of the cellulose (which
occurs for a temperature around 500 K), the composite modulus is governed by this
network rigidity. Thus, in this case, the mechanical reinforcement observed here is
more the result of strong links between nanofibers than an entanglement effect.

Conversely, compared to E materials, cellulose filled FP materials present a me-
chanical reinforcement less important and the difference between the slopes on the
rubbery plateau is smaller for such materials. This excludes the presence of this rigid
nanofibril network in such materials. Thus, the FP process not only prevents entangle-
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ments creation between nanofibers (scheme proposed in Figure 4.1.6) but also, the fi-
ber/fiber contacts created during this process cannot be considered as direct contacts
but are made through a certain amount of polymer matrix (or maybe surfactant in the
case of nanotube fillers). This observation is confirmed by the previous results of
Favier et al. [172] which established the fact that the freeze-drying process prevents or,
at least, limit the creation of hydrogen bonds between cellulose nanofillers. Conse-
quently, the modulus of the FP composites is thus only due to stress transfer between
the matrix and the nanofibrils and decreases with the temperature.
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Figure 4.1.7 Storage shear modulus G’ as a function of normalized temperature for
the unfilled P(S-BuA) matrix and related composites filled with cellulose nanofibrils.
Black lines and gray lines are for E and FP materials respectively. Cellulose contents
are given in volume percentage.

Mechanical modeling
Various models exist for the mechanical properties of heterogeneous materials. The

Halpin-Kardos model [32] is a mean field approach for isotropic stiff straight fiber
composites. This approach uses the Halpin-Tsai semi-empirical equation [180] that de-
scribes the modulus of an aligned short-fiber composite, M., by:

M, 1+&y
M 1—ny

m

4-1-1
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where 7 is given by:

MM, )-1

7= 4-1-2
(M ,/M,, )+¢&

where y is the volume fraction of fibers, M, the fibers modulus, M,, the matrix modulus
and ¢ is a factor that depends on the shape of the filler particle and on the type of
modulus M to be calculated. The ply shear modulus G can be predicted with ¢ equal to
1, the longitudinal modulus E;; with & equal to 2L/d (L and d are the fiber length and
diameter respectively) and the in-plane moduli E,, or E;; with £ equal to 2 [181]. As
shown by Van Es [182], the laminate theory can be used to calculate the isotropic
three-dimensional modulus, as follows:

E, =0.184E,+0.816E, 4-1-3

where E/, and E| are respectively the parallel and perpendicular moduli calculated for a

unidirectional fiber ply (given by the Halpin-Tsai formula 4-1-1).

In order to fit equation 4-1-3 to the experimental data for cellulose filled compos-
ites in the rubbery state, we used for the fibers a longitudinal modulus Ey;; equal to
30 GPa and transversal moduli Ep; and Ej3; equal to 15 GPa. These values were taken
from the literature on cellulose fibrils [56]. In the rubbery state, the fiber aspect ratio is
the main parameter influencing the reinforcement level. To well fit the modulus of the
cellulose filled composites above T, an aspect ratio (ratio of the length to the diameter
of the fiber) of 312 is used. Even if high resolution electron microscopy on cellulosic
objects is impossible, this aspect ratio value seems to be reasonable and is comparable
to the estimation made by E. Dinand [48]. Figure 4.1.8 shows the result of this model
compared to the experimental data when the composites are in the rubbery state
(T/T, = 1.15) for different fiber contents. It can be observed that the mechanical rein-
forcement for cellulose filled FP materials can be well modeled by the isotropic Hal-
pin-Tsai calculation. Indeed such a model takes into account the modulus of each
phase, as well as the geometry of the particles, but the particles are assumed to have no
interaction among each other. This is consistent with the assumption of no strong hy-
drogen bonds between nanofibrils in FP materials. And, as expected, the mechanical
reinforcement for E cellulose filled materials cannot be described by this mean field
approach because of the presence of these strong filler-filler interactions.

In order to understand this underestimation, it is worth considering the effect of
this nanofibrils rigid network. An approach, called the mechanical percolation model,
consists in the series-parallel model of Tagayanagi extended by Ouali et al. [183] and
then by Kolatik [30] and Favier et al. [172] with a percolation concept. In this model,
the composite is described by a parallel mechanical coupling of a rigid phase, made of
a theoretical volume fraction of fiber network, and a soft one, made of the matrix rein-
forced with the fibers out of the network (i.e. dead branches and isolated aggregates).
The network volume fraction is calculated from the percolation theory [28]. In the case
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of randomly distributed objects, the volume fraction P of percolated structure depends
on the total volume fraction of objects, v, and is given by:

P(y)=0 for v < w.

b
P(W)={—y/—w‘} for y >y, 4-1-4
1-y,

with ., the percolation threshold and b, the critical exponent. As assumed by De
Gennes [31], the dead branches do not participate actively in stress transmission. An
account of only the backbone of the structure requires a value of b close to 1.8. The
percolation threshold can be approximated to 0.23 vol% by using the law established
by Nan [145] for straight rods, with an aspect ratio of 312 randomly dispersed in 3D.

The shear modulus, G, of the composite is then given by:

(71-2P(y)+ Py )w)G.G, +(1-y)P(y)G;

o= (1—)G, +(y— PG,

4-1-5

where G, and G; are respectively the shear moduli of the reinforcing phase (fiber per-
colating network) and the soft one (the matrix). The modulus of the cellulose network,
which obviously differs from that of isolated nanofibrils, can be estimated by measur-
ing the elastic properties of a film made only of cellulose nanofibrils. The Young's
modulus E, was experimentally measured in tension and found to be 5 GPa. This value
is close to the one reported by Dufresne et al. [53] (3 GPa on average) for sheets pre-
pared from sugar beet cellulose. Assuming that the mechanical properties of nanofi-
brils sheets are isotropic, the shear modulus G, can be calculated from E, by taking a
Poisson's ratio generally used for stiff systems (v = 0.3):

G = - 4-1-6

The shear modulus values G’ obtained from this percolation approach are found in
Figure 4.1.8 to be in good agreement with the mechanical measurements for E cellu-
lose filled composites. For nanofibril volume fraction w lower than the percolation
threshold ., nanofibrils get connected in small isolated aggregates, so that P(y) = 0
and the model is reduced to a series model which implies a low mechanical reinforce-
ment. As soon as i > y,, an "infinite" cluster begins to merge, a connected rigid cellu-
lose network is formed within the matrix, resulting in a jump of nanocomposite shear

modulus.
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Figure 4.1.8 Evolution of the nanocomposite shear storage modulus at T/T, = 1.15
with the filler content. Comparison with the one predicted by the mechanical percola-
tion approach (=) and the one predicted by the mean field approach (—).

Shear modulus values for MWNTs filled composites are also plotted in Figure
4.1.8. These values appear very close to those of FP cellulose filled composites. Con-
sequently, the mean fiel calculation seems adapted for MWNTs filled composites. As
already mentioned before, no strong interactions are possible between carbon nano-
tubes, and thus a mechanical percolation phenomenon cannot occur. For instance, to
model the modulus of the 3 vol% MWNTs filled E material in the glassy state, a filler
longitudinal modulus of 300 GPa is required in the mean field isotropic calculation
(equation 4-1-3), almost independently on the aspect ratio. However, with the same fi-
ber longitudinal modulus and an aspect ratio of 300, the mechanical reinforcement in
the rubbery state is fitted. This value for the MWNTs longitudinal Young's modulus is
lower than what is found in the literature (Demczyk and co-workers found for example
by bending tests a longitudinal modulus of 910 GPa for MWNTs [90]). As it can be
observed on Figure 4.1.3, the carbon nanotubes remain curved and entangled within
the composite. Fisher et al. [138] have shown by finite element calculation that the ef-
fective modulus of the tubes in composite materials is lower than their real longitudi-
nal modulus and depends on their aspect ratio and their waviness ratio.

However, the mean field approach alone cannot explain the fact that the nanotubes
delay the flow of the material. Such a model does not take into account the mechanical
interactions between fibers. Thus, the effect of entanglements between tubes is not
taken into account.

In the case of conductive fillers, such as MWNTs, the investigation of the
composite electrical percolation is of interest and could give information on the
tube/tube contact properties in E and FP materials.
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Electrical properties

Figure 4.1.9 shows the evolution of the real part of the electrical conductivity with the
frequency for carbon nanotubes filled materials. The P(S-BuA) matrix displays a clas-
sical dielectric material behavior, with an electrical conductivity increasing with the
frequency for high values of frequency (> 1 Hz). For the evaporated composite filled
with 0.2 vol% the same type of behavior can be observed with a conductivity level
higher than for the matrix and a dependency of the conductivity with the frequency
which appears later (for f > 10* Hz). This composite displays a capacitive behavior
which corresponds to a conductive filler/polymer composite really close to the percola-
tion threshold. For higher nanotube contents (0.5 and 3 vol%), the composites electri-
cal behavior is completely different, the conductivity is much higher (28 S.m™" for
3 vol% of MWNTs) and remains constant with the frequency: the materials exhibit pu-
rely real resistivity. In this case, the material is above the percolation threshold; there
is a connective network of nanotubes within the matrix. The same type of results was
obtained in the same range of conductivity value by Sandler et al. [111] for ep-
oxy/nanotubes composites or Benoit et al. [178] on PMMA/nanotubes composites. For
FP materials, electrical conductivity level is systematically lower than for E materials
and this transition from a capacitive behavior towards a resistive behavior appears for
higher nanotube volume fraction. Indeed, the FP composite filled with 0.5 vol% of
MWNTs displays a dielectric behavior really close to that of the pure matrix whereas

the E one already displays high conductivity level with a resistive behavior.
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Figure 4.1.9 Frequency dependence of the real part of the conductivity at room tem-
perature for pure P(S-BuA) matrix (—), composites filled with 0.2 vol% (4), 0.5 vol%
(@) and 3 vol% (H) of MWNTSs either E (gray filled symbols) or FP (unfilled symbols).
Results for the SDBS surfactant (x), the SDBS/MWNTs film () and the pure MWNTs
(<©) are also plotted.

The real part of the AC conductivity values at 1 Hz as a function of the nanotube
content are plotted in Figure 4.1.10. Statistical percolation theory [28, 36] predicts a
power law dependence for the conductivity above the percolation threshold:

o o | e 4-1-7

where y is the MWNTs volume fraction, . the percolation threshold and ¢ is the criti-
cal exponent for the conductivity. By using a linear fit on the log-log curve plotting the
conductivity as a function of the reduced volume fraction (w-y.)/(1-y.), as shown in
Figure 4.1.10 inset, the exponent ¢ was found to be 1.7 and 3.9 for E and FP materials
respectively. Percolation thresholds w,. were adjusted to the values which give the best
linear regression for y close to .. Thresholds of 0.18 vol% and 0.45 vol% were found
for E and FP composites respectively.
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Figure 4.1.10 Real part of the AC electrical conductivity at 1 Hz for different nano-
tube contents in evaporated materials (E) and freeze-dried and pressed materials
(FP). Comparison with predictions of statistical percolation theory (solid lines).

E materials present a classical percolation behavior of a system composed of high
aspect ratio conductive fillers well-dispersed in an insulating matrix. Different numeri-
cal approaches found the same range for the critical exponent in conductivity of binary
systems, between 1.7 and 2 in 3D [36-38]. Thus, the value of ¢ obtained on E materials
is consistent with this "universal" value. Low percolation thresholds were also found in
other carbon nanotubes/polymer composites by Sandler et al. [111], Benoit et al. [178]
or Regev et al. [179]. It confirms the good dispersion of very high aspect ratio conduc-
tive nanotubes in the polymer matrix. Indeed, as discussed by Nan [145], the percola-
tion threshold is inversely proportional to the aspect ratio of the dispersed objects.

However, several numerical and experimental studies discussed the universality of
the percolation critical exponent for conductivity properties [39-42]. Such theoretical
studies demonstrated that in binary systems a distribution of the contact conductivity
depending on the volume fraction of fillers (Balberg used tunneling conductance for
example [41]) systematically leads to a critical exponent higher than the "universal”
one. The lower conductivity level and the elevated value of ¢ obtained for FP materials
suggest that the freeze-drying process leads to a weaker electrical contacts efficiency
between carbon nanotubes. Indeed, as it was assumed previously with cellulose nano-
fibrils, the FP process leads to indirect contacts between nanotubes through matrix or
surfactant, i.e. less conductive contacts. As supposed previously to explain DSC re-
sults, the FP process can certainly lead to a higher surfactant content in the composites.

A part of this surfactant can be adsorbed on nanotube surface and is responsible for a
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weaker tube/tube contact electrical conductivity. Figure 4.1.9 highlights the influence
of this surfactant (SDBS) on the contact conductivity. Indeed, 2 films made of carbon
nanotubes without polymer matrix were processed: one made by evaporation of raw
MWNTs dispersed in ethanol, and the other from aqueous dispersion of MWNTSs with
SDBS. Both films are highly conductive but the use of surfactant (which has a an in-
termediate conductivity between that of the matrix and that of pure MWNTSs as shown
in Figure 4.1.9) induces a weaker conductivity level (1300 S.m™' for pure MWNTS and
330 S.m™' MWNTs with SDBS). This is the result of the presence of surfactant at the
contacts between nanotubes.

Moreover, in the FP systems, this contact conductivity may evolve with the nano-
tube volume fraction. Indeed, as discussed previously, the structure after the FP proc-
ess is not relaxed, and the higher the nanotube content, the more constrained contacts
between tubes. The contact electrical efficiency may thus increase with the nanotube
content. Percolation theory were fitted for FP materials by using a percolation thresh-
old more than two times higher than for E materials. Usually, the increase in percola-
tion threshold is related to changes in the microstructure. This is consistent with the
assumption made in Figure 4.1.6. Indeed, the FP process leads to a nanotube structure
which is not completely relaxed, thus they could remain more tortuous than in the E
composites. Such nanotubes with higher tortuosity can be compared to equivalent fill-
ers with a lower aspect ratio, inducing a higher percolation threshold. A discrete mod-
eling approach taking into account the morphology of such nanotube filled nanocom-
posites and the electrical properties of the tubes themselves and of the tube-tube
contacts were developed to discuss this influence of the processing conditions on the
electrical percolation. This study will be presented in a future article.

Conclusion

High aspect ratio nanofibers/P(S-BuA) composites were elaborated with two different
processing conditions. Such fillers present good flexibility properties that can induce
the formation of an entangled fiber network within the composite above a critical fi-
bers volume fraction (which can be interpreted as a geometrical percolation threshold).
By studying two different types of nano-fillers with two processing routes, this work
highlighted two essential effects on such entangled structures: the influence of fiber
entanglements on composite thermo-mechanical behavior and the importance of fi-
ber/fiber contact efficiency on the composite macroscopic properties. Different as-
sumptions were made to explain the influence of processing conditions on composite
electrical and mechanical properties in the rubbery state. We summarized them here for
the four different systems in descending order of the resulting mechanical reinforce-
ment:

1. E cellulose filled composites: Formation of a rigid nanofibril network linked by

strong hydrogen bonds. Such contacts, where stress transfer is possible, lead to the
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highest mechanical reinforcement (with a mechanical percolation phenomenon)
coupled to an increase in composites thermo-mechanical stability.

ii.  FP cellulose filled composites: The FP process prevents the creation of strong con-
tacts between nanofibrils. A lower mechanical reinforcement is measured; the in-
crease in modulus is only due to the stress transfer between the matrix and the fi-
brils (mechanical percolation with a strong increase of the modulus does not
occur). Interactions between nanofibrils and polymer chains lead to an increase in
the flow temperature.

iii. E MWNTs filled composites: The formation of an entangled network is responsi-

ble for the strong increase in thermo-mechanical stability (a large rubbery plateau
is observed). As strong interactions between nanotubes are impossible, a relatively
low mechanical reinforcement is obtained and is well described by a classical
mean field approach. The existence of this percolating MWNT network is detect-
able via the material electrical properties where a percolation phenomenon is
measured.

iv. FP MWNTs filled composites: The FP process prevents the entanglement forma-

tion between nanotubes. This implies a lower flow temperature of the composites
but with almost the same mechanical reinforcement measured at room temperature
(entanglements do not seem to play a role on mechanical reinforcement). More-
over, contact electrical properties are weaker (an assumption is made of a higher
adsorbed surfactant amount in the case of freeze-dried materials) leading to

changes in the electrical percolation.

As a conclusion, two main effects were differentiated in this study: the effect of
fiber entanglements on thermo-mechanical properties and the effect of the contact
strength on the mechanical reinforcement level.
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Cet article présente une approche de modélisation basée sur la discrétisation de fibres
dans un volume élémentaire représentatif. En prenant en compte la géométrie (facteur
de forme et tortuosité) et la conductivité électrique intrinseque des fibres, le modele
présenté permet, apres avoir déterminé les contacts entre fibres, de calculer la conduc-
tivité électrique des structures enchevétrées simulées. L’influence de la tortuosité des
fibres et des propriétés électriques des contacts fibre/fibre sur le phénomene de perco-
lation électrique dans ce type de structures est ainsi analysée. Enfin, les résultats expé-
rimentaux obtenus précédemment [Article I] sont comparés aux résultats calculés et
I’effet du procédé d’élaboration sur les propriétés électriques des contacts est discuté.
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Abstract

The relation between microstructure and electrical properties of insulating matrix rein-
forced by conductive flexible fibers is investigated using a discrete modeling approach.
The DC conductivity was calculated for different fiber contents in 3-D structures. The
influence of fiber tortuosity and aspect ratio on the percolation threshold was high-
lighted. The model was then adapted to nanocomposite materials composed of carbon
nanotubes dispersed in a polymer matrix. Two different electrical behaviors were ex-
perimentally measured, depending on the composite processing conditions. The nu-
merical simulations showed a classical lattice percolation for one type of materials
whereas the other one is discussed in term of continuum percolation and, in this last

case, a law is proposed to account for this effect.
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Introduction

In the last decades, there has been a growing interest in electrical properties of hetero-
geneous materials made of conductive fillers dispersed in an insulating polymer ma-
trix. Such systems undergo an insulator-conductor transition at a critical volume frac-
tion of fillers, y.. For random dispersion of particles with the same shape and size, the
evolution of the material electrical conductivity, o,, with the fillers volume fraction y
is known to be governed by a percolation law [28, 36], and . is then called the perco-
lation threshold:

‘
o, = (ﬂ} 4-2-1
I-y,

where ¢ is the critical exponent for the conductivity. Percolation is a statistical geomet-
ric theory which has established the universality of the exponents in the power law de-
pendence of geometrical parameters [28]. Different numerical approaches found “uni-
versal” values for ¢ between 1.7 and 2 for 3-D dispersions of objects [36-38]. This
percolation behavior in electrical properties of heterogeneous systems is related to the
appearance of a connected filler network within the matrix. Several experimental stud-
ies were in good agreement with equation 4-2-1 but the universality of the critical ex-
ponent ¢ is still controversial in real systems. Indeed, non-universal values of ¢ (higher
than 2) have been frequently reported in experimental studies [42].

In recent years, the efficiency of carbon nanotubes (CNTs) as conductive fillers in
polymer matrices has been actively studied [108, 110, 111, 178, 184]. Since their dis-
covery in 1991 [63], numerical and experimental studies have demonstrated the out-
standing mechanical and electrical properties of CNTs [58]. A longitudinal Young’s
modulus of around 1 TPa was found, and an electrical conductivity between 10* and
10° S.m™, depending on the type of carbon nanotube (either single-walled, SWNT, or
multi-walled, MWNT) [98-101]. Thus, used as fillers in polymeric matrices, such ob-
jects might be of interest. It exists many works in the literature dealing with this appli-
cation of CNTs in nanocomposites. These results are very disparate and, depending on
the processing method, or the nature of the polymer matrix, or the type of carbon nano-
tubes, percolation threshold between 0.0013 vol% and 4.2 vol% and a conductivity or-
der of magnitude ranging from 107 to 10 S.m™" for the composites were found [111,
178, 179].

Up to now, most of the theoretical studies dealing with fibrous structures have
considered rod-like fibers. Many parameters were found to strongly influence geomet-
rical percolation properties in such systems: particle interaction, orientation or aspect
ratio [45, 143-145]. Concerning the simulation of electrical properties of such conduc-
tor-insulator mixtures, since the pioneering work of Kirkpatrick in 1973 [36], several

works were reported. Most of these models are based on the RC model (for Resistor-
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Capacitor) which resolves an equivalent RC circuit created from a simulated micro-
structure. Flandin et al. [46] have developed this type of modeling for conductive
coated stiff cellulose whiskers filled polymer and AC electrical properties were calcu-
lated. Later on, RC modeling were adapted for CNTs, by assuming their straight one-
dimensional geometry. DC electrical properties were then simulated for 2-D [147] or
3-D [148] networks; and in this last case the effect of interactions (Van der Waals
type) between SWNTs was investigated.

CNTs are generally synthesized with an extremely high length to diameter aspect
ratio. Consequently, CNTs present good flexibility properties that can be responsible
for the creation of an entangled CNT network within the matrix. Such a microstructure
is more complex to model compared to straight fiber networks. The role of the fiber
tortuosity and entanglement rate on the percolation and electrical behavior is still un-
der investigation. Recently, Yi et al. [146] have shown by numerical calculation, the
increase of the 2-D percolation threshold with fiber waviness (simulated by a sinusoi-
dal shape of the fibers).

The work described in this paper deals with a 3-D numerical simulation of DC
electrical properties of multi-walled carbon nanotubes/polymer nanocomposites. Such
materials were previously studied [Article I]. Transmission Electron Microscopy
(TEM) and Environmental Scanning Electron Microscopy (ESEM) observations have
highlighted the good dispersion of MWNT within the matrix. MWNTs aspect ratio was
estimated around 240+70 by image analysis and they appeared curved and entangled in
the materials as shown in Figure 4.2.1.

In the present study, the macroscopic properties of the composite were related to
the filler position and geometry (aspect ratio and tortuosity). In a first step, the genera-
tion of the flexible fibers will be described and then, in a second step, the construction
of the fiber network and the electrical modeling will be presented. Numerical results
will be finally compared to experimental data.
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Figure 4.2.1 ESEM observation of a 3 vol% MWNTs filled polymer nanocomposite.

Computational procedure

The 3-D DC electrical properties were calculated in three steps: (i) the generation of
the composite microstructure; (ii) the creation of an equivalent resistance network cor-
responding to this microstructure; and (iii) integration and calculation of this network
in a FEM software.

2.1
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Fiber generation

The first step is the generation of N;curved fibers in a given volume. In order to repre-
sent non-straight fibers and to easily determine fiber-fiber intersections, a discretiza-
tion method is used. Thus, each fiber is described by N elementary nodes (i.e. N-1 ele-
mentary segments). The first node is randomly generated in the considered volume.
The position of the following node is then determined by two parameters: the angle 6;
and the segment length L (cf: Figure 4.2.2 (a) which shows the position of the node i+1
from the previous node i). In fact, as shown by Néda et al. [144], sin(6;) is uniformly
distributed between —sin(8,,,,/2) and sin(60,,,,/2) (and not 6; between —0,,,,/2 and 6,,,./2)
to obtain a complete isotropy of the generated segments orientation. Thus L and 8,,,,
are parameters that will govern the length and the tortuosity of the fiber. Indeed with
Onax = 0° a straight fiber is generated; and then, the higher 6,,,,, the lower the persis-
tence length of the generated fiber (i.e. the higher its tortuosity).

From each elementary straight segment, a fiber elementary part is then defined be-
tween the two nodes by a Kochanek-Bartels curve [185]. On the im segment (refer-
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enced in the following as the elementary fiber part I) in Figure 4.2.2 (b), the starting

and the ending nodes, i and i+1, are given by the two position vectors P, (X;, yi, z;) and

—_—

P., (Xis1> Yis1»> Ziv1). The starting tangent 7_": and the ending tangent H are defined by:

— l(— —
7=1(p;-F) 422
2
The curve between nodes i and i+1 is then defined by a cubic Hermite spline; the pa-
rametric equation of this curve which gives the evolution of the position vector be-
tween the starting and ending nodes is:

—_—

P)=H,()P +H,(t)T +H,(t)P,, + H, ()T,

i+1

4-2-3

where the parameter ¢ € [0, 1] and the four Hermite functions are given by:

H,(1)=2" -3 +1

H,(t)=1"—2t* +1

Z(I):—Zt +31°

H,(t)=1- 4-2-4

The two extremities of the curve obtained for t = 0 and t = 1 correspond to the nodes i

and i+1 respectively. Each function P(r) is continuous and differentiable. As for each

node i, the incoming and the outgoing tangents were chosen to have same length and
direction (those of the vector 7, defined in 4-2-2), the spline is said to have a C'

continuity over all segments (over the whole fiber).

(a)

i+2

Figure 4.2.2 (a) Definition of the node i+1 position from the previous node i, and (b)
shape of the generated Kochanek-Bartels curves between each node.
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All fibers are generated with the same geometrical parameters: N, 6,,,, and L. The
fiber length which can be approximated to Ly = (N-1)L (cumulated straight segment
length) was set to 0.4 (with a unit cell size of 1). The number of fibers generated in the
cube [0, 1]x[0, 1]x[0, 1] was adjusted to obtain the desired fiber volume fraction y. An
example of the final microstructure for 175 fibers is displayed in Figure 4.2.3. Once

the microstructure is set, the corresponding resistance network could be built.

4

DR
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Figure 4.2.3 Example of a 3-D generated microstructure containing 175 fibers with
N = 17 nodes per fiber and Bmax = 45°.

2.2
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Equivalent network construction

The first step of the equivalent network construction consists, by giving a section to
the generated fibers, in detecting the intersections between fibers. Indeed, fibers have
been created without taking into account possible overlapping. Basically, the equiva-
lent resistance network is then developed on the nodes corresponding to the fiber ex-
tremities and the nodes of a fiber where a contact with an other fiber was determined.
In Figure 4.2.4 (a) two fiber parts, I and J as defined previously, of two different fi-
bers, F; and F,, are considered. Both fiber parts are themselves discretized in n nodes.
The nodes position is given by equation 4-2-3 by taking ¢ = p/n or t = g/n with the two
integers p and g € [0, n] for fibers F; and F, respectively. The first nodes (p =0 or g =
0) correspond to the nodes i and j respectively and the last nodes (p = n and ¢ = n) to

the segments extremities i+1 and j+1 respectively. The distance /. between each pair of
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nodes from the two different fiber parts is then calculated. In first approximation, the
fiber diameter, D, is defined as the distance between each nodes of a fiber elementary
part and is given by D = L/(n-1). Then, if [, < D, a contact is established between the
two nodes p and q of each fiber part I and J (see Figure 4.2.4 (a)). If at least one pair of
nodes verifies the test, a contact is defined between the two fiber parts.

Thus, the fiber aspect ratio, &, can be approximated by:

L
=—=(N-1I)(n-1) 4-2-5
D

The fiber volume fraction  in the considered unitary volume can be also calcu-
lated (the overlapping volume is neglected):

w=N,SL 4-2-6

where S is the fiber section given by:

2
S = z(gj 4-2-7

Finally, in Figure 4.2.4 (a), at the end of this contact determination process, only
the coordinates of the nodes p, q and of the fiber extremities (for example, the node
i+1 in Figure 4.2.4 (a) corresponding to the last node of the fiber F,, i.e. the node N)
are memorized. Straight resistors are created between each pair of contact nodes and
between two consecutive memorized nodes of the same fiber. Two different types of
elements are then distinguished: fiber elements, E; and contact elements, E.. For each
type of element an electrical conductivity is associated: oy, the fiber conductivity and

o., the contact conductivity.
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(b)

Figure 4.2.4 (a) Determination of a contact between the fiber elementary parts I and
J of the two fibers F; and F, with n = 8, and (b) corresponding equivalent resistance
network.

In Figure 4.2.5, an example of such an equivalent resistor network is represented.
The resistors are represented by straight elements, it is just a topological representation
and the real distance between each node is taken into account in the value of the ele-
ment conductivity.

The final step of the electrical modeling is the integration of this network in the
FE software Cast3m, developed by the CEA (France) [186]. In this software, each ele-
ment is defined by two nodes, a section and a conductivity. For both types of elements,
the section was taken equal to the fiber section S. The fiber element effective conduc-
tivity integrated in the software, o;’, was corrected by taking into account the differ-
ence between the fiber length in the original microstructure (/;in Figure 4.2.4 (a)) and
the length of the equivalent straight element (/;’). For contact elements, the effective
conductivity value, o.’, was calculated by assuming a contact length always equal to
the fiber diameter; in this way, all the contact resistances have the same value, inde-
pendently of the overlapping distance. Both element conductivity values are thus given
by:

, l ,
oc,=0,— and g_ =0

s . 4-2-8
L

lc
c D
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Nevertheless, o, and o, will be taken as the model parameters for discussion in the fol-
lowing.

When the network is created in Cast3m, a potential difference is applied between
two opposite faces of the considered cube [0, 1]x[0, 1]X[0, 1]. The effective conductiv-
ity of the assembly is then calculated. Isotropy was checked by calculating the conduc-
tivity along the three directions x, y and z and the average of these three values was
considered as representative for the simulated elementary volume.

This model does not take into account any matrix conductivity. Indeed the equiva-
lent resistors are generated in a perfect insulating medium (with a conductivity equal to
zero); consequently, a non-zero calculated conductivity value means that the structure

is percolating.

Figure 4.2.5 Equivalent resistor network of an entangled fibers microstructure.

Results and discussion

3.1

Percolation in entangled fibrous networks

The percolation threshold, ., in such simulated microstructure is defined as the fiber
volume fraction where a conductivity value appears simultaneously in the three volume
directions. Figure 4.2.6 presents the resulting percolation threshold, determined by di-

chotomy, as a function of the fiber aspect ratio for different fiber shape. To generate
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the fibers, the number of discretized nodes per fiber elementary part, n, is chosen to be
constant and thus, increasing the aspect ratio is equivalent to increasing the number of
fiber elementary parts (N-/) and to decreasing the segment length L in order to keep

the same final fiber length L,

As a reference, calculation has been made for straight fibers (8,, = 0°) and a
power law dependence (linear fit in the log-log scale of Figure 4.2.6) is found with an
exponent around —1 as already established by Nan [145]. When the fiber tortuosity in-
creases (by increasing 6,,,, to 90°), this exponent (the slope in Figure 4.2.6) decreases
and the percolation threshold values are higher. The higher the fiber aspect ratio, the

stronger the tortuosity effect on the percolation threshold.

These results are compared with those predicted by an analytical percolation
model, the excluded volume theory. This model assumed that the percolation threshold
is inversely proportional to the object excluded volume V., [140, 141]:

1
W, o< — 4-2-9
\%

ex

The excluded volume of an object is defined as the volume associated to that ob-
ject which is not accessible by the center of mass of another identical object. For a
straight cylinder of length L and radius R, capped at each end with a hemisphere, Bal-
berg et al. calculated [140]:

V. =ﬂ—nR{]+i(£J+i<sin(y)>(£j2] 4-2-10

3 4\R) &8n R

where the term (sin(y)), the average value of sin(y), describes the fiber alignment with
y being the angle between two fibers (for an isotropic distribution, (sin(y)) = w/4). This
model appears in Figure 4.2.6 to be in good agreement with the percolation threshold
calculated for isotropic high aspect ratio straight fibers. Indeed, Bug et al. [142] have
shown that for very thin rods (R/L — 0), the proportionality in equation 4-2-9 becomes
an equality. Nevertheless, when the fibers are curved, the percolation threshold is un-
derestimated by this excluded volume theory. This can be understood by an effective
excluded volume for a tortuous fiber lower than that of a straight fiber with the same
length and aspect ratio. In another way, a tortuous high aspect ratio fiber can be con-
sidered as a filler with an effective aspect ratio (e< L/R in equation 4-2-10) lower than
that of the same straight fiber, leading to a lower excluded volume and a higher perco-
lation threshold.
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Figure 4.2.6 Simulated percolation threshold (in volume %) for straight and tortuous
fibers vs. fiber aspect ratio. Comparison with the one predicted by the excluded vol-
ume theory.

Figure 4.2.7 emphases the influence of fiber tortuosity on the percolation thresh-
old for fibers with aspect ratios of 90 and 240. For 8,,, ranging from 0° to 180°, the
percolation threshold is increasing from 0.63 to 0.91 vol% with a fiber aspect ratio
¢ =90 and from 0.18 to 0.45 with & = 240. These observations confirm the previous
ones: with high aspect ratio fibers tortuosity has a stronger effect on the percolation
threshold. Both curves on Figure 4.2.7 have the same S shape. In Figure 4.2.7, a corre-
lation can be made between this evolution of y, and the evolution of the fiber gyration
radius, R, (normalized to the fiber length L), with 6, As for polymeric chains, the
fiber gyration radius is here defined as the length between the two extremities of the
fiber. The decrease of this radius with the fiber tortuosity is that much important since
the aspect ratio is high. This observation is related to the fact that the increase of the
fiber aspect ratio is made by an increase of the number of fiber elementary parts, N-1,
which consequently results in a higher global fiber tortuosity if ,,, # 0°. Indeed in
real objects such as carbon nanotubes, the flexibility properties and the tortuous aspect
of the objects are directly related to their very high aspect ratio. To sum up, as the fiber
tortuosity increases, the average fiber gyration radius decreases leading to a smaller ef-
fective aspect ratio and an increase of the percolation threshold.
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Figure 4.2.7 Evolution of the simulated percolation threshold (filled symbols) and
the average fiber normalized gyration radius (unfilled symbols) with the fiber tortuos-
ity, Omax, for fiber aspect ratio of 90 and 240.

3.2
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Electrical modeling results: comparison with experimental data

As described previously [Article I], multi-walled carbon nanotubes (MWNTSs) with an
average aspect ratio of 240 (determined by image analysis on TEM micrographs) were
dispersed in a polymer matrix (poly(styrene-co-butyl acrylate)). These composites
were prepared by mixing an aqueous suspension of polymer spherical particles (a la-
tex) with an aqueous suspension of nanotubes stabilized with a surfactant. Two proc-
essing conditions were used: the mixture was either evaporated (materials E) or freeze-
dried and pressed (materials FP). From ESEM observation of Figure 4.2.1 obtained
from 3 vol% MWNTs filled E composite, one can notice a very good nanotube disper-
sion. Such a good state of dispersion was found for both types of materials. However,
E and FP materials have shown a strong difference in their electrical properties. As
shown in Figure 4.2.8 where a zoom of the experimental data is presented (not all of
the experimental points are shown but the plotted power law fit takes into account all
the data), FP materials present a lower conductivity level. Moreover, by fitting a
percolation law (equation 4-2-1) a percolation threshold of 0.18 vol% and a critical
exponent t = 1.7 were found for E materials whereas for FP materials a threshold of
0.45 vol% and ¢ = 3.9 were determined (see Figure 4.2.8 (b)).

This previous study have also shown a higher thermo-mechanical stability for E
composites than for FP ones. This difference was understood by assuming a lower

nanotube entanglement rate in the FP materials. Nevertheless, differences in electrical



Partie 4 / Résultats et Discussion - Article II

properties can be explained by a difference of tube/tube contact electrical properties
between E and FP systems. An assumption was then made of a higher residual surfac-
tant amount in the case of freeze-dried materials. The organization of this surfactant in
the film is highly uncertain [167-169, 171]. One can suppose that a part will be dis-
solved in the polymer and an other part will be adsorbed on nanotubes surface. This
adsorbed surfactant could strongly modify electrical properties of tube-tube contacts.
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Figure 4.2.8 Volume electrical conductivity vs. (a) fiber volume fraction and (b) re-
duced fiber volume fraction for simulated microstructures with § = 240 and o. = 10°
1s.mt and Bmax = 45° (O), 0c = 5.10° S.m™ and Bnax = 90° (0), or o. = s(w) and
Bmax = 90° (A). Comparison with experimental data obtained for carbon nanotubes
filled polymer composites E (®) or FP (O). Comparison with the percolation theory
(solid lines).
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The higher percolation threshold found for FP materials (more than two times
higher than for E materials) can be understood either by an increase of nanotube tortu-
osity (as shown by the previous simulation results, a high tube tortuosity (,,,, = 180°)
could lead to a comparable percolation threshold); or by a larger number of aggregates
within the composite at the end of this process.

As already said before the average nanotubes aspect ratio was set to be 240; this
value was integrated in the model. Image analyses were then run on TEM (Transmis-
sion Electron Microscopy) composite pictures. In order to run such observations, thin
composite microsections were cut by ultramicrotomy; Figure 4.2.9 (A) shows an ex-
ample of such image for the 3 vol% of nanotubes filled E composite. The 2D apparent
nanotube segment curvature radius distribution was then measured on this type of im-
ages as illustrated on Figure 4.2.9 (B). The resulting curvature radius distributions
measured for E and FP systems are plotted in Figure 4.2.10. Distributions of
(750 £ 500) nm and (410 £ 300) nm are found for E and FP materials respectively.
Thus, carbon nanotubes remain more curved and tortuous in FP composites than in E
ones. This is in agreement with what was assumed previously [Article I] concerning
the fact that the residual stresses in FP systems are more important than in the relaxed
entangled structure of E materials. Indeed, this more tortuous aspect of MWNTs in FP
materials can result from an effect of compression at the contact between two non —
entangled nanotubes.

The experimental curvature populations was then statistically compared to that
measured on the projection of the simulated 3-D microstructure (simulation of TEM
observation). The parameter 6,,,, was then adjusted to give two equivalent apparent
curvature radius populations (statistical tests were made on the average value and on
the variance between experimental and simulated populations); values of 45° and 90°
were determined for E and FP materials respectively.

However, it is important to notice that TEM samples are very thin and MWNTs
appear shorter and less entangled than what they really are in such observations. Thus,
the model parameter, 6,,,,, was adjusted on small nanotube segments, and the number
of segments per generated nanotube was then multiplied in order to obtain the desired
aspect ratio.
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Figure 4.2.9 (A) TEM observation of the 3 vol% MWNTs filled E composite and (B)
corresponding apparent 2D curvature radius measurements.
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Figure 4.2.10 Measured distribution of nanotube apparent curvature radius in E and

FP composites.
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The modeling approach proposed in the present paper was then focused on a quan-
titative study of the influence of the contact electrical efficiency on the percolation be-
havior. The goal is to validate the hypothesis that the elaboration process strongly in-
fluence tube-tube contact properties in MWNTs / polymer nanocomposites.

The nanotube intrinsic longitudinal electrical conductivity was set to oy = 10 S.m’
' lowest value of those found in the literature [98-101].

A simple lattice percolation behavior
For E nanocomposites, the contact conductivity, o., was adjusted in order to fit the

composite electrical conductivity value. The variations of the calculated volume con-
ductivity with o, were investigated for a simulated structure containing 0.3 vol% of
nanotubes. These results are presented in Figure 4.2.11. One can observe a power law
dependence (linear fit in the log-log scale of Figure 4.2.11) for low o, values, then, the
volume conductivity begins to saturate when o, tends toward the value of . As shown
in Figure 4.2.8 (a) the E composite filled with 0.3 vol% of MWNTs has an experimen-
tal conductivity of 7.5.10” S.m™. Such a conductivity value is reached in Figure 4.2.11
for 6. = 0.1 S.m™". This is equivalent to a contact resistance set to 6.1 kQ by taking into
account the dimensions of a contact element: a section equal to the tube section and the
tube diameter as length.
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Figure 4.2.11 Evolution of the calculated volume electrical conductivity with the con-
tact conductivity of a generated microstructure containing 0.3 vol% of fibers with an
aspect ratio of 240 and B6n.x = 45°.

By using the parameter values previously adjusted for E composites, conductivity
simulations were run for different fiber contents. As observed in Figure 4.2.8 (a), re-
sulting conductivity level is in very good agreement with the experimental percolation
law fit obtained for E nanocomposites. The percolation law of equation 4-2-1 was fit-
ted for simulated data in Figure 4.2.8 (b), with a simulated percolation threshold found
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to be . = 0.2 vol%, a critical exponent of 1.6 is determined. These values are consis-
tent with those obtained for E materials.

To conclude, E composites present a classical percolation behavior. A simple
modeling with contacts between fibers which can only be either conductive (with a
weak contact resistance) or non-conductive, brings to the same critical exponent close
to the “universal” one found to be between 1.7 and 2 [36-38]. An adjustment of the
model morphological parameters based on TEM image analysis has allowed to simu-
late a percolation threshold consistent with the experimental one.

Discussion on a continuum percolation effect
To explain the less simple behavior of FP composites, the assumption was made that

the surfactant would modify contact resistance. The conductivity of this surfactant was
measured and found to be o5 = 5.10° S.m™". So, a first calculation was made by using
this conductivity as contact conductivity and 8,,,, = 90° as determined previously. Re-
sults of these simulations for different fiber contents are presented in Figure 4.2.8.
First, one can note that there is actually an increase in the percolation threshold, as
discussed above, but this increase is not as important as for experimental results. This
very high percolation threshold obtained for FP materials cannot only be explained by
an increase in nanotube tortuosity but also by a larger amount of nanotube aggregates
formed during the process and which would lead to a lower effective volume fraction
of dispersed MWNTs. Although it is difficult to quantify them (because of the small
areas investigated in TEM), such aggregates can be observed in TEM and present a
shape of spherical nanotube ball. Nevertheless, the same percolation exponent (1.6) as
previously found is obtained with o. = o5, the conductivity being just translated to
lower levels.

Many experimental studies report conductivity critical exponent values signifi-
cantly higher than the “universal value”; for example, Heaney [42] found an exponent ¢
around 3 in carbon black — insulating polymer composites; Rubin et al. [43] obtained
an exponent close to 6.4 in the same type of materials with a different carbon black
morphology. In 1979, Kogut and Straley [39] theoretically showed that it is possible to
obtain non-universal exponent if the link conductivity value is taken from a diverging
distribution. In 1985, Halperin et al. [40] used the same type of distribution to describe
the links conductivity in a “Swiss-cheese” structure; the authors show that in this case,
t = tuniversa + 1/2. Balberg et al. [41] and later on, Rubin et al. [43] proposed a model
based on interparticle tunneling conduction; this model implies a diverging resistance
distribution between spherical particles governed by a Hertz law depending on the
mean interparticle distance (which decreases with the particle content). Such theoreti-
cal approaches which assume a distribution of contact properties which vary with the
volume fraction of dispersed objects are known as continuum percolation theories.
They all lead to percolation critical exponents (for conductivity) higher than the uni-

versal value.
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Thus, to model the high “non-universal” value obtained for ¢ in FP composites, a
function, s, is proposed in the present paper for the evolution of the fiber-fiber contact
conductivity with the fiber volume fraction:

O-(,'E - O-S

[+e v

s(y)=0, + 4-2-11
where o,z is the contact conductivity determined previously for E composites and con-
sidered as the “best” nanotube contact conductivity.

The s function is a classical sigmoid function ranging from os to o,z . The parame-
ters a and b govern the inflexion point and the width of this inflexion of the sigmoid.
Different values for these parameters were tested and the optimized values found to
well-fit experimental data and used in the Figure 4.2.8 curves are a = 900 and b = 10.
Consequently, the inflexion point is for w = (1.1 £ 0.5) vol%. By taking o. = s(y),
Figure 4.2.8 shows that the calculated conductivity are in the same range of order as
measured conductivity for FP materials. Moreover, the percolation law is fitted in this
case with t ~ 3.6, really close to the experimental one (the slopes in Figure 4.2.8 (b)

are equivalent).

These observations suggest that in FP nanocomposites, the electrical contact be-
tween carbon nanotubes becomes more effective as the nanotubes volume fraction in-
creases. For w < 0.6 vol%, i.e. very close to the percolation threshold, the contact con-
ductivity is nearly the surfactant conductivity, os; then o, rapidly increases and for
w 2 1.6 vol%, saturates to the “best” contact conductivity. This would mean that for
high nanotubes volume fraction the amount of surfactant at the contact between tubes
is low and has a weak influence in contact conductivity. This is consistent with the as-
sumption of constrained simple contacts in FP materials (versus entangled contacts in
E materials). Indeed, the compression stresses at the contacts between tubes (resulting
from the compression step of the process) increase with nanotube content in FP mate-
rials and lead to a decrease in surfactant amount at tube/tube contacts (and thus to an

increase in contact conductivity).

Conclusion

A discrete approach to model electrical properties in 3-D fibrous networks has been
proposed. This model takes into account the intrinsic electrical properties of the fibers
and the geometrical characteristics of the fiber network.

Such a numerical simulation is a useful tool to understand the link between such
fibrous microstructures and their electrical properties. Important parameters were high-
lighted such as fiber tortuosity and fiber-fiber contact conductivity and found to

largely influence the percolation and the electrical conductivity in such structures.
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The model morphological parameters were then adjusted to account for carbon
nanotubes / polymer nanocomposite materials. A good agreement was found between
the simulated and experimental percolation thresholds. With only one adjustable pa-
rameter, i.e. the contact resistance, the strong influence of the processing conditions on
the composite conductivity level and on the percolation critical exponent (which was
experimentally highlighted) was investigated with this modeling approach. In direct re-
lation with the hypothesis that E materials are relaxed (no residual stresses) while in
FP materials contact between nanotubes are constrained (compression step of the proc-
ess); the assumption that the contact resistance decreases at increasing nanotube con-
tent in FP systems was made. A law was proposed for the evolution of the electrical
contact conductivity with the fiber volume fraction to model the experimental “non-
universal” percolation behavior observed for FP systems.
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Nous présentons dans ce dernier article, une étude du comportement mécanique aux
grandes déformations des matériaux nanocomposites a 1’état caoutchoutique. Les es-
sais de traction (monotones ou cycliques) réalisés nous permettent d’émettre des hypo-
theses quant a 1’effet des conditions d’élaboration sur les enchevétrements entre nano-
fibres et sur les propriétés de contact entre fibres ; nous proposons aussi un scénario de
I’évolution sous traction des différentes microstructures supposées. Ces hypotheses
sont ensuite confrontées a des expériences de gonflement et des mesures de conductivi-
té électrique in-situ lors d’un essai de traction, dans le cas des matériaux renforcés par
des nanotubes de carbone. Les résultats expérimentaux obtenus apparaissent trés cohé-

rents avec les différents scénarii proposés.

Article III

Large deformation mechanical behavior of
flexible nanofiber filled polymer
nanocomposites.

Keywords: carbon nanotubes; cellulose nanofibrils; polymer; nanocomposites; me-

chanical properties; electrical properties; damage

Abstract

In previous works, the processing of P(S-BuA) reinforced by high aspect ratio flexible
nanofillers composites has been presented as well as their mechanical behavior in the
linear domain and their electrical properties. The purpose of the present work is now to
evaluate the large deformation behavior of such materials. Simple tensile tests or suc-
cessive tensile tests are performed at room temperature, i.e. in the rubbery state. By
studying two different types of fibers, namely cellulose nanofibrils and carbon nano-
tubes, with two processing routes, the role of entanglements and of interactions exist-
ing between the nanofillers - within the nanofiller network that can be formed in the
material - on the composite properties is highlighted. For cellulosic nanofillers, strong
bonds between fibers (hydrogen bonds) lead to a spectacular reinforcement effect
combined with an important decrease of the composite ultimate strain and an irreversi-
ble damage of composite properties after first deformation (rigid network). On the
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other hand, when such strong interactions between fillers are limited (soft entangled
network or simple contacts between non-entangled fibers) the resulted reinforcement is
less important and no decrease of the deformation at break is observed. For carbon
nanotube fillers, the evolution of the filler network during tensile test is finally high-
lighted by in-situ electrical measurements. Processing conditions are found to strongly
influence composite electrical properties (an assumption is made of changes in
tube/tube entanglements and contact electrical characteristics). Thus the material elec-
trical sensitivity during stretching is modified.

138

Introduction

Nanocomposites with an amorphous thermoplastic matrix reinforced by flexible nano-
fibers were recently synthesized [Article I]. Two types of nanofillers were studied: cel-
lulose nanofibrils and multi-walled carbon nanotubes (MWNTs); both present a high
aspect ratio (more than 200) resulting in good flexibility properties. Two processing
routes were used to elaborate nanocomposite materials: an aqueous mixture of polymer
latex and nanofiber suspension was either evaporated or freeze-dried and pressed. A
dynamic mechanical analysis of these composites was previously performed [Article
I]. In the case of cellulose filled nanocomposites a large mechanical reinforcement ef-
fect was observed. This effect was explained by the formation of a rigid nanofibril
network linked by hydrogen bonds [172] and a mechanical percolation model was suc-
cessfully used to take into account the presence of this rigid fiber network within the
soft polymer matrix. Conversely, when such bonds between cellulose fibrils were pre-
vented by the process, a lower mechanical reinforcement is observed and can be mod-
eled by a classical mean field approach. On the other hand, both types of composites
filled with carbon nanotubes (where no strong interactions are possible) highlighted
the fact that entanglements are responsible for a strong increase in thermo-mechanical
stability but do not influence the mechanical reinforcement. Thus, two main effects
were differentiated: the effect of fiber entanglements on thermo-mechanical properties

and the effect of the contact strength on the mechanical reinforcement level.

In the particular case of carbon nanotubes (which are good conductive objects
[58]) filled materials, electrical properties were also investigated. The processing con-
ditions were found to strongly influence the electrical efficiency of tube/tube contacts.
Indeed, when the composites are prepared by the freeze-drying method, a lower con-
ductivity level is measured, compared to that of the composites made by evaporation.
A discrete modeling approach was proposed [Article II] to understand the influence of
the tube/tube contact resistance on the composite electrical properties.

To fully understand the influence of fiber entanglements and fiber/fiber interac-
tions on the filler network properties, more informations are needed. In order to study
the damage of this fiber network in polymeric nanocomposites, large deformation
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measurements at temperature above the polymer glass transition temperature are now
of interest.

Thus, the purpose of the present work is the mechanical study of such nanocompo-
sites in the non-linear domain. Classical tensile tests are performed above the glass
transition temperature (T,) of these composites. The role of the damage of a possible
fiber network is discussed on successive tensile tests. The existence of this network
and its interaction with the matrix are investigated by swelling experiments. For
MWNTs filled materials, the AC electrical properties are measured in-situ during ten-
sile test for different frequencies of the applied electrical field.

Experimental

2.1

Materials

The nanofillers
Cellulose nanofibrils were obtained from sugar beet pulp at the CERMAYV (Centre de

Recherche sur les Macromolécules Végétales, CNRS, B.P. 53, 38041 Grenoble Cedex,
France). The chemical treatment used is described by Dinand et al. [158]. This treat-
ment allows to obtain a final aqueous suspension of cellulose nanofibrils which does
not sediment or flocculate. A TEM observation of these cellulosic fibrils is presented in
Figure 4.3.1 (a). Because of cellulose degradation under the electronic beam, their
TEM high magnification observations are really difficult to obtain. Nevertheless, one

can observe in Figure 4.3.1 (a) that cellulose nanofibrils are arranged in bundles of
10-50 nm width.

MWNTs were synthesized at EPFL from the catalytic decomposition of acetylene
at 720 °C on supported cobalt/iron catalyst as already described [73, 187]. For purifi-
cation, raw MWNTs sample was sonicated in 30% HNOj; for three hours then filtered
and washed with distilled water and finally dried at 120 °C. As shown in Figure 4.3.1
(b), the purified multi-walled carbon nanotubes used in this study are very long
(around 10 um), flexible and entangled. Couteau and co-workers [73] previously
showed by EDX (energy dispersive X-ray) analysis that with this purification process
the Fe (K, 6.4 eV and K; 7.06 eV) and Co (K, 6.93 eV and Kz 7.65 eV) peaks are dras-
tically reduced in the purified sample. This means that the metallic catalysts are
mainly removed by the purification step. Image analysis made on several TEM pictures
gives a diameter distribution between 8 nm and 100 nm with a mean value around 32
nm.

The purified nanotubes were dispersed in a distilled water solution of 1.2 g.L” so-
dium dodecylbenzene sulfonate (SDBS: C;3sH0SO3;Na) surfactant using a sonication
step for five minutes with 20 mL suspension volumes, using a Branson Sonifier with a

13 mm probe tip at 20 kHz and a power source of 25 W. Several weight ratios of nano-
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tubes to surfactant were investigated for solution stability and an optimum ratio of five

(5:1) was chosen to obtain an aqueous suspension stable for at least three weeks.
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Figure 4.3.1 TEM observation of (a) cellulose nanofibrils extracted from sugar beet,
and (b) purified multi-walled carbon nanotubes.

Composite processing
The latex was prepared by emulsion copolymerization of styrene (35 wt%) and butyl

acrylate (65 wt%) using a semi-continuous feed process (LCPP, Laboratoire de
Chimie et Procédés de Polymérisation, UMR CNRS 140 - CPE Lyon, BP 2077, 69616
Villeurbanne Cedex, France). The polymerization occurs in a miscellar aqueous solu-
tion of a surfactant mixture: an anionic (C;H,;0(CH,CH,0),SO;3;Na) and a non-ionic
(C12HysO(CH,CH,0)19H). A surfactant-stabilized aqueous suspension of poly(styrene-
co-butyl acrylate) (P(S-BuA)) is obtained containing 43 wt% of spherical polymer par-
ticles with an average diameter of 145+10 nm (determined by light scattering). The
glass transition temperature of P(S-BuA) was determined by differential scanning
calorimetry (heating rate of 10 K/min) and found to be 266 K.

The latex was first stirred with the stable aqueous suspensions of nanofillers. Two

processing conditions were then used to prepare the composites. The mixture was ei-



Partie 4 / Résultats et Discussion - Article III

ther cast in an aluminum mold with a teflon coating and put in a drying oven at 308 K
under vacuum for five days. The chosen temperature (about 40 K above the polymer
glass transition temperature) allows the water evaporation and the film formation (i.e.
polymer particles coalescence). So-called evaporated films (or materials E) were ob-
tained. For the second route used to elaborate composites, the mixture was first freeze-
dried to allow water sublimation, a compact soft powder was obtained. This powder
was then pressed at 373 K for 5 minutes under 1 MPa after 45 minutes of thermal sta-
bilization without pressure. This second type of nanocomposite materials is referred as
FP materials. In both cases, the chosen parameters allow to obtain homogeneous com-
posite samples and transparent pure P(S-BuA).

Samples reinforced with nanofillers contents of up to 6 vol% for cellulosic nanofi-
brils or upto 3 vol% for MWNT s fillers, were processed. The homogeneity of the nano-
fillers dispersion within the composites was checked by TEM observations on thin
mcrosections [Article 1]. A good dispersion of cellulose nanofibrils and MWNTs was

found in all composites, either E or FP.

2.2

Methods

The non-linear mechanical behavior was analyzed via tensile tests. Measurements
were performed on a MTS device (MTS I/ME). A thermo-regulated chamber allowed to
work in a temperature range from —70 °C to 300 °C. Constant cross head speeds were

-1

maintained with initial strain rate of 2.10% s or 2.7.107 5. True stress o and true

strain € were given by the relationships:

c=1In L and a=£ 4-3-1
S L

0 070

where Ly was the initial sample length, L was the length during the test and S, the ini-

tial sample section (with the assumption of volume conservation).

Swelling experiments were run in order to evaluate the interactions between the
fillers and the polymer matrix. Toluene was chosen because it is a good solvent of both
polystyrene and poly(butyl acrylate). A parallelepipedic shaped sample of weight m;
(around 0.2 g) was immersed in toluene for 2 days. Once swollen, the sample was ex-
tracted (when possible), dried at 30 °C for 1 day and weighted (weight m,). The weight

fraction G of residual gel in the composite after swelling is then given by:

G:ﬂ(iuj—i 432
m, \ W w

where W is the ratio of the polymer weight to the filler weight for the composite sam-
ple.

In-situ electrical conductivity measurements were carried out during a tensile test,
as already done for other conductive nanocomposites [44]. Parallelepipedic samples
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(around 5 x 15 x 0.7 mm3) were coated at their ends with a silver paint to ensure a
good electrical contact. Electrodes and samples were carefully isolated from the ten-
sile machine. Longitudinal AC complex electrical conductivity measurements were per-
formed at ambient temperature for several frequencies ranging from 10 mHz to 1 MHz
using a Solartron 1226 bridge with a low applied field of about 1 V/cm. The complex
admittance Y was recorded versus time. From this admittance, the conductivity ae*
can be deduced following the equation:

2
Lzy*l’_ 4-3-3
w.T V

0

o, =Y"
with W, L and T the width, the length and the thickness of the sample during the test,
and Vy=LoXToxW, the sample initial volume. The conductivity in place of the admit-
tance was chosen to be plot in results presentation because it is an intrinsic parameter
that should remain constant without any changes in the arrangement of the conductive
component, conversely to the admittance, which depends on the geometry variation of
the samples. Note however that the equation (3) uses the assumption of a constant vol-

ume of the sample during stretching. This will be discussed below.

Results and discussion

3.1

142

Tensile tests

Monotonic tensile tests were performed on pure P(S-BuA) and related composites with
a cellulose nanofibril content up to 6 vol%. The initial strain rate was 2.102 s™". The
tests were performed at room temperature, that is around 30 K above T,. The stress-
strain curves are presented in Figure 4.3.2. The unfilled P(S-BuA) exhibits the typical
behavior of amorphous thermoplastic above T, i.e. a rubber-like non-linear elastic be-
havior, which is found independent on processing conditions. For such an amorphous
polymer without cross-linking, no fracture is observed and the stress-strain curve con-
tinues until the flow of the sample. In the range of forces then measured, the apparatus
failed and that is the reason why the curves in Figure 4.3.2 are stopped at ¢ = 2. In the
case of composites filled by 1.5 vol% of nanofibrils, the same kind of rubber-like be-
havior as in the matrix is observed but with higher stress level. Here again, this is in-
dependently on processing conditions. On the other hand, E composites filled with 3, 4
and 6 vol% of nanofibrils display a different behavior. Indeed, the 6 vol% filled mate-
rial exhibits a pseudo-plastic behavior with a slope change in its stress-strain curve.
The 3 and 4 vol% filled materials have an intermediate behavior. These composites
present a fracture point with an ultimate strain quickly decreasing with the nanofibril
content. Moreover, the Young’s modulus (as determined from the initial slope of the
curves) in these E systems is non-linearly increased by the nanofibril content; i.e. by
about 150 times when only 6 vol% of nanofibrils is used, and by only 4 times when 1.5
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vol% of nanofibrils is added. This discrepancy can be explained by the presence of
strong interactions, through hydrogen bonds, between cellulose nanofibrils. Indeed, the
mechanical reinforcement in E composites is strongly underestimated by a classical
mean field approach such as the Halpin-Kardos equation which assumes that short fi-
bers have no interaction with their neighbors [Article I]. As already observed by Favier
et al. [172] and Hajji et al. [188] for nanocomposites with the same matrix reinforced
by cellulose whiskers, cellulose nanofibers are organized in a rigid network linked by
hydrogen bonds when filler content is above the percolation threshold. A mechanical
approach based on percolation theory which takes into account a rigid filler network is
needed to model this strong reinforcement effect. Therefore, the high Young’s modulus
and the lower ultimate strain of such composites is governed mainly by nanofibril
strong interactions, i.e. by the rigid cellulose network formed within the soft matrix.
The slope change observed in the stress-strain curves for composites containing 3, 4 or
6 vol% of nanofibrils is then related to the partial breakage of this network. Moreover,
the addition of nanofillers seems to be responsible for a damage of the polymer matrix.
Indeed, filled materials present a break point; the strain level at this point decreases
while the cellulose content increases.

16 (6% E) (6% FP)
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Figure 4.3.2 Tensile tests performed at room temperature with an initial strain rate
of 2.1072 s''on pure P(S-BuA) matrix and related cellulose filled composites either E
(black lines) or FP (gray lines). The cellulose content is given in volume percentage.
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Conversely, for high filler contents, FP composites exhibit a different mechanical
behavior compared to the E ones. Previous works [172][Article I] have highlighted the
fact that the freeze-drying process prevents, or at least strongly limits, the creation of
strong hydrogen bonds between cellulose nanofibers. Consequently, FP materials pre-
sent, in Figure 4.3.2, a mechanical behavior similar to that of the unfilled matrix but
with higher stress levels. No decrease of the material ultimate strain is observed and
the Halpin-Kardos model allowed to model the Young’s modulus of these FP compos-
ites. This confirms that no rigid cellulose network is created within the matrix, because
of the lack of strong interactions between cellulose nanofibrils. Note that the 6 vol%
cellulose filled FP composite constitutes a particular case because of its mechanical
behavior intermediate between the most rigid 6 vol% E materials and the pure matrix.
For this high nanofibril content, some hydrogen bonds may evenly be created during
the FP process.

Tensile tests results of MWNTs filled materials are plotted in Figure 4.3.3. These
results are comparable to that previously described for FP cellulose filled composites.
Indeed, due to their surface chemistry, carbon nanotubes cannot create strong links
among each other. Thus, the same rubber-like behavior as the matrix is obtained for
composites, with a mechanical reinforcement lower than for E cellulose filled compos-
ites and which can be modeled by a Halpin-Kardos calculation. Moreover, no differ-
ence can be observed in Figure 4.3.3 between E and FP material for both nanotube

contents.
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Figure 4.3.3 Tensile tests at room temperature for carbon nanotubes filled P(S-BuA)
composites either E or FP, with an initial strain rate of 2.1072 s,

Previous dynamic mechanical analysis (DMA) performed on such MWNT rein-
forced materials [Article I] have shown a weaker thermo-mechanical stability for FP
materials. An assumption of a lower nanotube entanglement rate resulting from the FP
process was then made to explain this difference. The presence of an entangled nano-
tube network (a soft network, without strong links) in E materials is responsible for the
composite elastic modulus in high temperature range where the polymer matrix is vis-
cous. During the FP process, nanotubes do not have time to reorganize and to create
entanglements; they remain isolated from each other. However, the mechanical rein-
forcement at room temperature was found to be independent on these entanglements
and to be only due to stress transfer. The tensile behavior at room temperature also ap-
pears independent on the process. At large deformation the mechanical properties of
the soft entangled nanotube network are certainly negligible compared to the stress

transfer resulting from interactions between nanotube surface and the polymer chains.

Figure 4.3.4 displays tensile tests performed on 3 vol% MWNTs filled composites
E and FP at 373 K. For this high temperature, E and FP composites does not show the
same behavior. In this range of temperature the P(S-BuA) matrix behaves as a viscous
fluid. Nevertheless, composites still display an elastic response for this temperature.
As discussed previously, this observation, which is in agreement with DMA data, can
be explained by the presence of an entangled nanotube network in E materials. In FP
ones, where the assumption of few nanotube entanglements was made, tube/tube inter-
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actions may exist at the simple contact between tubes (through the polymer or maybe
the surfactant) and can explain the existence of the composite mechanical response at
such a high temperature. Nevertheless, at this temperature, the higher mechanical
properties of tube/tube entangled contacts compared to simple contacts are highlighted
by the higher Young’s modulus and the higher yield strain and stress obtained for E
materials.

For temperatures higher than 373 K, DMA results showed [Article I] that simple
contacts between nanotubes (in FP systems) lead to the flow of the material and entan-

gled contacts (E systems) are responsible for the material elastic properties.

Stress (MPa)

Strain

Figure 4.3.4 Tensile tests performed with an initial strain rate of 2.102 s at
T = 373 K for P(S-BuA) composites filled with 3 vol% of MWNTs either E (m) or FP
().

Figure 4.3.5 summarizes the assumption previously discussed concerning the in-
fluence of processing conditions on cellulose nanofibrils contact strength and on en-

tanglements between carbon nanotubes.
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Increasing reinforcement efficiency

# Original Structure Stretched Structure
E - Cellulose T
Rigid
\ network
Strong hydrogen bonds l
FP - Cellulose T
/
Soft contact l
E - MWNTs T
) Soft
r)g_.,,»’:.: network
Entanglement between .
nanotubes l
FP - MWNTSs % T
@ Simple contact JM l

Figure 4.3.5 Schematic representation of the different structures before and after
stretching for the flexible nanofiber filled polymer composites.

3.2 Swelling experiments

To check these assumptions, swelling experiments were performed on these nanocom-
posites. Figure 4.3.6 presents the gel fraction from swelling measurements for all com-
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posite systems. The unfilled matrix is completely dissolved by the toluene and no re-
sidual gel is recovered at the end of the swelling experiment. Thus a gel fraction G =0
means complete dissolution of the material. For cellulose filled E composites, this dis-
solution becomes partial (G > 0) even for small amount of nanofibrills added. The gel
fraction increases with the filler content. One can observe differences with FP cellu-
lose filled materials: firstly, the gel fraction is lower than for E materials; and with 4
and 6 vol% of cellulose, the FP composites are disintegrated after swelling whereas for
the same cellulose contents the E composites keep their cohesion. Concerning MWNT's
filled composites, all FP materials are completely dissolved in toluene; while only the
3 vol% reinforced E composite presents a residual gel fraction after swelling but with

disintegration of the film.

The existence of a non-soluble gel fraction in toluene for some composites could
be related to the presence of a nanofiller network. The fact that this non-soluble gel
fraction can be disintegrated or not after swelling is the result of the cohesion of this
network. Thus, for E cellulose filled composites, the presence of the rigid network is
corfimed. Indeed, the solvent does not have any effect on the hydrogen bonds of the
cellulose network and the sample is not desintegrated. When less strong interactions
are created between the nanofibrils (FP cellulose filled composites), the polymer
chains can more easily be disentangled and dissolved by the solvent. However, as as-
sumed in Figure 4.3.5, some hydrogen bonds can be created during the FP process and
are responsible for the non cohesive recovered gel fraction in such systems. In the case
of MWNTs filled materials, the measured gel fraction in the 3 vol% filled materials re-
veals the presence of an entangled nanotube network. Nevertheless the poor mechani-
cal properties of this network (in comparison with the rigid cellulose network) lead to
the disintegration of the film after swelling. In the FP nanotube filled materials, where
such an entangled network does not exist, interactions between nanotubes surface and
polymer chains are not strong enough to prevent the polymer dissolution in the solvent.

To conclude, the swelling measurement are in very good agreement with the
scheme proposed in Figure 4.3.5.
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Figure 4.3.6 Gel fraction in composite materials as a function of filler content from
swelling measurements. Points marked with an arrow are for non-cohesive samples.

3.3

Cyclic tensile tests

Successive tensile tests were performed at room temperature at the same strain rate
(2.107% s7") as simple tensile tests previously presented. The experiments consisted of
loading the material up to a true deformation &; = 0.25 (test with a previous strain of
0). Then the material is slowly unloaded to a stress equal to O, and then relaxed at
room temperature during 45 minutes. This procedure was repeated three times with in-
creasing ¢; by steps of 0.25 (test with previous deformation ¢; ;). For each tensile test
the sample is considered as a new sample with new dimensions, even if a permanent
strain remains. The values of the Young’s modulus, E, measured from these successive
tensile tests for E and FP composites filled with 1.5, 3 and 4 vol% of cellulose are
plotted in Figure 4.3.7. No strong damage in the mechanical properties of the 1.5 vol%
cellulose filled E composites is observed, the modulus appears constant wathever the
previous strain. On the other hand, when 3 and 4 vol% of cellulose nanofibrils are
added in E materials, the modulus strongly decreases with the previous strain. As sup-
posed before, for these cellulose contents, a rigid nanofiller network is present within
the composites. Such a network is broken at low strain level (Dufresne et al. [53]
showed that the fracture of paper sheet made with the same sugar beet nanofibrils oc-
curs at a strain of 0.1). Thus after the first test, the cellulose network is damage in E
composites, i.e a large number of hydrogen bonds between fibrils are broken. This ir-
reversible damage increases with the pre-strain value, and leads to a lower Young’s
modulus. It’s interesting to notice that, for E composites, the last tensile test (pre-strain
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of 0.75) gives modulus values in the same range of order as those of FP samples. In-
deed, for FP systems, no rigid nanofibril network was expected, as previously high-
lighted. Thus, the Young’s moduli are lower as previously observed in Figure 4.3.2.
For low cellulose content, the modulus is constant with the pre-deformation, the me-
chanical reinforcement being only due to stress transfer, no damage of the filler/filler
interactions is observed. Only the modulus of the 4 vol% filled material is strongly de-
creased by the pre-deformation. As observed before in swelling experiments, for high
cellulose contents, some hydrogen bonds between neighbor fibers can certainly be cre-
ated even during the FP process. These bonds are mainly broken after the first pre-
deformation as shown by the weak difference in Young’s modulus for the 3 last tensile
tests on the 4 vol% cellulose filled FP composites.
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Figure 4.3.7 Evolution of the tensile Young’s modulus with the previous strain for
different cellulose nanofibril contents in nanocomposites either E or FP.
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For MWNTs filled materials, the same modulus level is observed between E and
FP composites in Figure 4.3.8. As no strong interactions are created between carbon
nanotubes, the modulus of the composites is not influenced by the pre-strain value.
Moreover, the difference in entanglement rate previously assumed (Figure 4.3.5) be-
tween E and FP materials does not have an influence on these results. Indeed, as for
monotonic tensile tests, the nanotube entangled network might not be strong enough
compared to the matrix modulus at room temperature to have an effect on the compos-
ite behavior. One can suppose that this network can be disentangled for a low applied
stress.

1,5v0l% BE3vol% (E)

Modulus (MPa)

0 0,25 0,5 0,75
Previous strain

1,5vol% M3 vol%

(FP)

Modulus (MPa)

0 0,25 0,5 0,75
Previous strain

Figure 4.3.8 Evolution of the tensile Young’s modulus with the previous strain for
different carbon nanotube contents in nanocomposites either E or FP.
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In-situ electrical measurements

As carbon nanotubes are good electrical conductive objects, the AC electrical conduc-
tivity for different frequencies of the 3 vol% MWNTs filled composites was followed
during the tensile test in order to investigate the microstructural evolution in such ma-
terials. In order to measure enough points of conductivity during the deformation,
these experiments were performed with a deformation rate (initial strain rate of 2.7.10°
? s slower than that of tensile tests previously presented. The corresponding stress-
strain curves and the evolution of the real and imaginary parts of the conductivity with
the strain for these coupled measurements are presented on Figure 4.3.9 for E and FP
composites. As already observed in Figure 4.3.3, almost no difference in mechanical
behavior exists between E and FP composites. For this slow strain rate, the materials
present a yield point for a true strain around 1. Note that the evolution of the electrical
conductivity is calculated by assuming that the sample volume remains constant during
the deformation. For high strain level, this assumption is questionable. However the
calculation with a constant sample cross-section (i.e. with the assumption of the maxi-
mum increase of the sample volume during stretching) gives the same evolution of

conductivity, only shifted toward lower deformation levels.
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Figure 4.3.9 In-situ electrical measurements performed with an initial strain rate of
2.7.103 st at room temperature for P(S-BuA) composites filled with 3 vol% of
MWNTs either E or FP. Evolution of the Stress (a), the real (b) an imaginary (c) part
of the electrical conductivity at different frequencies with the true strain.

First, it can be observed in Figure 4.3.9 that the E composite remains conductive

until a high strain level, ¢ = 1.2 (which corresponds to the yield point of the material as

shown in Figure 4.3.9). Indeed, in this region, the real part of the conductivity is very
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high, of an order of magnitude of 20 S.m™' and independent of the frequency. This in-
dicates a resistive behavior. As previously discussed for frequency dependence meas-
urements on the unstrained samples [Article I], this high level of electrical conductiv-
ity combined with a resistive behavior is related to the presence of a carbon nanotube
percolating network within the matrix. One can observe a small increase in the real
conductivity at the beginning of the deformation that can be due to a rearrangement of
the nanotubes which in turn leads to an increase of contact nodes between neighboring
nanotubes. After reaching a maximum, the real conductivity slowly decreases with in-
creasing strain while the imaginary part increases, up to the yield point of the material.
At this deformation level, .’ begins to strongly decrease and becomes dependent on
the frequency whereas o,” passes through a peak which is indicative of a damage in the
percolating network. Indeed, this peak of ¢,” corresponds to a maximal capacitive ef-
fect in the composite, the nanotubes are then not in resistive contact any more, but
form capacitances between them. At higher deformation levels, the material is dam-
aged, i.e. the connective network of nanotubes responsible for electrical percolation is
broken., as shown by the dielectric behavior of the material in the same conductivity
range of order as the pure P(S-BuA) matrix.

Although their tensile mechanical behavior appeared similar at room temperature,
E an FP composites display strong differences in their electrical properties. First, in
Figure 4.3.9 (b), one can observe that the unstrained FP composite present a lower
conductivity than the E one with the same MWNTSs content (35 S.m™' for the E com-
posite versus 0.3 S.m™ for the FP). Moreover, the unstrained FP composite has a ca-
pacitive behavior, as shown by the small increase of ¢,’ with the frequency, whereas
the E composite is completely resistive. This lower conductivity level obtained for FP
materials suggests that the freeze-drying process leads to weaker electrical contacts ef-
ficiency between carbon nanotubes. This could be the result of a higher residual sur-
factant amount in the case of freeze-dried materials. Indeed, the organization of this
surfactant in the film is highly uncertain [167-169, 171]. One can suppose that a part is
dissolved in the polymer and an other part is adsorbed on nanotubes surface. The FP
process may prevent exudation of surfactant (as occurs during the slow evaporation)
and may lead to a higher amount of surfactant adsorbed on nanotube surface. This ad-
sorbed surfactant could strongly modify properties of tube-tube contacts.

When this 3 vol% of MWNTs filled FP composite is stretched, o,' rapidly de-
creases and a very small peak of ¢.” appears at low deformation. Then, for deforma-
tions higher than 0.5, the dielectric behavior of the matrix is found. By comparison
with the mechanical behavior of this FP composite plotted in Figure 4.3.9, this earlier
damage of electrical properties cannot be related, in that case, to the damage of the
composite microstructure. Indeed for the E material, the drastic decrease of electrical
properties can be related to the disentanglement of the MWNTSs percolating network
within the material. As very few entanglements are assumed in FP materials (cf: Figure
4.3.5), the electrical properties begin to decrease since the beginning of the deforma-
tion and the material displays weak electrical properties (corresponding to those of the
pure matrix) for low strain values. Moreover no increase in conductivity is observed
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for the first deformation levels, as for the E composite, which is consistent with less
entanglements and no nanotube rearrangement in FP materials.

Concluding remarks

The mechanical behavior under large deformation of poly(styrene-co-butyl acrylate)
reinforced by high aspect ratio flexible nanofibers was studied. By studying two dif-
ferent types of fibers with two processing routes, E or FP, two main effects were high-
lighted: the role of the interactions existing at contacts between nanofibers and the in-
fluence of fiber entanglements. Different assumptions were made and found consistent

with the experimental results.

A high reinforcement effect is achieved for cellulose filled E materials, suggesting
the presence of a rigid cellulose nanofibril network, linked by strong hydrogen bonds,
within the material. The formation of such a network is possible only above the nano-
fibril percolation threshold (which can be very low as suggested by the high nanofi-
brils aspect ratio) but is detectable by tensile test for cellulose content higher than
1.5 vol%. Beyond this filler content, the strength of the contacts between nanofibrills
(and thus, the rigidity of the nanofibril network) governs the composite mechanical be-
havior. Indeed, an important decrease of the composite ultimate strain is observed for
high cellulose contents. This network is irreversibly damaged for low strain level,
inducing a strong decrease in the composites mechanical properties after pre-

deformation.

When such strong interactions between fillers are limited by the processing condi-
tions (FP systems with cellulosic fillers), the resulting reinforcement effect is less im-
portant but no decrease of the ultimate strain is observed. Indeed, in that case, compos-
ite irreversible damage is not observed after a pre-deformation. The material behaves
as a more classical composite filled with high aspect ratio fibers isolated from each
other. The mechanical reinforcement is due to stress transfer from the matrix through
the fillers.

With carbon nanotubes as fillers, the role of entanglements between nanofibers
was investigated. Indeed, no strong interactions are possible between MWNTSs. The FP
process was assumed to prevent entanglement formation between MWNTSs to explain
experimental differences between E and FP materials. The soft entangled nanotube
network (in E systems) was found to have an influence on the composite tensile behav-
ior only at high temperatures. Such a soft network is efficient for mechanical rein-
forcement when the polymer matrix is highly viscous. At room temperature, the me-

chanical reinforcement can be modeled by a classical mean field approach and is
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equivalent whatever the processing conditions (i.e. whatever the nanotube entangle-
ment rate).

Nevertheless, for such conductive nanofibers like carbon nanotubes, an experi-
mental device was developed to follow the composites AC electrical properties during
the tensile tests. The electrical conductivity level of conductive fillers/insulating ma-
trix composites is mainly influenced by the filler/filler contact properties. The effi-
ciency of the tube/tube electrical contacts was found to be largely better in E materials.
Moreover, the entangled structure of E materials brings to a wide deformation range
where the material remains highly conductive. The decrease of the electrical properties
is related to the disentanglement of the carbon nanotube percolating network. Con-
versely, for FP systems where electrical contact properties are weaker and where very
few entanglements are created between nanotubes, the material looses its electrical
“sensitivity” for lower deformation levels, i.e. its electrical properties rapidly decrease
(down to those of the pure matrix) with the strain.
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Bilan des principaux résultats

Nous nous sommes efforcés au cours de ce travail d’établir une méthodologie permet-
tant de comprendre le comportement des matériaux nanocomposites mis en ceuvre a
partir de la connaissance des propriétés de leurs constituants et de leur microstructure.
Nous avons par conséquent analysé 1’influence de la microstructure ainsi que de la na-
ture des interactions existant entre les charges sur les propriétés macroscopiques des
nanocomposites.

Dans un premier temps nous nous sommes attachés a optimiser le procédé de mise
en ceuvre des matériaux composites et a caractériser leur morphologie. Deux procédés
différents ont été utilisés : I’évaporation (matériaux E) et la lyophilisation suivie d’un
pressage a chaud (matériaux FP). Une bonne qualité de la dispersion des nanocharges
(nanofibrilles de cellulose ou nanotubes de carbone, MWNTs) dans la matrice P(S-
ABu) a été mise en évidence. De par leur facteur de forme élevé, les deux types de na-
nocharges utilisées dans cette étude sont tres flexibles. Elles sont donc susceptibles
d’étre a I’origine d’une structure particuliere dite “enchevétrée” au sein des nanocom-
posites qu’elles constituent. Nous avons par conséquent été confrontés au cours de ce
travail, d’une part, a la difficulté (voire a I’impossibilité) technique de caractériser et
observer ces enchevétrements entre nanofibres et, d’autre part, a toute la complexité
que représente la définition d’un enchevétrement entre deux fibres. Cependant, des
techniques de caractérisation classiques pour les matéraiux polymeres (spectroscopies
mécanique et diélectrique, mesures de gonflement...) nous ont permis de différencier
I’effet des enchevétrements entre les fibres et I’effet des contacts entre fibres (ces der-
niers pouvant étre rigides ou pas s’il existe des interactions fortes entre fibres ; et peu-
vent avoir une résistance électrique qui varie selon le procédé dans le cas de fibres

conductrices) sur les propriétés macroscopiques des matériaux nanocomposites.

L’analyse des propriétés mécaniques dans le domaine linéaire a montré la forte in-
fluence de ces enchevétrements et de la force de ces interactions entre nanofibres sur le
renforcement qu’elles apportent dans le domaine caoutchoutique. La Figure 5.1.1 com-
pare les propriétés mécaniques mesurées par DMA (analyse mécanique dynamique) sur
les différents nanocomposites renforcés a 3 % vol de nanofibres.

Les nanotubes de carbone présentent, de plus, une conductivité électrique élevée.
Des mesures électriques ont donc été effectuées et mises en relation directe avec la mi-
crostructure des matériaux et les propriétés de contact entre nanotubes. Dans cette op-
tique, une approche de modélisation a été développée. Cette approche simple basée sur
la discrétisation de fibres flexibles dans un volume représentatif s’est révélée particu-
lierement efficace pour décrire les courbes de “percolation électrique” expérimentales.
L’influence de la tortuosité des fibres sur le seuil de percolation ainsi que 1’effet des
propriétés électriques des contacts entre ces fibres sur I’exposant critique ont notam-
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ment ét€ mis en évidence. L’ influence des conditions d’élaboration sur la tortuosité des

tubes et la qualité des contacts entre tubes a pu ainsi étre déterminée.

Nous avons dégagé de ces premiers résultats différentes hypotheses quant a la na-

ture des interactions entre nanofibres et leur taux d’enchevétrements en fonction du

type de charges et des conditions d’élaboration. Nous les résumons ici par ordre dé-

croissant du renforcement mécanique mesuré sur les systemes composites :

(a)

Cellulose E : Des liaisons hydrogenes se créent entre les fagots ramifiés de nanofi-
brilles et donnent lieu a des contacts rigides. Quand la structure est percolante (cas
du matériau a 3 % vol. de la Figure 5.1.1), un renfort mécanique élevé est mesuré.
Au-dela de la température de transition vitreuse de la matrice, le module du com-
posite est quasi constant avec la température (jusqu’a la dégradation de la cellu-
lose) et est dii au réseau rigide de nanofibrilles qui s’est formé au sein du maté-
riaux.

(b) Cellulose FP : Le procédé FP isole les structures cellulosiques ramifiées les unes

(©)

des autres. Il y a moins de contacts et donc peu de liaisons fortes entre elles. Le
renfort mécanique est ici simplement di au transfert de contraintes de la matrice
vers les nanofibrilles, il n’y a plus de percolation mécanique. Les interactions entre
la matrice et les nanofibrilles permettent de retarder I’écoulement du matériau
(température pour laquelle le module G’ chute sur la Figure 5.1.1).

Nanotubes E : Les nanotubes ont le temps de se réorganiser lors de la lente évapo-
ration. Il existe une structure de nanotubes enchevétrés au sein du matériau qui se
traduit par un long plateau caoutchoutique. Le niveau de renfort mécanique n’est,
par contre, pas sensible a ces enchevétrements et peut étre modélisé par une appro-
che classique de champ moyen. Le réseau de nanotubes est décelable sur les pro-
priétés électriques des composites, le phénomene de percolation est mis en évi-

dence.

(d) Nanotubes FP : L’enchevétrement des nanotubes est limité lors du procédé. Le ren-

forcement mécanique a température ambiante dépendant seulement du transfert de
contrainte n’en est pas affecté, par contre le matériau s’écoule pour une tempéra-
ture beaucoup plus faible. Les contacts entre tubes sont moins conducteurs, on peut
supposer une quantité de tensioactif plus importante a la surface des tubes (celui-ci
pouvant plus difficilement exsuder du matériau que lors de I’évaporation). De plus,
ces contacts pouvant étre considérés comme contraints (contrairement aux structu-
res E qui ont le temps de relaxer), I’augmentation de leur conductivité avec la frac-
tion volumique de nanotubes (les contacts sont d’autant plus contraints, donc
d’autant plus conducteurs, qu’il y a de nanotubes) peut expliquer le phénomene de
percolation particulier observé sur les propriétés électriques (caractérisé par un ex-

posant critique anormalement élevé).
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Figure 5.1.1 Evolution du module de conservation en cisaillement avec la tempéra-
ture normalisée pour la matrice pure et les composites renforcés a 3 % vol. de nano-
fibrilles de cellulose E (a) et FP (b) et de nanotubes de carbone E (c) et FP (d).

Dans un dernier temps, les propriétés aux grandes déformations dans le domaine
caoutchoutique de ces nanocomposites ont montré une augmentation importante du ni-
veau de contrainte avec le taux de renfort. L’existence d’un réseau percolant enchevé-
tré de nanocharges au sein des matériaux E a été mise en évidence par des mesures de
gonflement. Par contre, le comportement en traction semble étre gouverné plus par la
force des interactions entre nanofibres que par le taux d’enchevétrements. Des contacts
rigides entre nanofibres (cas des systemes E avec cellulose) conduisent & un compor-
tement de type “pseudo-plastique” avec une déformation a la rupture qui décroit et une
contrainte maximale qui augmente avec le taux de renfort. Inversement, 1’absence
d’interactions entre nanofibres (cas des systemes FP avec cellulose et des deux syste-
mes, E et FP, avec nanotubes) donne lieu a un comportement en traction de type élas-
tomere, similaire a celui de la matrice pure.

Enfin, nous avons mis en place un dispositif expérimental qui permet de suivre les
propriétés diélectriques des matériaux renforcés par des MWNTSs in-situ, lors d’un es-
sai de traction. Ces mesures ont montré que les matériaux E conservent un comporte-
ment résistif (conductivité indépendante de la fréquence) et un niveau de conductivité
élevé sur une gamme étendue de déformation. Au contraire, outre leur niveau de
conductivité plus faible et leur comportement plus capacitif (fonction de la fréquence)
dus aux faibles propriétés électriques des contacts tube/tube dans ce type de systémes,
les matériaux FP ont des propriétés électriques qui sont rapidement détériorées lors de

la déformation. Ce passage d’un comportement résistif vers un comportement capacitif
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(équivalent a celui de la matrice pure) pour des faibles déformations est sans doute le
résultat du faible nombre d’enchevétrements entre les nanotubes a I’issu du procédé
FP.

Perspectives

Plusieurs travaux pourraient étre envisagés a la suite de cette étude :

= Caractérisation structurale :

L’étude des “nanostructures” reste un enjeu particuliecrement important dans le
domaine des matériaux nanocomposites. L’annexe 4 montre les résultats d’une étude
préliminaire menée en collaboration avec FEI COMPANY™ sur la nano-tomographie
sous microscope électronique a transmission. De telles images laissent espérer qu’il se-
ra possible, d’ici peu, d’obtenir des images tridimensionnelles de nanotubes de carbone
enchevétrés au sein d’une matrice polymere. Ces observations permettraient de carac-
tériser la dispersion des nanotubes et de mieux apprécier leur tortuosité et leurs enche-
vétrements.

Au cours de ce travail, nous avons émis plusieurs hypothéses concernant le deve-
nir des molécules de tensioactif lors de la formation des films nanocomposites afin
d’expliquer I’influence qu’ont les conditions d’élaboration sur les propriétés des maté-
riaux (notamment sur les contacts fibre/fibre et sur la plastification). Les études trou-
vées dans la littérature ne permettant pas, a 1’heure actuelle, de répondre a toutes les
questions qui se posent sur la filmification des latex, on peut alors envisager une étude
sous ESEM (microscope électronique a balayage environnemental) qui permettrait de
suivre in-situ cette filmification des mélanges latex/nanocharges pour mieux compren-
dre les phénomenes qui y sont mis en jeu.

Enfin, une étude de diffraction des rayons X in-situ lors d’un essai de traction (cf :
annexe 2) constituerait une analyse complémentaire indispensable pour mieux com-
prendre 1’évolution de la microstructure de ces matériaux au cours de leur déforma-
tion ; elle permettrait, de plus, de confirmer ou d’infirmer 1’hypothese faite sur la dif-
férence d’enchevétrements entre les systemes E et FP. Dans le cas des renforts
nanotubes de carbone, de telles mesures pourraient étre directement reliées aux mesu-

res électriques couplées.

= Développement d’un outil de modélisation :

Dans cette étude, une approche de modélisation a été développée pour simuler des
microstructures enchevétrées et calculer leur conductivité électrique. Afin de mieux
comprendre 1’effet de ce type de structures sur les propriétés mécaniques des composi-
tes, plusieurs études débutent au GPM2 et visent a mettre au point un modeéle mécani-

que prenant en compte les propriétés intrinseques des fibres et les interactions entre fi-
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bres. Une approche de type discréte, inspirée de la dynamique moléculaire, conduit a
des temps de calcul rédhibitoires, d’autres méthodes devront étre développées.

= Fonctionnalisation des nanotubes de carbone :

Il a été montré au cours de ce travail le role primordial que jouent les interactions
entre nanofibres sur le comportement mécanique des composites qu’elles constituent.
Il est possible a I’heure actuelle de modifier les propriétés de surface des nanotubes de
carbone par des réactions chimiques de fonctionnalisation. Il serait alors intéressant de
créer, via des groupes chimiques greffés a leur surface, des interactions fortes entre
nanotubes afin que ceux-ci constituent un réseau rigide au sein du matériau (compara-
ble a celui formé par les nanofibrilles de cellulose), et d’analyser les propriétés méca-
niques du composite ainsi constitué (et pourquoi ne pas se laisser aller a imaginer qu’il
serait alors possible de mettre a contribution le fameux TPa tant annoncé des nanotu-
bes de carbone...).
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Annexe 1
Essais de traction cycliques

Des essais de traction cycliques ont été réalisés sur les matériaux nanocomposites afin
de discuter I’éventuel endommagement du réseau de fibres présent au sein de ces maté-
riaux. Les modules d’ Young mesurés pour chaque cycle ont été présentés dans I’article
III de la partie « Résultats et discussion » du présent manuscrit. Nous présentons dans
cette annexe les courbes completes de ces essais cycliques pour les échantillons les
plus représentatifs.

Ces essais de traction successifs ont été effectués a température ambiante a une vi-
tesse de déformation initiale de 2.107%s”. Ce type d’essais consiste a déformer
I’échantillon jusqu’a une valeur de déformation vraie de ¢; = 0.25, puis a le décharger
lentement jusqu’a atteindre une valeur de contrainte nulle. L’échantillon est ensuite
démonté de la machine d’essai et laissé relaxer a température ambiante pendant 45 mi-
nutes. Cette procédure et ensuite répétée trois fois en augmentant a chaque passage la
déformation maximale, ¢;, de 0.25. Pour chaque passage, 1’échantillon est considéré
comme étant un nouvel échantillon, avec de nouvelles dimensions s’il existe une dé-
formation permanente a I’issue des passages précédents.

La Figure 6.1.1 présente les résultats ainsi obtenus pour la matrice P(S-ABu) non-
chargée (les pas de déformation ne sont pas, dans ce cas-1a, de 0.25 mais de 0.5). Les
quatre passages sont parfaitement superposables et s’inscrivent dans la courbe
contrainte-déformation globale de ’essai de traction monotone. Aucun endommage-
ment de la matrice pure n’est donc mis en évidence.

25

Contrainte (MPa)
o

0 ;
0 0,5 1 1,5 2
Déformation

Figure 6.1.1 Essais de traction cycliques pour la matrice P(S-ABu) non-chargée.
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Sur la Figure 6.1.2, on peut observer les résultats obtenus pour les nanocomposites
renforcés a 3 % vol. de MWNTs E et FP. Comme nous 1’avons déja fait remarquer
dans D’article III, les modules d’Young pour chacun des cycles sont les mémes. On
peut cependant observer une différence entre les matériaux E et FP. Le retour en dé-
formation est difficilement mesurable pour le matériau E (retour en déformation plus
lent que la vitesse de traverse) alors que la courbe est compléte pour le matériaux FP.
De plus, ce dernier semble plus s’endommager que le matériau E au vu de la diminu-
tion des niveaux de contraintes atteints a chaque cycle.

8 8
7F 7F
(E) (FP)
6 6
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o N o L
£° s °
@ 2
E4t E4r
g g
531 £3r
(8] (&)
2 F 2
1t Tr
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0 0,5 1 0 0,5 1
Déformation Déformation

Figure 6.1.2 Essais de traction cycliques pour les matériaux renforcés a 3 % vol. de
nanotubes de carbone E et FP.

Pour finir, nous présentons sur la Figure 6.1.3 les essais cycliques effectués sur les
matériaux a 4 % vol. de nanofibrilles de cellulose E et FP. On peut remarquer le fort
endommagement du matériau E : la pente initiale diminue tres fortement a chaque
nouveau cycle. Ce phénomene a été précédemment interprété comme le résultat de
I’endommagement irréversible du réseau rigide de nanofibrilles qui se forme au sein du
matériau. Cet endommagement existe mais a un degré moindre pour le matériau FP ;
ceci est la conséquence du faible nombre de liens forts créés entre les nanofibrilles au
cours du procédé FP. Un autre phénomene est intéressant a remarquer sur ces essais : a
chaque nouveau cycle, quand la déformation maximale du cycle précédent est atteinte,

on retrouve le méme niveau de contrainte.
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Figure 6.1.3 Essais de traction cycliques pour les matériaux renforcés a 4 % vol. de
nanofibrilles de cellulose E et FP.
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WAXS in-situ : mise en évidence de
I'alignement des nanotubes au cours d‘un essai
de traction
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Des mesures de diffraction des rayons X ont été réalisées sur le composite E renforcé a
3 % vol. de nanotubes de carbone ; 1’échantillon étant non-déformé (cf : Partie 3) ou
bien maintenu a un allongement nominal de 375 % (correspondant a une déformation
vraie de 1.32). Dans chaque cas, le faisceau de rayons X est orienté perpendiculaire-
ment au plan du film composite.

La Figure 6.2.1 montre les deux clichés de diffraction ainsi obtenus. La cliché du
matériau non-déformé montre 1’isotropie de la distribution des nanotubes dans le plan
du film. Par contre, sur le cliché obtenu pour 1I’échantillon étiré de 375 %, on peut re-
marquer que I’anneau extérieur qui correspond a la diffraction des nanotubes de car-
bone multi-parois, n’a plus une intensité homogene sur tout son périmetre, mais que
celle-ci semble plus importante aux deux pdles Nord et Sud. Si on analyse I’intensité
diffractée par les nanotubes (anneau externe pour 20 ~ 26°) en fonction de I’angle azi-
mutal (voir Figure 6.2.2), on remarque qu’effectivement, lorsque le matériau est étiré,
I’intensité n’est plus constante avec I’angle azimutal mais, que deux bosses sont claire
ment distinguées a ¢ ~ 0° et ¢ ~ 180°. Ces résultats sont comparables a ceux obtenus
par Jin et al. [134] et mettent en évidence un alignement des tubes dans le sens
d’allongement du composite (les deux bosses apparaissent perpendiculairement a I’axe
de traction et I’on sait que les nanotubes diffractent perpendiculairement a leur axe).
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Figure 6.2.1 Clichés de diffraction des rayons X obtenus pour le nanocomposite E
renforcé a 3 % vol. de MWNTs avant déformation (cliché du haut) et pour un allon-
gement maintenu de 375 % (cliché du bas). Le faisceau incident de rayons X est
orienté perpendiculairement au film.
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Figure 6.2.2 Evolution de l'intensité diffractée a 26 = (26 = 2)° en fonction de
I'angle azimutal @ (0° correspondant a la verticale) pour un échantillon E a 3 % vol.
de MWNTs non-déformé et allongé de 375 %.
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Annexe 3
DSC des tensioactifs utilisés

Nous présentons dans cette annexe les résultats obtenus par calorimétrie différentielle
a balayage (DSC), pour une vitesse de balayage de 10°C/min ; sur les deux types de
tensioactifs utilisés dans notre étude.

Sur Figure 6.3.1, on peut observer les résultats de DSC obtenus pour le sodium
dodécyl benzene sulfonate (SDBS), tensioactif utilisé pour disperser les nanotubes de
carbone dans 1’eau. Le SDBS présente une transition vitreuse autour de 309 K.

700

600

500

400

300

Flux de chaleur (mW.g™")

200

100 1 1 1 1
200 250 300 350 400 450
T (en K)

Figure 6.3.1 DSC du Sodium Dodécyl Benzéne Sulfonate (SDBS).

La Figure 6.3.2 présente les résultats du sodium dodécyl sulfonate (SDS), un des
deux surfactants utilisés pour la synthese du latex de P(S-ABu). Ce tensioactif présente
une température de fusion mesurée a 359 K.
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Figure 6.3.2 DSC du Sodium Dodécyl Sulfonate (SDS).
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Annexe 4
Nano-tomographie sous MET : observation
tridimensionnelle d’'un nanotube de carbone

174

L’un des principaux enjeux que représentent, a 1’heure actuelle, les matériaux nano-
composites, réside en 1’observation tridimensionnelle de leurs “nano-structures”. Des
essais préliminaires de nano-tomographie ont été menés en collaboration avec
I’entreprise FEI COMPANY™ sur I’échantillon E renforcé a 3 % vol. de nanotubes de
carbone. Ces essais ont été réalisés au laboratoire d’applications de FEI COMPANY™
a Eindhoven (Pays-Bas) sur un microscope électronique a transmission (MET) nou-
velle génération, le « Tecnai G* Sphera ».

Le principe de ce type d’analyse est simple : on choisit une zone a analyser (cf :
Figure 6.4.1) puis on réalise une série d’images MET sur cette zone, I’échantillon étant
tilté d’un certain angle entre chaque observation. Ensuite, la série d’images obtenues
subit un traitement informatique permettant de corriger les défauts dus au décentrage
de 1’échantillon a chaque tilt. Enfin, cette série d’images corrigées est intégrée dans un
logiciel qui permet de reconstruire le volume observé. La Figure 6.4.2 présente deux
projections du volume ainsi reconstruit représentant la zone sélectionnée sur la Figure
6.4.1 en 3D.

Figure 6.4.1 Zone sélectionnée en Microscopie Electronique a Transmission pour
I'observation tomographique.
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Figure 6.4.2 Exemple de projections du volume reconstruit.
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