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Résumé

L’objectif de cette étude est d’analyser I’évolution des propriétés calorimétriques
et diélectriques d’un élastomeére silicone lorsque des nanoparticules de silice (SiO,,)
y sont incorporées. L’obtention de ces nanocomposites a été réalisée par malaxage
mécanique.

Les effets de la quantité (de 1 & 10% en poids) des nanoparticules de silice (15 nm de
diameétre) sur les températures de transition vitreuse, de cristallisation et de fusion
ont été analysés par calorimétrie différentielle & balayage (DSC) de —160°C a 20°C.
Ces analyses ont montré que les nanoparticules sont sans effet sur la température
de transition vitreuse (—127,5°C). En revanche, la température de cristallisation se
décale vers des températures d’autant plus basses que 1’ajout de nanoparticules dans
la matrice augmente.

Les analyses en spectroscopie dié¢lectrique ont été réalisées sur la bande de fréquence
[lmHz — 1MHz| et dans la plage de température [-150°C; 160°C|. A basse tempé-
rature les résultats obtenus par DSC ont été confirmés. Les études dans les hautes
températures ont permis d’identifier une relaxation de type Maxwell-Wagner-Sillars
(MWS) plus importante pour les nanocomposites. Une importante diminution de
la conductivité est observée avec 'augmentation de la quantité de nanoparticules
incorporée. Ce résultat montre l'intérét de I'ajout de nanoparticules dans des élas-

tomeéres silicones pour le renforcement de l'isolation électrique.

Mots-clés : polymére, élastoméres silicones, PDMS, LSR, calorimétrie différentielle,
DSC, spectroscopie diélectrique, relaxation diélectrique, transition vitreuse, cristallisation,

conductivité, SiO,, nanocomposite, nanoparticule.



Abstract

The aim of present study was to analyse the calorimetric and dielectric proper-
ties of a commercial silicone rubber (LSR8228 Rhodorsil) when silica nanoparticles
are added into the polymer matrix. Nanocomposite samples were obtained by low
speed mechanical mixing.

The cold crystallization behavior and thermal transitions of poly(dimethylsiloxane)
(PDMS) /silica nanocomposite compounds were studied by means of Differential
Scanning Calorimetry (DSC) from —160°C to 20°C. Glass transition temperature
measured around -127.5°C was unchanged by the addition of nanosilica fillers (15
nm sized). However crystallization temperature was shifted to lower temperatures
when nanosilica content was increased (from 1 to 10%wt).

Dielectrical study was performed in the wide frequency broadband [1mHz — 1MHz|
and in the temperature range [-150°C; 160°C|. Low temperature studies let us to
confirm results obtained by DSC.

A Maxwell-Wagner-Sillar (MWS) relaxation was detected by high temperature stu-
dies. This relaxation was small for base LSR and very clear observed when nano-
particles were added. An important decrease of electrical conductivity was detected
when nanoparticles were added. This is an important result that outlines that ad-
ding nanosilica particles could be very interesting for electrical insulation properties

reinforcement.

Key-words : polymer, silicone rubber, PDMS, LSR, differential calorimetry , DSC, dieletric
spectroscopy , dielectric relaxation, glass transition, crystallization, DC conduction, SiO,,

nanocomposite, nanoparticle.



Table des matiéres

Résumé . . . . . . ..
Abstract . . . . . ..
Table de figures . . . . . . . . ...
Liste de tableaux . . . . . . . . . . ...

Liste d’abréviations et notations . . . . . . . . . . . .. ... .. ...

Introduction

1 Les Matériaux Nanocomposites

1.1  Qu’est-ce qu'un matériau nanocomposite? . . . . .. .. ...

1.2 Spécificités et problemes d’élaboration des nanocomposites . . . .

1.2.1 Importance de la taille et de la forme des nanoparticules

1.2.2  Les effets d’interface polymére/nanoparticule . . . . . . . .
1.2.3  Techniques d’élaboration de matériaux nanocomposites . . . .
1.3  Evolution des propriétés des matériaux nanocomposites . . . . . .
1.3.1 Comportement mécanique des nanocomposites . . . . . . .
1.3.2 Comportement thermique des nanocomposites . . . . . . . .
1.3.3 Comportement diélectrique des nanocomposites . . . . . . .
1.4 Conclusions . . . . . . . . . ..

2 Matériaux et Techniques Expérimentales

2.1 Matériaux . . . . . ..
2.1.1  Origine structurale des propriétés du PDMS . . . . . . . ..
2.1.2 Lasilice comme charge de renfort . . . . . . ... ... ...

2.2 Techniques expérimentales . . . . . . . . .. .. ... ... .. ...

19

25
25
28
30
33
34
38
38
42
46
48



2.2.1 Spectroscopie Infrarouge (FT-IR) . . . . . ... ... .. ... o8

2.2.2  Calorimétrie différentielle a balayage (DSC) . . . . . ... .. 59
2.2.3  Analyse Thermo—gravimétrique (TGA) . . . ... ... .. .. 63
2.2.4  Spectroscopie Diélectrique (DS) . . . . . . ... ... ... .. 65
2.3 Elaboration des échantillons . . . . . .. ... ... o000 71
2.3.1 Dispersion des nanoparticules par malaxage mécanique . . . . 74
2.4 Caractérisation morphologique . . . . . . . . ... ... 76
2.4.1 Traitement thermique des nanoparticules de SiO,. . . . . . . . 76
2.4.2 Caractérisation des nanocomposites silicones . . . . . . . . .. 79
2.5 Conclusions . . . . . . .. ... 84
Transition vitreuse et cristallisation du LSR et des NC, 85
3.1 Introduction . . . . . . . . .. ... 85
3.2 Etude bibliographique . . . . . . ... ... oL 89
3.3 Etude des transitions thermiques du LSR et des NC, par DSC . . . 92

3.3.1 Etude des Matériaux de base : matrice, agent réticulant, LSR 93

3.3.2 Influence de la vitesse de refroidissement sur les transitions

thermiques du LSR. . . . . .. .. .. ... ... ....... 98

3.3.3 Influence de la vitesse de réchauffement . . . . . . . . . . . .. 101

3.3.4 Influence des nanoparticules de SiO, . . . ... .. ... ... 103

3.4 Cristallisation du LSR et des NC, . . . . . . . .. ... ... .... 109

3.4.1 Cristallisation froide . . . . . ... .. ... ... ....... 110

3.4.2 Cristallisation pendant le refroidissement . . . . . . . . . . .. 111

3.4.3 Cristallisation relative . . . . . ... ... ... ... ..... 114

3.4.4 Cinétique de cristallisation . . . . . . . ... .. .. ... ... 118

3.4.5 Cristallisation non-isotherme . . . . . . . . . .. ... .. ... 120

3.4.6 Cristallisation isotherme . . . . . . . . ... ... ... .... 122

3.5 Conclusions . . . . . . . . . . ... 125

Etude Diélectrique 127
4.1 Transitions thermiques des systémes PDMS et PDMS /Silice : analyse

bibliographique . . . . . . . ... oo 128
4.1.1 Reéponse diélectrique du PDMS a l’état amorphe et semi—

cristallin . . . . . .. ... 128

4.1.2 Propriétés diélectriques des systémes PDMS /silice . . . . . . . 132

4.1.3 Etude diélectrique sur les nanocomposites silicones . . . . . . 135



4.2 Propriétés diélectriques a basse température . . . . . . . ... .. .. 137

4.2.1 Etude du matériau de base (LSR) . .. ... ... ... ... 139

4.2.2 Nanocomposites Silicones . . . . . . .. ... ... ... ... 155

4.3 Caractérisation & haute température . . . . . . . ... .. ... ... 160

4.3.1 Caractérisation diélectrique du LSR . . . . .. .. ... ... 160

4.3.2 Influence de I'ajout des nanoparticules de SiO,. . . . .. . .. 162

4.3.3 Relaxation Interfaciale . . . . . . . .. ... ... ... .... 164
4.3.4 Influence des traitements thermiques sur la polarisation inter-

faciale . . . . ..o 167

4.3.5 Conduction électrique . . . . . . .. .. ... 169

4.3.6 Influence de la taille des charges ajoutées . . . . . . . . . . .. 174

4.4 Conclusions . . . . . . . . . . 176

Conclusion générale 179



10



Table des figures

1.1
1.2

1.3

14

1.5

1.6

1.7

1.8

1.9

1.10

1.11

1.12

1.13

1.14

1.15

1.16

Définition morphologique de nanocomposites . . . . . . . . . ... ... ... 26
Images par microscopie électronique de (a) Nanoparticules de silice et (b) nanofils
d’oxides de zinc . . . . . . ..o 27
(a) Pourcentage du volume de linterface en fonction du volume de la particule
pour des épaisseurs d’interface différentes (b) effet de la diminution de la taille des
particules de renfort sur le volume de Uinterface . . . . . . . .. .. ... ... ... 28
Différentes échelles de taille des particules de silice . . . . . . ... ... ... ... 30
Effet de taille sur la dispersion des nanoparticules dans des nanocomposites poly-
amide/silice . . . . ... 31

Représentation schématique de la morphologie des nanocomposites pour des taux

de charges inférieurs ou supérieurs au seuil de percolation . . . .. ... .. .. .. 32
Modéle de polymére chargé d’aprés O'Brien . . . . . . . .. ... ... ... ... . 33
Schéma de 1’élaboration de nanocomposites par mélange en solution . . . . . . .. 35
Schéma de 1’élaboration de nanocomposites par polymérisation in situ . . . . . . . 36
Schéma de I’élaboration de nanocomposites par mélange a ’état fondu . . . . . . . 37
Evolution du module d’élasticité en fonction du taux de charges minérales pour le

Nylon . . . . . e 39

tan (&) en fonction de (T'—T,) pour des nanocomposites élaborés avec des matrices
polyméres différentes contenant différents taux de charge de silice (7 nm) . . . . . 40
Modéle de la transformation morphologique de l'interphase polymeére/silice pour
différents taux de charge . . . . . . . ... Lo 40
Thermogrammes DSC pendant le refroidissement de nanocomposites polypropyléne /SiOo
a différents taux de charge . . . . . . ... oL L 43
Comparaison de la cristallisation relative du PET et différents PET /SiO5 nanocom-
POSItES . . . . e 44
Permittivité et pertes diélectriques en fonction de la fréquence d’un micro composite

et d’'un nanocomposite a base de résine époxyde et particules de dioxyde de titane 46

11



1.17

1.18

2.1
2.2
2.3
24
2.5
2.6

2.7
2.8

2.9

2.10
2.11

2.12

2.13
2.14
2.15

2.16
2.17
2.18
2.19
2.20

2.21

2.22
2.23

3.1

3.2
3.3

Pertes diélectriques en fonction de la fréquence de la résine époxyde de base d’un
micro composite et d’'un nanocomposite (résine époxyde/particules de dioxyde de
titanium) . . ...
Phénomeéne de conduction dii & un phénoméne de percolation & travers une couche

diffuse a l'interface AB d’un matériau composite . . . . . . . ... ... ... ...

Formule chimique du PDMS . . . . . . . . .. .. ..
Hydrophobie du PDMS, application dans l'isolation extérieure haute tension . . . .
Les trois types de silanols présents & la surface de la silice . . . . ... ... .. ..
Spectre IR du LSR . . . . . . . . . .
Principe de mesure par Calorimétrie Différentielle (DSC). . . . . . . ... ... ..
Thermogramme DSC d’un élastomeére silicone. Détermination des temperatures de
transition . . . . ... Lo e
Principe de mesure par Analyse Thermo—Gravimétrique (TGA) . . . . . . ... ..
Pertes en poids mesurées par TGA d’'un LSR et sa dérivée premiére en fonction de
la température . . . . . ... L
Modéle atomique d’une chaine polymére. Exemple des différentes configurations
d’une macromolécule . . . . . ..o
Spectroscopie diélectrique : Principe de mesure . . . . . . ... ... ... ... ..
Schéma des permittivité prime et seconde en fonction de w. Relaxation, conduction
ohmique, non ohmique ou polarisation . . . . . . . .. ... .. ... ... ...,
Ajustement de deux HN, relaxation « et dynamique de la chaine moléculaire sur du
poly(cis-1,4 ISOPIéne) . . . . . . . ..
Dispositif de mesure de spectroscopie diélectrique basse fréquence . . . . . . . . ..
Elaboration des échantillons . . . . . . . . . ... . Lo
Matrice polymeére, nanocharges de silice de 15nm de diamétre et microcharges de
silice fumée de 3um de taille. . . . . . . ... o oL
Structure des nanocomposites silicone élaborés avec différents taux de charge

Analyse thermogravimétrique des nanoparticules de SiO, . . . . ... .. ... ..
Spectre IR des nanoparticules de SiO, . . . . . . . . .. ... L L.
Désorption d’eau liée physiquement & la surface de la silice . . . . .. ... .. ..
Pertes en masse mesurées par TGA d’un LSR et sa dérivée premiére en fonction de
la température . . . . . . .. L.
Analyse thermogravimétrique du LSR et de différents NC, . . . . . .. .. .. ..
Schéma de dégradation thermodynamique du PDMS linéaire . . . . .. ... ...
Spectre IR du LSR en surface, dans le volume, exposé a ’eau et de la silice traitée

et non traitée en surface . . . . . . . . .. e

Evolution du volume spécifique des matériaux amorphes ou cristallins en fonction
de la température. . . . . . . L.
Schéma des étapes de cristallisation primaire et secondaire . . . . . . . ... .. ..
T, de PDMS linéaires et cycliques en fonction de l'inverse du poids moléculaire . .

12



3.4 Thermogrammes du PDMS 16kg/mol chargé avec des particules de silice hydrophile

et hydrophobe . . . . . . . . e 91
3.5 Thermogrammes DSC de ’agent réticulant, de la matrice polymére et du LSR . . 93
3.6 Matrice PDMS & I’état amorphe et a I’état semi—cristallin et LSR a I’état semi—

cristallin . . . ..o 97

3.7 Comparaison des thermogrammes DSC pour différentes vitesses de refroidissement 98
3.8 Thermogrammes DSC : Influence de la vitesse de réchauffement . . . . . . . .. .. 102
3.9 Thermogrammes DSC : Influence de ’ajout de nanoparticules de SiO,, . . . . . . . 104
3.10 DSC : Influence de I’ajout de nanoparticules de SiO, sur la C), au voisinage de la Ty, 105
3.11 Thermogrammes DSC : Influence de I'ajout de nanoparticules de SiO, sur la T, . 106
3.12 Thermogrammes DSC : Influence de I'ajout de nanoparticules de SiO, sur la T,,, . 107
3.13 Thermogrammes DSC du LSR et des différents nanocomposites pendant le refroi-

dissement & —100°C-min™ . . . . . .. 109
3.14 Thermogrammes DSC : Influence de I’ajout de nanoparticules de SiO,, refroidisse-

ment & 10°C -min™1 . . . L 112
3.15 Cristallisation relative en fonction du temps . . . . . .. . ... ... 0L L. 115
3.16 Cristallisation relative en fonction de la température . . . . . . . . . ... ... .. 115

3.17 Thermogrammes DSC : PDMS base/composites silicone (influence de la taille des

particules . . . . .. 118
3.18 Tracé d’Avrami de la cristallisation et de la cristallisation froide . . .. .. .. .. 120
3.19 Cristallisation isotherme du PDMS et de différents nanocomposites . . . . . . . . . 123
4.1 Pertes diélectriques du PDMS a I’état amorphe et semi—cristallin . . . . . . .. .. 129

4.2 Propriétés diélectriques du PDMS a I’état semi-cristallin en fonction de la tempéra-
TUTE . . o o 131
4.3 Influence du poids et du type des chaines (cyclique, linéaire) sur la dynamique
moléculaire du PDMS par spectroscopie diélectrique . . . . . .. . ... ... ... 131

4.4 ¢” en fonction de la température et énergie d’activation de la silice hydrophile et

hydrophobe . . . . . . . . 132
4.5 Pertes diélectriques en fonction de la fréquence pour un mélange PDMS/Silice hy-

drophile (50%/50%) . . . . . ... 133
4.6 Courbes d’activation pour le mélange PDMS—silice hydrophile et pour le mélange

PDMS-silice hydrophobe. . . . . . . . ... 134

4.7 Pertes diélectriques de nanocomposites PDMS/Silice en fonction de la fréquence de 136

4.8 Dépendance thermique des relaxations diélectriques d’un nanocomposite silicone

avec 15,3% en volume de charges de silice. . . . . . .. ... ... ... ... ... 137
4.9 Protocole de mesure par spectroscopie diélectrique (iso—frequentielles) . . . . . . . 138
4.10 Protocole de mesure par spectroscopie diélectrique (isothermes) . . . . . . . . . .. 139
4.11 Propriétés diélectriques du LSR vs. temps (1kHz, 0,8°C -min=t) . . .. .. .. .. 140
4.12 Modé¢le multicouche a l'interface PDMS/silice. . . . . . . . ... .. ... ... ... 142
4.13 Perte de masse du LSR et différents NC, aprés gonflage avec du toluéne . . . . . 143

13



4.14
4.15
4.16
4.17
4.18
4.19
4.20
4.21
4.22

4.23
4.24

4.25

4.26

4.27

4.28

4.29

4.30

4.31

4.32

4.33
4.34

4.35
4.36
4.37
4.38

4.39

4.40

Comportement de la constante diélectrique en fonction de la température lors des
transitions thermiques . . . . . . . . ... 145
Propriétés diélectriques du LSR vs. température (1kHz) lors du refroidissement et
du réchauffement & 0,8°C -min™t) . . .. ... 145
Propriétés diélectriques du LSR en fonction de la fréquence a T € (—130; —100°C") 147
¢’ en fonction de log(f). Comparaison de nos résultats avec ceux d’Adachi et de Kirst148

Thermogrammes d’échantillons PDMS trempés, cristallisés & —78°C' et refroidis len-

tement . . ... L e e 150
Diagramme d’Arrhénius des pertes diélectriques obtenues sous condition isotherme

du LSR 41,50 et 1000Hz. . ... ... ... ... .. 151
Courbes Maitresses log(e”) vs. log(f). . . . . . .« . o 153
Courbes d’Arrhénius log(A) vs. 1/KT . . . . . .. .. o o 154
Spectre log(e”) vs. température. Influence du taux de charge (f = 1kHz) . .. .. 155
Comparaison des courbes maitresses. Relaxation o . . . . . . . . .. .. ... 157

(a) Modéle de O’Konski pour une particule diélectrique €4 avec une conductivité

en surface og dans une matrice diélectrique ep de conductivité négligeable. (b)

Particule sous un champ électrique E(w) appliqué. . . . . .. ... ... ... ... 158
Comparaison des courbes maitresses. Relaxation as, ac et g« o - o . o o o o L. 159
Protocole pour les mesures isothermes en spectroscopie diélectrique . . . . . . . . . 160

Facteur de pertes diélectriques du LSR en fonction de w a différentes températures 161

Courbes maitresses des €’ et ¢’ en fonction de log(f) d’un échantillon LSR (a) et

d’un échantillon NCy (b) . . . ... . ... 162
Dépendance thermique du &” facteur de pertes diélectriques du LSR et des différents
NC,. 163
Facteur des pertes en fonction de la fréquence d’'un LSR et des différents NC,,
T=40"C . . . . e 164

Evolution de la constante diélectrique en fonction du taux de charges de nanoparti-
culesdesilice . . . . . .. e 165

Facteur des pertes en fonction de la fréquence d’'un composite a base de HDPE et

20% de taux charges de verre . . . . . . . . ... ... 166
Influence du traitement thermique des nanoparticules sur les pertes diélectriques . 168
Influence du temps de traitement thermique des échantillon NCj3 sur les pertes

diélectriques . . . . . . ... 169
Conductivité o en fonction de log(f) a différentes températures d’un échantillon

LSR (a) et d’'un échantillon NCy (b) . . . . . ... ... ... ... .. ... 170
Dépendance thermique de la conductivité quasi DC' du LSR et de différents NC, 171
Dépendance thermique de la conductivité du LSR et de différents NC, . . . . . . 172
Echantillon nanocomposite présentant d’importants agrégats. . . . . . . .. . ... 174
Comparaison d'un échantillon nanocomposite présentant des agrégats (NCs, 1h a

1000°C) avec des microcomposites (particules de 3u de diamétre ajoutées). . . . . 175
Conductivité o du LSR et de différents microcomposites . . . . . . . . .. ... .. 176

14



Liste des tableaux

1.1

1.2

2.1
2.2
2.3

2.4

3.1

3.2
3.3
3.4
3.5

4.1
4.2
4.3
4.4

4.5

Evolution des transitions thermiques et de la cristallisation relative de différents
nanocomposites polymeére . . . . . . . ... e e e
Résumé des études par Spectroscopie Diélectrique effectuées sur différents nanocom-

posites polymeére . . . . . ... L

Comparaison des énergies de liaison dans les molécules organiques . . . . . . . ..
Propriétés des nanoparticules de SiO, utilisées. . . . . . . . . ... ... ... ...
Echantillons élaborés a partir de la matrice élastomére de base avec différents types,
tailles et taux de charges . . . . . . . . ... L L L
Pics d’absorption IR caractéristiques ’'un LSR . . . . . . . ... o000

Comparaison du comportement calorimétrique de 1’agent réticulant, de la matrice
polymére et du LSR . . . . . . . . ..
Transitions thermiques : LSR et des nanocomposites silicones . . . . . . ... ...
Température de cristallisation T, au cours d’un refroidissement lent (10°C - min~!)
Exposants d’Avrami : cristallisation non isotherme . . . . . . ... ... ... ...

Paramétres d’Avrami : cristallisation isotherme . . . . . . . . . . . ... ... ...

Energies d’activation des pertes diélectriques du LSR a 1, 50 et 1000Hz . . . . . .
Comparaison des résultats DRS/DSC . . . . . ... ... ... ... . ... ...
Parameétres des ajustements de Williams-Landel-Ferry . . . . . .. ... ... ...
Echantillons élaborés avec des particules soumises a différents traitements ther-
MIQUES . . . . L e
Energies d’activation de la conductivité du LSR et des différents NC,. . . . ..

15

45

48

93
72

73
84

94
110
113
121
124

152
156
159






Liste d’abréviations

PNC - Polymere(s) Nanocomposite(s).
PDMS — Polydiméthylsiloxane.

PA6 — PolyAmide.

PE — PolyEthyléne.

PC - PolyCarbonate.

PS — PolyStyréne.

PPS — PolyPropyléneStyrene.

PU - PolyUréthane.

PA — PolyAcrilate.

PMMA — PolyMéthacrylate de Méthyle.
PA Bu — PolyAcrylate de Butyle.
HDPE - Polyéthyléne a haute densité.

Si0, — dioxyde de silice.
S10,, — silice amorphe (z =1,2 —1,6).

et notations

APS — Taille moyenne des particules (Average Particle Size).

SSA — Surface spécifique (Specific Surface Area).
LSR — Liquid Silicone Rubber.

NC, — Nanocomposite silicone (x = %poids,1 < z < 10).

NC, — Nanocomposite silicone avec 1% de SiO, en poids.

NC5 — Nanocomposite silicone avec 3% de SiO, en poids.

NC5 — Nanocomposite silicone avec 5% de SiO,, en poids.

NCyy — Nanocomposite silicone avec 10% de SiO, en poids.

T.mp — Température ambiante.

T, — Température de transition vitreuse (glass transition).

T. — Température de cristallisation lors du refroidissement (crystallization).
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T.. — Température de cristallisation froide lors du réchauffement (cold crystallization).
T,, — Température de fusion (melting temperature).

C, — Capacité calorifique.

H,.. — Enthalpie de cristallisation froide.

H,,, — Enthalpie de fusion.

HP® — Enthalpie de fusion spécifique d’un polymére 100% cristallin.

T, — Température de relaxation a.
T, — Température de relaxation as.

T.int — Température de relaxation du PDMS amorphe a l'interface avec la silice.

€* — Permittivité complexe.

¢’ — Permittivité réelle ou constante diélectrique.

¢’ — Permittivité imaginaire ou pertes diélectriques.

€s — Permittivité statique ou a trés basses fréquences (f =~ 0).
€00 — Permittivité infinie ou a trés hautes fréquences.

Ae — Puissance ou force de relaxation (relaxation strength).

RMN - Résonance magnétique nucléaire.

DSC - Calorimétrie différentielle a balayage (differential scanning calorimetry).
B — Rampe de température pendant le réchauffement (heating rate).

Bc — Rampe de température pendant le refroidissement (cooling rate).

DS — Spectroscopie diélectrique (dielectric spectroscopy).
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Introduction

Dans l'isolation électrique haute tension (HT), et plus particuliérement dans des
environnements extérieurs, les élastomeéres silicones constituent des matériaux de
choix du fait principalement de leur hydrophobicité couplée a une bonne tenue aux
contraintes climatiques (humidité, brouillard salin, UV,...)13. Par ailleurs, ces po-
lymeéres possédent une bonne stabilité thermique (entre —80°C et 250°C), une bonne
tenue au feu et une tension de claquage équivalente aux autres polymeéres utilisés
pour ces applications. Leur facilité de moulage et ’absence d’équipements lourds
pour leur élaboration ont permis également de développer des applications isolantes
a base d’élastomeéres silicones pour des traversées moyenne et haute tension et des
barres d’alternateur principalement*. Le point faible de tout élastomére est sa tenue
mécanique. Pour améliorer cette propriété physique, des particules de silice fumée,
d’alumine tri-hydratée (ATH), d’oxyde de zinc (ZnO) ou encore de noir de carbone
sont pratiquement toujours incorporées dans la matrice silicone®. Ces charges de

renfort sont généralement de taille moyenne micrométrique.

Les nanocomposites polymeéres constituent un groupe de polymeéres incorporant
de faibles quantités de particules de taille nanométrique (nanoparticules). Comparés
aux mémes polymeéres standard, I'ajout de ces nanoparticules peut améliorer cer-
taines propriétés (thermique, mécanique, électrique, ...) et permet ainsi d’étendre

les champs d’application de ces nouveaux polymeéres.
L’incorporation de particules de taille nanométrique dans des élastomeéres sili-

cones permettrait d’augmenter la surface de contact entre le polymeére et la charge

de renfort et ainsi accroitre encore plus la tenue mécanique du matériau composite
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ainsi réalisé. Une question trés importante pour I'isolation HT va concerner I'impact
que peuvent avoir ces nanoparticules sur les propriétés électriques des nanocompo-
sites ainsi réalisés et leur fiabilité dans la durée. C’est initialement pour répondre a

cette question qu’a été mis en place ce travail de thése.

Le probléme étant posé, plusieurs autres questions et difficultés, communes a
tout travail sur des nanocomposites, vont se présenter : le choix du polymeére de
base, le choix des nanoparticules et pour ces derniéres leur taille et la quantité a
incorporer dans la matrice, le choix et 'optimisation du procédé d’élaboration et
plus particuliérement I'obtention et la vérification de I’homogénéité dans la disper-

sion des nanoparticules dans tout le volume de la matrice polymére.

Dans un contexte du moulage de polymeéres pour l'isolation électrique moyenne
et haute tension, les industriels utilisent généralement des produits commerciaux
qui se présentent sous la forme de bi-composants® & mélanger dans des proportions
fournies par le fabricant : c’est le cas de la plupart des élastomeéres silicones de type
LSR (Liquid Silicone Rubber), RTV (Room Temperature Vulcanization) et HTV

(High Temperature Vulcanization).

Les élastoméres silicones de type LSR sont généralement préférés car ils pré-
sentent ’avantage de réticuler, tout comme les RTV, a température ambiante mais
de plus ils ont une viscosité plus faible par rapport a ces derniers ce qui facilite
le moulage de la piéce a réaliser. Nous avons donc choisi comme matrice de base
un élastomeére silicone de type LSR (Rhodorsil LSR8228) sur lequel nous avions de
nombreuses données électriques de référence obtenues dans le cadre du travail de
thése de D. H. Nguyen mené au sein de notre équipe?. Les nanoparticules ont été
élaborées par la société "Nanostructured and Amorphous Materials"!. Cette société
américaine dispose d’un choix important de nanoparticules tant en taille qu’en type
de charges. Dans le cadre de cette thése, notre choix s’est porté principalement sur
des particules de SiO, de 15 nanométres de diamétre. D’autres tailles (de 10 nm & 3
pum) et un autre type de nanoparticules (ZnO) ont également, plus ponctuellement,

été incorporés dans la matrice polymeére pour des études spécifiques.

*Bi-composant : i)Matrice polymeére comportant ou pas des charges de renfort et ii)agent réti-

culant ou durcisseur.
Thttp ://www.nanoamor.com
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L’inconvénient du choix du LSR8228 pour nos études réside dans le fait que
ce produit comporte de la silice fumée pour les raisons évoquées plus haut. Par
conséquent, les nanocomposites que nous avons élaborés sont constitués d’une ma-
trice de base incorporant des microparticules ce qui rend complexe I'interprétation
et ne permet pas forcément d’extrapoler les conclusions obtenues a des nanocom-
posites a I'état de 'art constitués d’une matrice polymére "pure" incorporant des
nanocharges parfaitement distribuées dans la matrice. La justification cependant
de travailler avec cet élastomeére plutdt que de partir d’'une matrice de base vierge
de toute charge (autrement dit d’un polydiméthylsiloxane PDMS) a été guidée par

quatre raisons importantes.

e La premiére, comme nous l’avons précisé, est une connaissance relativement
bien fournie des propriétés diélectriques du LSR8228 du fait d’une étude anté-
rieure. Travailler avec un nouveau polymeére aurait nécessité de reprendre une
grande partie de ces travaux antérieurs.

e La seconde est en lien avec le contexte de I’étude. Dans le procédé d’élabora-
tion des piéces moulées, un savoir-faire de 'industriel est mis en pratique en
s’appuyant sur des recommandations initiales fournies par le fabricant du po-
lymeére. La possibilité d’incorporer par malaxage mécanique des nanoparticules
dans le produit commercial acheté permettrait donc a I'industriel d’obtenir un
degré de liberté supplémentaire pour optimiser encore plus ou faire évoluer son
procédé d’élaboration et viser éventuellement de nouvelles applications tout en
ne remettant pas nécessairement en cause ’ensemble de la chaine d’élaboration
parfaitement maitrisée du produit initial.

e La troisiéme raison est la difficulté & élaborer ou disposer en quantité suffisante
de nanocomposites silicones avec une dispersion homogeéne des particules. De
plus, le controle de cette dispersion est particulierement difficile & obtenir.

e FEnfin, la quatriéme raison est justement liée a cette difficulté du controle de
cette dispersion et au role réellement joué par les nanoparticules dans la ré-
ponse physique (et plus particuliérement électrique) du nanocomposite. Plus
précisément, une mauvaise dispersion des nanoparticules va se traduire généra-
lement par une agglomération de ces particules et le comportement "nanocom-
posite" tendra alors vers un comportement "microcomposite". Par exemple,

nous verrons dans ce travail qu’avec 'augmentation du taux de nanoparti-
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cules dans le LSR8228, certaines propriétés physiques, trés spécifiques pour des
faibles taux de charge incorporée, tendent vers un comportement du LSR8228
seul lorsque ce taux de charge atteint un certain seuil. Autrement dit, le ca-
ractére "microcomposite" de notre polymeére de base permet finalement de
constituer un outil de vérification (ou étalon) d’'un comportement "nano" ou
"micro" du nanocomposite élaboré méme si il faut rester prudent sur la signi-

fication "nano" dudit nanocomposite.

Dans ce contexte, ce travail doit donc permettre dans un premier temps de
mieux comprendre l'influence de 'ajout des charges de taille nanométrique sur la
dérive des propriétés thermiques (transition vitreuse, cristallisation, fusion) et diélec-
triques (constante diélectrique et pertes) des matériaux nanocomposites élaborés,
puis d’évaluer et valider la méthode d’élaboration des échantillons lors de l'utili-
sation de charges de renfort de taille différente. En conséquence, ce mémoire est

organisé de la maniére suivante :

Le premier chapitre donne la définition d’un nanocomposite et présente quelques
propriétés physiques remarquables induites par l'incorporation de nanoparticules
dans des matrices polymeéres. Ce chapitre ne se veut pas exhaustif sur la présenta-
tion de I'ensemble des changements opérés par ces nanoparticules car les résultats
observés dans la littérature sont trés spécifiques au choix du polymeére et des na-
noparticules incorporées et il n’est pas rare de trouver des résultats antagonistes
sur une propriété physique particuliére suivant la nature du nanocomposite élaboré.

C’est la raison pour laquelle nous restons assez général dans ce chapitre.

Le second chapitre décrit les différentes techniques expérimentales utilisées dans
cette étude et présente en détail les matériaux étudiés ainsi que leur élaboration. Les
principales caractérisations sur les microcomposites et nanocomposites silicones ont
concerné des analyses en calorimétrie différentielle (DSC) dans les plages de tempé-
rature allant de -150°C & 20°C ainsi que des analyses de spectroscopie diélectrique de
-150°C a 200°C sur des gammes de fréquence de 1 mHz a 1MHz. Des analyses plus
ponctuelles de thermogravimétrie différentielle (TGA) et de spectroscopie infrarouge

(FT-IR) ont complété 'analyse physique des matériaux.
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Le troisieme chapitre s’intéresse aux analyses menées par DSC. Nous analysons
en particulier les différentes transitions thermiques qui se produisent dans le maté-
riau dans les basses températures a savoir la transition vitreuse, la cristallisation et
la fusion de I’élastomeére silicone de base (LSR8228) et l'effet de ’ajout de nanopar-

ticules dans les changements opérés au sein de ces transitions.

Le quatrieme chapitre présente une étude détaillée de spectroscopie diélectrique
dans les basses températures et hautes températures de ces matériaux. Les méca-
nismes de relaxation et de conduction mis en évidence sont discutés et comparés aux
résultats obtenus en calorimétrie différentielle. L'impact de traitements thermiques
des nanoparticules et nanocomposites sur la réponse diélectrique (permittivité et

pertes) est également discuté.

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

donnerons quelques perspectives.
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Chapitre

Les Matériaux Nanocomposites

Les objectifs de ce chapitre sont de donner une bréve description des matériaux
nanocomposites. Nous présentons quelques problémes spécifiques aux nanocompo-
sites associés a la taille, & la forme, a la dispersion des charges de renfort ainsi
qu’a ’élaboration des nanocomposites dont il faut tenir compte lors de 1’étude de
ces matériaux. Une description de trois méthodes différentes d’élaboration des po-
lymeéres nanocomposites sera décrite. Enfin nous donnons un résumé non exhaustif
de quelques études faites sur ’évolution des propriétés mécaniques, thermiques et
électriques de différents polymeéres lorsque des microparticules et des nanoparticules

sont incorporées dans la matrice de base.

1.1 Qu’est-ce qu’un matériau nanocomposite ?

Pour les applications industrielles, la plupart des composites sont constitués
d’une ossature appelée renfort et d’'une protection appelée matrice. Le renfort se
présente généralement sous forme de particules, tissus ou structures et assure la te-
nue mécanique. La matrice est généralement un polymeére qui lie les points de renfort

et participe au transfert des contraintes suivies par le matériau final®.
Les nanocomposites constituent une classe de matériaux a part entiére : bien

qu’ils aient la méme composition que les composites classiques, notamment concer-

nant la nature de la matrice, leur différence réside dans la taille des composants.
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1.1. Qu’est-ce qu’un matériau nanocomposite ¢ 26

Le terme nanocomposite connait de nombreuses définitions qui ont toutefois
en commun la taille nanométrique du (ou des) renfort(s) dans la matrice ou des

domaines multiphasiques qui constituent le composite® (Fig. 1.1).

(1) nm <> (2) nm <
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F1G. 1.1 — Définition morphologique de nanocomposites :(1) Composite dans lequel les renforts
ont une dimension inférieure ou égale au nanométre (2) Matériaux résultant de mélanges multi-

phasiques, dont la répartition en tailles caractéristiques est voisine de la centaine de nanométres,

voire inférieure®.

D’un point de vue général, il est couramment admis de classer les nanocompo-
sites suivant le facteur de forme de la charge incorporée (rapport entre la longueur
et I’épaisseur ou le diamétre). Dans la définition admise des nanocomposites les ren-
forts doivent avoir au moins une de leurs dimensions morphologiques inférieure a
100nm et peuvent étre classés en fonction de leur géométrie'*. On trouve alors trois

déclinaisons possibles pour décrire les "nanorenforts" incorporés :

Les nanoparticules [Fig. 1.2 (a)]. Leurs trois dimensions sont nanométriques. I
s’agit le plus souvent de particules de forme sphérique dont le diamétre est

compris entre 30 et 150nm.

Les nanotubes et nanofils [Fig. 1.2 (b)|. Deux de leurs dimensions sont nanomé-
triques. Ils ont un diameétre inférieur & 100 nm et un rapport longueur /diamétre
d’au moins 100. Les nanotubes de carbone en particulier possédent des pro-
priétés mécaniques et électriques exceptionnelles. Ils peuvent étre introduits
dans une grande variété de matrices polyméres (polyamide PA, polyester PE,

polycarbonate PC, ...).



1.1. Qu’est-ce qu’un matériau nanocomposite ¢ 27

Les Plaques/lamelles/feuillets .Une dimension est nanométrique. Ils sont consti-
tués de couches ayant une épaisseur de I'ordre du nanomeétre avec un facteur
de forme d’au moins 25 dans les deux autres dimensions. Parmi ce type de
matériaux, les argiles sont probablement les plus connues car elles sont natu-

relles donc faciles & extraire.

(b)

F1G. 1.2 — Images par microscopie électronique de (a) Nanoparticules de silice de 300nm de

diametre (Nanofluids : Rheology and its Implication on Heat Transfer by Jeremy B. Gordon;
http ://web.mit.edu/nnf) et (b) nanofils d’oxides de zinc”

On peut appliquer la classification classique des nanocomposites suivant la na-

ture de la matrice, dans l'ordre croissant de leur température d’utilisation® :

1. les matériaux nanocomposites & matrice organique/polymeére (polyamide PA,
polyester PE, polystyréne PS, polycarbonate, etc ... ) ne peuvent étre utilisés

que dans un domaine de températures ne dépassant pas 200 a 300°C*;

2. les composites a matrice métallique dans lesquels les particules peuvent étre
des oxydes, des borures, des carbures ou des nitrures. Ils peuvent étre utilisés
jusqu’a 600 “C;

3. les composites & matrice céramique pour les hautes températures jusqu’a

1000°C, qui peuvent étre des oxydes, des carbures ou des nitrures.

Les nanocomposites sont des matériaux qui, de par leur structure intrinséque

(porosité, microstructure, présence d’un réseau nanocristallin), disposent de pro-

*11 existe des matériaux composites comme le PEEK (dit thermoplastiques) qui peuvent étre

utilisés a T>300°C de par sa haute température de fusion.
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priétés physiques particuliéres (optiques, diélectriques, etc.) et d’une grande surface
d’échange. Les nanoparticules peuvent étre incorporées ou produites dans une ma-
trice pour apporter une nouvelle fonctionnalité ou modifier des propriétés®® (nous

allons développer ce sujet dans le § 1.3).

Lors de I'ajout de particules de renfort dans une matrice polymeére, de nombreux
parametres tels que la longueur et le poids moléculaire des chaines, la taille et la
distribution des renforts, ou encore la nature des surfaces de contact et des interac-
tions jouent un role sur le comportement local (& l'interface) et global du matériau

composite!?. Par la suite nous allons décrire quelques spécificités liées aux matériaux

nanocomposites.

1.2 Spécificités et problémes d’élaboration des na-
nocomposites

Prenons 'exemple d’un composite formé par une phase A (une particule de taille

finie) entourée d’'une phase B (matrice polymére) comme le montre la Fig. 1.3.b.

(a) 100

80
Interface

60 +
volume %

40

20 |0.5 nm

]

10 100 300

Mioris

V parttcuts

F1G. 1.3 — (a) Pourcentage du volume de l'interface en fonction du volume de la particule pour
des épaisseurs d’interface différentes (b) effet de la diminution de la taille des particules de renfort

sur le volume de interface !
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Si l'interface particule/matrice polymére est définie comme étant les forces d’in-
teractions entre les deux phases a courte échelle (épaisseur d’a peu prés 0,5nm H13)
avec la diminution de la taille des particules l'effet d’interface devient domi-

nant 111214

Nous pouvons clairement observer ce constat sur la Fig. 1.3.a. Par exemple pour
une particule de diamétre égal & 300 nm le rapport entre le volume de l'interface
et le volume de la particule ne représente que 0,1%. Quand la particule atteint un

diamétre inférieur & 5 nm, ce rapport est supérieur a 70%.

Par ailleurs, pour les inclusions de taille nanométrique 1’étendue des perturba-
tions locales, dues par exemple a la nature des agents liants, n’est plus négligeable de-
vant les autres caractéristiques (p.e. la longueur ou le poids moléculaire des chaines)

contrairement aux composites traditionnels%!°.

D’autre part une dispersion uniforme des nanoparticules donne lieu a une treés
grande aire interfaciale. De plus, pour une fraction volumique de charges de renfort
donnée, plus la taille des particules décroit, plus elles sont nombreuses et proches.
Par conséquent, lorsque la taille des particules atteint 1’échelle du nanomeétre, il peut

s’avérer essentiel de considérer les interactions entre particules en plus des interac-

tions particules/matrice!s.

Ces interactions peuvent dans certains cas se traduire par ’amélioration de cer-

21-24 25-29

taines propriétés mécaniques'® 20, thermiques ou bien 'obten-

9;11;28;30

, électriques
tion de propriétés nouvelles

D’un point de vue expérimental, il est encore difficile parmi les effets spécifiques
a ’échelle nanométrique d’en isoler un en particulier du fait de la difficulté & obte-
nir une dispersion homogeéne des nanoparticules dans la matrice ainsi qu'une bonne

reproductibilité des nanocomposites a partir d’un procédé d’élaboration maitrisé.
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1.2.1 Importance de la taille et de la forme des nanoparti-

cules

Pour les trés petites tailles de particules, la forme et I’agrégation de ces particules
peuvent avoir beaucoup d’influence sur le comportement global du composite. La
Fig. 1.4 illustre les différentes échelles de taille et de forme en prenant I’exemple de

particules de silice!®.

Particules Agrégats Agglomérats Objets macroscopiques
élémentaires

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

FI1G. 1.4 — Différentes échelles de taille des particules de silice '®

Parmi les multiples exemples de modification des propriétés avec l'ajout de
charges de taille nanométrique nous pouvons citer les travaux de Jordan et al.?!
sur des nanocomposites élaborés avec une matrice en polypropyléne (PP) chargée
avec des inclusions de carbonate de calcium CaCO03 (de forte interaction avec la ma-
trice polymeére). Les nanoparticules de CaC03 avaient une taille moyenne de 44 nm.
L’ajout des nanoparticules dans la matrice de PP a eu pour effet une augmentation
du module élastique en comparaison avec la matrice polymeére pure. L’augmentation
du module était d’autant plus importante que le volume de nanoparticules ajouté

augmentait.

Nous pouvons citer aussi les travaux de Reynaud et al.?? sur des nanocompo-
sites polyamides (PAG6) /silice (SiO5) avec un diameétre de 25 nm. Le module de Young
mesuré sur ces nanocomposites était supérieur a celui mesuré sur des composites tra-

ditionnels. Différents effets importants ont été mis en evidence par Reynaud et al.?? :

e Le module de Young augmente avec une fraction volumique plus importante

de nanoparticules.
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e La forme des nanoparticules joue un roéle important en ce qui concerne l'in-
teraction avec la matrice (une forme complexe assure une meilleure cohésion

nanoparticules/matrice).

e Les phénomeénes de renfort sont plus marqués et les couplages mécaniques plus

efficaces s’il y a présence d’agrégats au lieu de particules bien dispersées.

e La percolation peut étre bénéfique sur le renforcement si les interactions entre
les charges sont fortes mais si ces interactions sont faibles l'effet renforcant

associé sera plus faible!%33.

L’effet de la taille des particules sur la dispersion a fait 1'objet de plusieurs
études'%1534737 Pluys les particules sont petites et plus les phénoménes d’agrégation
sont fréquents, d’ott I'importance des effets couplés (effet de taille, de percolation,

etc) a I’échelle nanométrique.

La Fig. 1.5(a) montre I'agglomération des particules de silice dans un nanocom-
posite constitué de polyamide & 5% de taux de charge (taille 17 nm). La Fig. 1.5(b)
montre ce méme nanocomposite avec des particules de 80nm de diamétre. Dans ce

dernier cas, on peut noter une absence significative d’agglomérats.

100 nm

(b)

F1G. 1.5 — Effet de taille sur la dispersion des nanoparticules dans des nanocomposites poly-

amide/silice avec 5% de taux de charge (a)nanoparticules de 17nm (b) nanoparticules de 80nm32



1.2. Spécificités et problemes d’élaboration des nanocomposites 32

Les travaux de Thompson et al.?®

sur des films minces de polyamide renforcés
par des billes d’oxydes métalliques de 11 & 44 nm de rayon tendent aussi & montrer
un effet important de la dispersion des oxydes sur le comportement global du film.
Pour des faibles taux de renfort, il n’existe pas de percolation et les films nanostruc-
turés montrent un comportement plus fragile que celui attendu classiquement pour
des films minces polymeéres. Des essais de traction révelent que ’'ajout de renforts
nanomeétriques rend les films plus raides que le matériau de base dans la plupart des
cas. En revanche, pour des taux de renfort plus élevés, 'augmentation de 1’allonge-
ment a la rupture laisse penser a une mauvaise dispersion des oxydes métalliques

(autrement dit les particules s’agglomerent).

La Fig. 1.6 illustre la morphologie des nanocomposites présentant une dispersion
uniforme des charges (faible taux de renfort) et un réseau percolant (taux de charge

égal ou supérieur au seuil de percolation).

F1G. 1.6 — Représentation schématique de la morphologie des nanocomposites pour des taux de

charges (a) inférieurs ou (b) supérieurs au seuil de percolation!®

Une bonne dispersion d’une poudre dans un milieu liquide est réalisée lorsque
les forces de répulsion entre les particules (coulombiennes) sont supérieures aux
forces d’attraction de Van der Waal ou bien aux liaisons mécaniques entre parti-
cules (enchevétrement)3?. Pour réduire 'effet d’agglomération et assurer une bonne
dispersion des particules dans les matrices polymeéres il est courant d’utiliser des

agents de couplages ou additifs.
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1.2.2 Les effets d’interface polymére/nanoparticule

Albérola et al.?® ont mené une étude trés compléte sur I'influence du liant sur
les effets d’interface dans des élastoméres renforcés par des nanoparticules de silice.
Ils ont indiqué que tout changement de 1'état de surface de la silice (en appliquant
différents liants) peut induire des modifications de la mobilité des chaines de po-
lymeére a plus ou moins longue distance de la surface. La nature du liant modifie
donc les interactions entre la particule et la matrice, entrainant une perturbation
locale de la structure et du comportement de la matrice. Dans certains cas, il est
possible d’observer la formation d’une troisiéeme phase rigide, placée en interphase

entre 'inclusion et la matrice, au cours du procédé d’élaboration.

L’existence d’une zone spécifique entourant les nanoparticules a été observée et
attribuée a la nature des liants utilisés lors de I’élaboration des nanocomposites po-

32;40;41 40;42

lymére ou encore a la seule présence des renforts

Brien et al.*3 ont proposé un modéle pour décrire les interactions noir de carbone—

¢lastomeére en accord avec des résultats de RMN (Fig. 1.7).

J f\ _;:. A: Point d'attache physique
L 1
B: Point d'attache chimique

\ C: Molécules réticulées
N e D: Boucle large

\-. _a E: Petite boucle

F: Poinl d'attache multiple (méme particule)
G: Liaison interparticulaire

H: Queues

F1G. 1.7 — Modéle de polymére chargé d’aprés O’Brien*3
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Berriot et al.*

ont étudié les perturbations de la matrice polymeére entourant
les particules de renfort & I'interface. La perturbation se traduit par une diminution
locale de la mobilité des chaines de polymeére, c’est a dire une rigidification locale de
la matrice. Les matériaux étudiés sont constitués d’inclusions sphériques de silice,
de 60 nm de rayon, noyées dans une matrice élastomeére. La fraction volumique des
inclusions est de 7 a 18% suivant les échantillons testés. Au cours de cette étude,
les auteurs ont également montré que I’épaisseur de l'interphase décroit lorsque la
température augmente. Une étude complémentaire de Berriot et al.*® a permis de
mettre en évidence I'influence de la dispersion des particules de renfort et de la nature

du liant sur le comportement de cette interphase en terme de mobilité moléculaire.

1.2.3 Techniques d’élaboration de matériaux nanocomposites

Les stratégies complexes d’élaboration nécessitent, dans la plupart des cas, de
rendre organophile les nanocharges de renfort et, méme dans ces conditions, la mise
en oeuvre reste délicate pour espérer obtenir une dispersion satisfaisante, condition
déterminante pour une maitrise des propriétés d’usage du matériau final. Trois voies
principales d’élaboration peuvent étre mises en avant : le mélange en solution, la

polymérisation in situ et I'incorporation a ’état fondu.

Mélange en solution

Le principe d’élaboration repose sur la possibilité de disperser les nanoparti-
cules dans un solvant dans lequel le polymeére est soluble. La Fig. 1.8 illustre le

principe d’élaboration d’un nanocomposite polymeére/nano—feuillets d’argile.

Un solvant adéquat disperse (en principe) les feuillets d’argile sur lesquels le po-
lymeére peut ensuite venir s’adsorber. On obtient le nanocomposite par évaporation
du solvant. Cette méthode présente ’avantage de permettre 1’élaboration de nano-
composites intercalés a partir de matrices polyméres a faible polarité. Cependant,
elle reste peu applicable dans le cadre industriel, étant donné I'importante quantité
de solvant nécessaire du fait des fortes forces mises en jeu dans I'empilement des

feuillets?6.
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F1G. 1.8 — Schéma de ’élaboration de nanocomposites par mélange en solution 46

Polymérisation in situ

Ce mode de préparation est basé sur la croissance des chaines polyméres au sein
de l'espace des nanoparticules. En fonction du type de nanocharges utilisé (argiles
naturelles, mica synthétiques...), un pré-traitement de la charge peut s’avérer néces-
saire : les intercalants les plus couramment utilisés sont des acides aminés ou l'ion
ammonium associé (exemple : acide aminododécanoique)’.

La Fig. 1.9 montre le principe d’élaboration d’un nanocomposite a base de nylon
6 et des nano—feuillets d’argile. Lors de la synthése du polyamide 6, un surfactant
comportant a la fois une fonction acide (-COOH) et une fonction amine (-NH2)
est utilisé. Les feuillets d’argile sont gonflés quand, en milieu acide, un proton est
transféré de la fonction acide (~COO-) vers la fonction amine (-NHj ). Ensuite, la
présence d’une fonction acide permet 'amorcage de la polymérisation par ouverture
du e—caprolactame, et ’obtention d’un nanocomposite exfolié dont les macromolé-
cules sont liées a ’argile par I'intermédiaire de la liaison existant entre cette derniére

et le surfactant ayant servi d’amorceur?.
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F1G. 1.9 — Schéma de I'¢laboration de nanocomposites par polymérisation in situ 46

Mélange a I’état fondu

Le principe d’obtention de nanocomposites repose sur le mélange de la matrice
polymere a I’état fondu avec les nanoparticules. Dans ces conditions, la mobilité des
chaines de polymeére est suffisante, si I'interaction entre la matrice polymeére et la
surface des nanoparticules est bonne, pour pénétrer dans I’espace inter—particule et

former un nanocomposite (Fig. 1.10).

Il apparait, & partir d’observations, que la pénétration du polymeére a l'inté-
rieur des agglomérats formés & partir des particules primaires n’est pas un facteur
limitant*®. En revanche, I'intercalation est facilitée par une taille de particules pri-

maires plus petites. La diffusion & 'intérieur de la particule primaire étant le facteur
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F1G. 1.10 — Schéma de I’élaboration de nanocomposites par mélange & I’état fondu*6

limitant, 'utilisation d’un mélange dynamique (en extrudeuse) doit donc permettre
d’accélérer la cinétique de l'intercalation en éclatant les particules primaires et en

améliorant I’homogénéité des échantillons.
Le grand intérét de cette méthode est de s’affranchir de I'utilisation d’un solvant
et de permettre 'utilisation des techniques de mise en ocuvre classiques des poly-
meéres. De par sa simplicité et sa rentabilité, cette méthode a la préférence du milieu

industrie] 8:46:48
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1.3 Evolution des propriétés des matériaux nano-

composites

Dans cette section nous allons présenter un bref résumé des travaux effectués
sur I’évolution des propriétés mécaniques, thermiques et électriques des nanocom-

posites polymeére.

1.3.1 Comportement mécanique des nanocomposites

La confrontation entre différents nanocomposites a matrice polymeére réalisée par
Gubin®® montre que pour des sollicitations identiques, les propriétés macroscopiques

du matériau hétérogéne reflétent ’action combinée :

e des interfaces entre les renforts et la matrice ;
e des propriétés des différentes phases;
e de l'effet de taille des renforts;

e de la morphologie de la microstructure.

Les différentes matrices sont du polyéthyléne (PE), du polypropyléne (PP) et du
polyacrylate (PA), renforcées par des nanoparticules métalliques de 10 nm de dia-
métre environ. La matrice ne joue pas seulement un role d’environnement, mais elle
influence le comportement global du nanocomposite par la nature de ses interactions
avec les particules de renfort®. Les matériaux obtenus ont montré de meilleures pro-

priétés mécaniques et une plus haute stabilité thermique que le polymeére initial®®.

Un autre exemple de polymére composite, largement utilisé dans I'industrie au-
tomobile, concerne le polyamide 6 (Nylon) généralement chargé avec des fibres de
verre ou du talc de taille micrométrique. L utilisation de nanocharges a la place des
charges traditionnelles permet d’obtenir des propriétés mécaniques intéressantes a
des taux de charge plus bas comme le montre la Fig. 1.11 qui résume les résultats
obtenus par Yasue et al.?! dans une étude effectuée sur des nanocomposites chargés

avec différents type de particules en fonction du taux de charge.
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Fi1G. 1.11 — Evolution du module d’élasticité en fonction du taux de charges minérales pour le
Nylon 6°!

Nous pouvons observer que pour un taux de 10% en poids de nanocharges le
module élastique est equivalent & celui obtenu avec un composite traditionnel com-
portant 25% en poids de microcharges. Cependant les problémes d’élaboration de
nanocomposites avec de taux de charge plus importants limitent la possibilité d’at-

teindre le niveau de renfort équivalent a celui du composite traditionnel.

Tsagaropoulos et Eisenberg® ont étudié le comportement thermo—mécanique de
différents polyméres (le PAVP, le PMMA, le PS et le PDMS)' renforcés par des
nanoparticules de silice de 7 nm de diameétre. Deux relaxations ont été mises en

évidence par analyse mécanique dynamique comme le montre la Fig. 1.12.

La premiére relaxation a été associée a la relaxation principale de la matrice
polymeére. Sa position en température ne varie pas alors que 'aire du pic diminue

lorsque le taux de renfort croit.

La deuxiéme relaxation, plus large, est située a plus haute température. Elle a été
attribuée a la présence de polymeére lié (physiquement ou chimiquement) & proximité
des nanoparticules. Du fait des fortes interactions avec la surface des nanoparticules
de renfort la mobilité moléculaire des chaines polymeéres est contrainte. Son ampli-

tude diminue également avec le taux de charge. Pour expliquer I'apparition de ces

TP4VP :poly(4-vinylepyridine), PMMA :poly(méthyle méthacrylate), PS :polystyréne et le
PDMS : poly(diméthylsiloxane)
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F1G. 1.12 — tan (8) en fonction de (T'— T,) pour des nanocomposites élaborés avec des matrices

polymeéres différentes (P4VP, PMMA, PS, PDMS) contenant différents taux de charge de silice (7
nm) 52

deux relaxations et leur évolution avec I’augmentation du taux de charges, ces au-
teurs ont proposé le modéle illustré sur la Fig.1.13.

n O
. $2 oo B
O o 0O

(b) ()

Polymeére contraint (2éme relaxation) . Interface Polymeérelnanoparticule

F1G. 1.13 — Modéle de la transformation morphologique de l'interphase polymeére/silice pour
différents taux de charge (a) inférieur 4 10% (b) égal & 10% (c) autour de 20% (d) autour de 50% 52
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Ce modéele représente de maniére conceptuelle la séquence d’événements ayant
lieu lors de I'incorporation de charges de silice avec un taux de plus en plus impor-

tant (particules de 7Tnm dans le cas étudi¢)®?. On peut clairement observer :

a) quand le taux de charges est inférieur & 10% la distance interparticules est
importante, de telle sorte qu’il existe une quantité suffisante de polymére dont
la mobilité moléculaire n’est pas affectée de maniére conséquente. Dans ce cas
seule la transition a basse température est observée.

b) Quand le taux de charges est proche de 10% la distance moyenne interpar-
ticules devient critique. La mobilité moléculaire du polymeére localisé entre
les particules est contrainte. Cette zone de polymeére a mobilité moléculaire ré-
duite et de volume non négligeable est responsable de la transition thermique a
plus hautes températures (désigné par Tsagaropoulos and Eisenberg®® comme
polymeére faiblement lié ou "loosely bound").

c) Au fur et & mesure que le taux de charge augmente la distance interparticules
diminue et le polymeére faiblement li¢ dévient fortement lié¢ (immobile), les pics
de transition diminuent (Fig. 1.12).

d) Finalement pour des taux de charge trés importants la distance interparti-

cules est trés faible et le polymére a proximité des particules est fortement lié.

Les modéles présentés par Tsagaropoulos and Eisenberg®® ont permis de mettre
en avant les interactions entre, d’une part les inclusions et la matrice et, d’autre

part, les inclusions entre elles.

Une étude complémentaire de Chabert et al.3® souligne I'influence particuliére
de la nature des interactions particules/particules sur le comportement global des
nanocomposites. Ces auteurs ont observé que le renforcement des nanocomposites
étudiés (PABut-PS?, PABu-silice) augmentait avec le taux de charges. Cette aug-
mentation a été associée a la formation d’'un réseau "quasi-rigide" (taux de charge
proche du seuil de percolation) dii aux fortes interactions (a courte distance) entre

les particules.

YPABu : PolyAcrilate de Butyle
$PS : PolyStyréne
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1.3.2 Comportement thermique des nanocomposites

L’augmentation du volume de polymére a l'interface avec les nanoparticules, les
interactions polymeére/particule et particule/particule sont supposées étre a 'origine
des améliorations des propriétés des nanocomposites. Les études sur I’évolution des
transitions thermiques par calorimétrie différentielle a balayage (DSC) sur des na-
nocomposites ont donc fait I’objet de nombreuses études pour mieux identifier cette

dynamique moléculaire.

La transition vitreuse

Kontou et Niaounakis? ont étudié les propriétés thermodynamiques de nano-
composites élaborés avec du polyéthyléne linéaire basse densité (LLDPE) chargé
avec des nanoparticules de SiO, ayant un diamétre moyen de 16 nm. Ces auteurs
ont observé une augmentation de la T, avec I'ajout de nanoparticules de silice (25°C
pour un taux de charge de 10% en poids).Cette augmentation a été associée a une
réduction de la flexibilité des chaines polymeéres. La présence des nanoparticules est
supposée induire des restrictions de mobilité moléculaire. Ces auteurs n’ont établi
aucune relation directe entre la variation de la 7, et I'augmentation du taux de
charge.

Cependant une réserve peut étre formulée sur la détection de la 7, du LLDPE et
son évolution avec ’ajout des nanoparticules. De par la grande capacité du LLDPE
a cristalliser la T, n’a jamais été détectée par DSC (& notre connaissance). Sur les
thermogrammes présentés par ces auteurs le saut sur la courbe du flux de chaleur

caractéristique de la Tj n’a pas été mis en évidence clairement.

Nous pouvons citer aussi les travaux de He et al.?® qui ont synthétisé¢ des
PET/SiOy nanocomposites par la méthode de polymérisation in situ (taille des
nanoparticules 50-100nm). Les études effectuées par DSC ont montré une influence
du taux de charges de nanoparticules sur I’évolution des températures de transi-
tion thermique. Une augmentation de la température de la 7, (6°C pour un taux
de charge de 3,5% en poids) a été observée avec 'augmentation du taux de charge
par rapport au PET pur. Cette augmentation a été associée aux contraintes sur la
mobilité moléculaire des chaines polymeéres imposées par l'introduction des nano-
particules. Les variations des températures de cristallisation et de fusion n’ont pas

suivi une tendance bien définie avec 'augmentation du taux de charge.
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Siegel et al.!3

se sont intéressés au cas des polymeéres renforcés par des particules
sphériques. Ils ont pu mettre en évidence une influence de la présence des nanopar-
ticules sur la transition vitreuse. Le matériau étudié était du polyméthacrylate de
méthyle (PMMA) chargé de particules d’alumine d’un diamétre moyen de 39 nm.
Au dela d’une fraction volumique seuil de renforts (dans le cas étudié de 1,7%), une
chute importante de la température de transition vitreuse T; a été observée. Cette
chute s’explique par des phénomeénes de confinement de la matrice, dont la mobilité
des chaines est perturbée, entre les renforts. En revanche, au dessous de ce seuil
aucun effet de ce type n’est observé.

La cristallisation

Les travaux de Jain et al.®® sur la cristallisation non isotherme du polypropyléne
(PP) chargé avec des nanoparticules de silice (30-80 nm) ont montré une augmen-
tation de la température de cristallisation avec ’ajout de charges pour des taux
inférieurs & 1%. A des taux de charge supérieurs a 1% la température de cristal-
lisation diminue faiblement et devient ensuite constante mais reste supérieure a la

température de cristallisation du PP pur (Fig. 1.14).
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F1G. 1.14 — Thermogrammes DSC pendant le refroidissement & 10°C'-min~! de nanocomposites
polypropyléne/SiO, & différents taux de charge®

Ces auteurs ont suggéré que cette augmentation de la T, était attribuée a des

effets de nucléation induits par la présence des nanoparticules de silice & faible taux
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de charge qui accélérent le processus de cristallisation primaire (dans le chapitre 3,

§ 3.1 nous faisons une description des différents processus de cristallisation).

He et al.5? dans leur investigation sur les poly(éthyléne theraphtalate) (PET)/SiO,
nanocomposites ont remarqué une influence importante des nanoparticules de
SiOs (50-100 nm) sur le processus de cristallisation du PET. Le taux de cristal-
lisation a été légérement affecté par 'ajout des nanoparticules (diminution de 4%
pour un taux de charge de 3,5% en poids). La cinétique de cristallisation a été
augmentée avec l'ajout des charges de silice. Les nanoparticules de silice ont été
suspectées d’agir comme des agents de nucléation, ce qui favorise le processus de

cristallisation comme le montre la Fig. 1.15.
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F1G. 1.15 — Cristallisation relative X(t) en fonction du temps du (a) PET et des PET/SiO,

nanocomposites avec des taux de charge différents (b) 2.0% et (c) 3.5% en poids®?

Sur cette figure, nous pouvons observer clairement que la cristallisation dans les
nanocomposites a lieu sur une période de plus en plus courte avec I'ajout des nano-
particules de silice. Pour le PET le processus de cristallisation est fini au bout de
57s [X(t)=0,5], le nanocomposite avec 2% de charges cristallise au bout de 36s et le
nanocomposite avec 3,5% de charges cristallise au bout de 30s, ce qui correspond pra-

tiquement & la moitié du temps nécessaire pour cristalliser la matrice polymeére pure.

Pour conclure sur I'impact des nanoparticules dans les transitions thermiques

nous avons résumé dans le tableau 1.1 les résultats de quelques études calorimé-
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Matrice Nanocharge taux T, T, T X,
(%ewt)  (°C)  (C)  (C) (%)
PET?®3 SiOq 0 61 153 225 30
50-100nm 2 66 198 238 27
3,5 67 185 231 26
LLDPE?20 SiOq 0 —40 103 348
16nm 3 -30 101,7 39,5
4 -30 105 40,1
6 -30 104 36,7
8 40 103,3 33,5
10 -15 103,3 29,2
PEN?> SiO9 0 119,2 181,9 266 22,3
7nm 0,3 119,7 1774 266,9 24,2
0,5 119,5 1779 266,9 26,5
0,7 119,3 175,1 266,5 29,4
0,9 1195 172  266,5 36,8
pPp54 SiO9 0 111,4 158,7 48,1
30-80nm 0,2 114,2  159,8 494
0,5 1176  160,3 51,5
1 116,2 160,2 53,7
1,5 1146 160 49,4
PLLAY Argile (MMT) 0 63,4 110,8 175,6
(voir note ) feuillets 3 59,6 98,9 169,5
Inm x qqum 5 52,5 87,1  163,7
8 57,6 89,9 166,3
POE?? Cellulose 0 -60,8 66,6 61
nanocristaux 6 -61,2 66,9 56
10 —58,7 67 55
15 59,7 65,7 47
30 59,7 63,4 35

TAB. 1.1 — Evolution des transitions thermiques (7} : transition vitreuse; T, : température de

cristallisation, T}, : température de fusion) et X cristallisation relative de différents nanocompo-

sites polymeéres.

triques effectuées sur différents nanocomposites polyméres.¥

INOTE : Pour les nanocomposites PLLA /feuillets d’argile étudiés par Lee et al.!” les varia-

tions observées sur la T, pourraient é&tre attribuées au sel alkyl ammonium (dimethyl dihydrogené

ammonium) diffusé dans le polymére lors de I’élaboration des nanocomposites.
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1.3.3 Comportement diélectrique des nanocomposites

Une des premiéres études effectuées concernant les propriétés diélectriques de
matériaux nanocomposites est celle présentée par Nelson et al.?®. L’étude a été me-
née sur des résines epoxydes chargées avec des nanoparticules d’alumine (Al,O3), de
dioxyde de titane (TiOy) et d’oxyde de zinc (ZnO) de tailles différentes. L’objectif
de cette étude a porté sur la compréhension de la fagcon dont les interactions nano-
particule /matrice polymére participent a I’évolution des propriétés diélectriques par

rapport aux microcomposites classiques.

Une comparaison de la réponse diélectrique d’un microcomposite et d’un nano-
composite élaborés a partir d’une résine époxyde chargée avec un taux de 10% en
poids de particules de dioxyde de titane de taille 1,5 pm et 38nm respectivement,
est présentée sur la Fig. 1.16.
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F1G. 1.16 — Permittivite diélectrique (a) et (c) et pertes diélectriques (b) et (d) en fonction de
la fréquence d’un micro composite (a) et (b) et d’un nanocomposite (c) et (d) a base de résine
époxyde et de particules de dioxyde de titane de taille 1,5 um et 38nm respectivement ®” a différentes
températures (293, 318, 343, 368, 393 K)
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La réponse diélectrique des microcomposites était trés proche de la réponse di-
électrique de la résine de base (Fig. 1.17). Le processus de relaxation observé a basse
fréquence pour le microcomposite a été associé aux charges électriques présentes aux
électrodes (polarisation interfaciale du type Maxwell-Wagner—Sillars MWS, voir le
§ 2.2.4) et non a la présence des particules dans le volume du matériau. Dans le
cas des nanocomposites les principaux changements sur la réponse diélectrique sont
observés a basse fréquence et & haute température. Le processus observé sur tan(d)
montre un plateau qui contraste avec le pic de relaxation observé sur la résine de

base et sur le microcomposite.
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F1G. 1.17 — Pertes diélectriques en fonction de la fréquence de la résine époxyde de base d'un

micro composite et d’un nanocomposite (résine époxyde/particules de dioxyde de titane) a 393K 27

Ce comportement a été associé a un processus de conduction défini comme dis-
persion a basse fréquence (low—frequency dispersion LED) par Jonscher®® ou défini
comme comportement "quasi-DC" (QDC) par Dissado et Hill*®. Dans les deux
cas ce processus de conduction a été associé & un phénomeéne de percolation. Les
changements morphologiques sur la résine de base occasionnés par I'ajout des nano-
particules sont a I’origine d’une couche diélectrique autour des particules connue sous
le nom de " Gouy—Chapman—Stern layer". Cette couche avec des propriétés conduc-
trices plus importantes que la résine de base permet le mouvement des charges avec
une relative facilité donnant lieu aux processus de LFD ou QDC 275 comme le

montre la Fig. 1.18.
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diffuse

/_ layer

F1G. 1.18 — Phénoméne de conduction dii & un phénoméne de percolation & travers une couche

diffuse a l'interface AB d’un matériau composite. Les distances interparticules ainsi que 1’épaisseur

de la couche diffuse controlent le phénoméne de conduction !!

Pour conclure ce paragraphe, nous avons reporté sur le tableau 1.2 différentes

études effectuées par spectroscopie diélectrique sur divers nanocomposites.

Matrice Nanocharge  taux Observations
(%owt)
Polyamide-6 SiO, 1,29  Relaxation interfaciale
PA6%° (feuillets) 2,59 du type MWS
S-SEBS?Y TiO, 2 Augmentation de ¢’ et
16nm 16 diminution de €”
Polyimide 6! BaTiO3 Augmentation de £’ et
240nm diminution de &”
EVA 62 argile 6 Relaxation interfaciale
0,2 du type MWS

TAB. 1.2 — Résumé des études par Spectroscopie Diélectrique effectuées sur différents nanocom-

posites polymeéres.

1.4 Conclusions

Dans ce chapitre nous avons décrit les principales caractéristiques des nanocom-
posites polymére. Nous avons décrit briévement différentes techniques d’élaboration
de ces matériaux. La dispersion et les interactions locales entre matrice et phase de
renfort aboutissent & des niveaux de propriété supérieur a ceux de leurs équivalents

micro ou macrocomposites, et ceci dés les faibles fractions d’éléments renforgants.
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Ces avantages se manifestent aussi bien dans la rigidité diélectrique que dans les

propriétés mécaniques ultimes.

Dans le chapitre suivant, nous faisons une synthése des principales caractéris-
tiques des matériaux utilisés pour ’élaboration de nanocomposites PDMS /silice.
Nous faisons une description des techniques expérimentales qui ont servi a la ca-
ractérisation des matériaux élaborés. Enfin nous décrivons en détail la procédure
d’¢laboration des échantillons et présentons une caractérisation morphologique des

composites et nanocomposites étudiés.






Chapitre

Matériaux et Techniques

Expérimentales

Ce chapitre se découpe en trois parties. Dans la premiére partie nous exposons
les principales caractéristiques du polymére et des charges de renfort utilisées dans
notre étude. Dans la deuxiéme partie nous décrivons les différentes techniques ex-
périmentales que nous avons utilisées pour effectuer la caractérisation tant du point
de vue physico—chimique qu’électrique. En particulier nous rappelons le principe de
fonctionnement de chaque dispositif ainsi que le protocole utilisé lors des caracté-
risations. Enfin, la troisiéme partie est dédiée a la description de I’élaboration des
échantillons, ainsi qu’a la caractérisation morphologique des matériaux de base uti-

lisés et des nanocomposites élaborés.

2.1 Matériaux

Le matériau de base utilisé dans cette étude est un élastomeére silicone de type
LSR (Liquid Silicone Rubber). Il s’agit d’'un matériau composite élaboré a partir
d’une matrice polymére de type polydiméthylsiloxane (PDMS) renforcée avec des

microparticules de silice (taux ~ 30% en poids de silice fumée).

Ce matériau appartient a la famille des siloxanes largement utilisés dans 'in-
dustrie. L’attractivité du PDMS est due a ses bonnes propriétés électriques, a sa

résistance au vieillissement naturel et aux UV ainsi qu’a de bonnes propriétés hy-

ol
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drophobes. La température de transition vitreuse trés basse (aux alentours de -

125°C) permet l'utilisation du PDMS dans une plage de température trés large

[—40, 250°C] 63,

Le point faible de ces matériaux est leur mauvaise tenue mécanique. Pour ac-
croitre ces propriétés mécaniques, des charges de renfort de taille micrométrique de

type Alumine Tri-Hydratée (ATH) ou silice (SiO3) sont systématiquement rajoutées

a la matrice polymere?63,

2.1.1 Origine structurale des propriétés du PDMS

Les silicones ont une structure chimique basée sur une alternance d’atomes de
silicium et d’oxygéne (Fig. 2.1). C’est par la présence de silicium et par 'existence
de la liaison Si-O que les silicones se distinguent des autres polymeéres organiques.

Cette liaison est a l'origine de leur nom : silicones, contraction de silicon ketones,

par analogie avec les cétones.
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F1G. 2.1 — Formule chimique du PDMS
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La liaison Si—O

Les liaisons covalentes que le silicium crée avec 'oxygéne pour former le sque-
lette de la macromolécule sont exceptionnellement stables. La formule générale du
Poly(DiMethyl Siloxane) est donnée par R — [Si(C'H3)2 — O] — Si(CHj)s — O — R.

Le caractére électronégatif de 1’'oxygéne rend la liaison du groupement Si—O po-
laire. Comme conséquence 1’énergie de liaison du groupement Si—O est plus forte que
celle des groupements habituellement rencontrés dans d’autres molécules organiques

comme le montre le tableau 2.1.

type de  énergie

liaison  kcal/mole

Si-0O 107
Cc-C 86
Cc-O 81
Si-C 76

TAB. 2.1 — Comparaison des énergies de liaison dans les molécules organiques
Cette énergie de liaison importante pour le Si—O a pour conséquence :

e une bonne résistance a la chaleur et au vieillissement naturel. La stabilité
thermo—oxydative du squelette des silicones est bien supérieure a celle des
molécules organiques classiques. Grace a cela les silicones sont utilisées dans
des gammes de température plus importantes que les polymeéres organiques.

e une bonne résistance aux agents chimiques. En I’absence de catalyseurs acides
ou basiques la stabilité a I'hydrolyse des silicones est trés bonne. Elle explique
en particulier leur utilisation médicale et paramédicale dans les milieux physio-
logiques, ainsi que leur emploi dans la fabrication des emballages alimentaires
et en cosmétique.

e une forte sensibilité aux électro-donneurs/accepteurs. Son importante per-
méabilité aux gaz rend le PDMS intéressant dans son utilisation comme mem-

brane 6466,
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La liaison —Si(CHj3),—O—

Les groupements méthyle (CHj), distribués le long du squelette siloxane en-
tourent et protégent les liaisons Si—O de toute association avec des molécules voi-
sines. Ces groupements apolaires et hydrophobes conférent & la chaine PDMS les

caractéristiques spécifiques suivantes :

e une faible interaction moléculaire entre chaines. L’absence de cohésion inter-
moléculaire explique la fluidité du PDMS et sa facilité d’étalement malgré sa
masse moléculaire élevée. Cette propriété est intéressante pour des applications
comme lubrifiant. Une autre application, dans le domaine de la microélectro-

67,68

nique est 1’élaboration de films minces par spin coating . Récemment le

PDMS a été utilisé dans le domaine de la nanoélectronique pour créer des

motifs sur des substrats par la méthode de nano imprint %7,

e une hydrophobie et une incompatibilité en milieu aqueux. Dans les applica-
tions haute tension ces propriétés s’averent trés intéressantes. D’une part les
gouttes d’eau en cas de pluie ne s’étalent pas sur la surface des matériaux
isolants (Fig. 2.2), d’autre part les graisses généralement utilisées pour le dé-
moulage des piéces isolantes ne sont presque pas adsorbées a la surface des
silicones.

e une lipophobie et une incompatibilité en milieu organique. Ainsi on retrouve
ces matériaux comme agents de démoulage ou dans le revétement pour la pro-

tection des surfaces autocollantes.

F1G. 2.2 — Hydrophobie du PDMS, application dans l’isolation extérieure haute tension
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Le PDMS : une chaine moléculaire trés flexible

La grande flexibilité des chaines moléculaire du PDMS est due en grande partie
a l'important angle de valence de la liaison Si-O-Si (143°C), & une distance inter-
atomique élevée (0,163nm) et aux faibles interactions intermoléculaires’%3. Cela a

pour conséquence :

e un important comportement élastique du PDMS,

e une température de transition vitreuse particuliérement faible (= —125°C'),
e des propriétés (électriques, viscosité, capacité thermique, etc) qui évoluent
faiblement avec la température dans une trés large gamme de température,

e une orientation préférentielle des groupes méthyle a I'opposé de la surface de

contact (origine de son caractére hydrophobe).

Le renforcement

Pour améliorer la cohésion des chaines moléculaires et donc la tenue aux
contraintes mécaniques d’un polymeére et plus particuliérement du PDMS, il existe

trois méthodes de renfort :

1. chimique (& l'aide d’un agent réticulant) : la réticulation des chaines linéaires
entraine la formation d’un réseau macromoléculaire tridimensionnel. En fonc-
tion du taux de réticulation on peut obtenir :

— des gels silicones : fluides 1égérement réticulés,
— des élastomeres de silicone : fluides réticulés dont la structure tridimension-
nelle est beaucoup plus complexe qu'un gel,

— des résines silicones : réseaux fortement réticulés.

2. physico-chimique : l'incorporation de charges minérales ou d’oxydes métal-
liques permet de bloquer les chaines dans un réseau physique ce qui augmente
la viscosité du PDMS™. Les interactions entre les chaines polymeéres et la

surface des particules jouent le role de renfort chimique.

3. la combinaison des deux points précédents : ajout des charges et réticulation
des chaines PDMS. Cela permet 'obtention d’un matériau dont les propriétés

mécaniques peuvent se voir multipliées par un facteur cing®.
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2.1.2 La silice comme charge de renfort

La silice ou dioxyde de silicium, de formule générale (SiO3), est composée de
I’enchainement de tétraedres SiO, liés entre eux. Elle peut étre d’origine naturelle

ou synthétique, amorphe ou cristalline.

Une description détaillée sur les silices de syntheése et les méthodes d’élaboration

peut étre trouvée dans la thése de Paquien .

La surface et la chimie de la silice amorphe

L’adsorption de chaines PDMS sur la surface de la silice permet d’accroitre les
propriétés mécaniques de ces polymeéres. La silice est presque systématiquement
présente dans la formulation des élastomeéres silicone. D’autres charges de renfort
supplémentaires comme des oxydes métalliques (ZnO, TiOy, AlyOs,. . .) sont parfois
rajoutées. Le but de ces renforts est de réduire le cotit du produit et d’améliorer ses
propriétés (par exemple on utilise ’alumine Al;O3 pour augmenter la conductivité
thermique des élastomeéres silicones dans les applications relatives a l’isolation exté-

rieure haute tension).

Un des paramétres essentiels dans le renforcement des polymeéres par des parti-
cules de silice est la connaissance de la nature des fonctions chimiques présentes sur
leur surface et leur concentration. Quelles que soient les méthodes d’élaboration, les
silices, a leur surface, présentent toujours des groupements hydroxyles —OH en asso-
ciation avec de I’eau physisorbée. D’apparence simple, la chimie de surface des silices
est en fait assez complexe de par la grande diversité des environnements rencontrés
et des types d’interactions. La compréhension globale de la réactivité chimique des
silices nécessite I’emploi d’'un grand nombre de techniques de caractérisation. En
ce qui concerne les hydroxyles de surface, trois classifications sont décrites dans la

littérature : isolés, vicinaux et géminés (Fig. 2.3).

Les propriétés de la surface de la silice amorphe, qui est considérée comme un
oxyde absorbant, dépendent dans la plupart des cas de la présence des groupements
silanols. Avec une concentration suffisamment élevée ces groupements rendent la si-

lice hydrophile.
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F1G. 2.3 — Les trois types de silanols présents a la surface de la silice ™

En effet les hydroxyles agissent comme des centres d’adsorption pendant leur
interaction spécifique avec des groupements adsorbants capables de former des liai-
sons H avec les groupements OH. Quand on enléve des groupements hydroxyles de
la surface de la silice il y aura une décroissance de ’adsorption et la surface acquiert

un caractere hydrophobe.

Dans le cas spécifique de notre étude la présence des groupements OH a la surface
des nanoparticules s’avére trés importante puisqu’ils sont a ’origine des interactions
spécifiques avec le Poly(DiMethyl Siloxane) du fait de liaisons H entre les ponts Si-

0-Si de la chaine PDMS et les silanols de la surface de la silice 7476,

2.2 Techniques expérimentales

La caractérisation physico—chimique du matériau permet d’apprécier les change-
ments de la structure du PDMS avec I’ajout des charges et les différents paramétres
mis en jeu (variation de la température, application d’'un champ électrique, d’une
contrainte mécanique, etc ...). Dans ce paragraphe nous allons décrire le principe
de fonctionnement des différentes techniques expérimentales que nous avons utilisées
pour caractériser les matériaux de base (c’est a dire les deux produits commerciaux a
mélanger pour obtenir 1’élastomeére silicone) et les nanocomposites élaborés a partir

de ces matériaux.
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2.2.1 Spectroscopie Infrarouge (FT-IR)

Les atomes formant les molécules sont reliés entre eux par des liaisons chimiques.
Celles- ci peuvent étre étirées, fléchies, suivre une torsion axiale ou bien vibrer laté-
ralement. Une molécule peut étre considérée comme un ensemble d’oscillateurs har-
moniques dont chacun représente un type de déplacement. Ces oscillateurs peuvent
étre mis en résonance par une perturbation de leur état d’équilibre. La spectroscopie
infrarouge a transformée de Fourier Rapide (Fourier Transformed Infrared, FT-IR)
est une technique qui permet d’étudier et de caractériser tous ces types de vibration

et de déplacement.

Principe

Le matériau est soumis & un rayonnement électromagnétique dont la longueur

d’onde d’excitation appartient au domaine infrarouge (2,5um < A < 15um).

Lorsque la fréquence du champ électromagnétique associée au rayonnement est
égale a la fréquence d’un des modes de vibration d’une molécule du matériau, il y a
absorption d’énergie : la molécule entre en vibration. Elle passe d’un niveau d’éner-

gie stable a un autre.

Les régles de sélection de la spectroscopie infrarouge font qu’il doit y avoir un
changement dans le moment dipolaire de la molécule pour que la vibration soit ac-
tive en infrarouge. Si la molécule posséde un centre de symétrie, seules les vibrations

anti-symétriques par rapport a ce centre seront actives.

L’analyse spectrale du faisceau transmis permet d’observer les bandes d’absorp-
tion correspondant a une vibration ou & une combinaison de vibrations pour une
longueur d’onde donnée. Chaque type de groupement vibre dans des domaines de
longueur d’onde (ou de nombre d’onde D[em '] = 10*A~1) bien définis, selon le mode

de vibration.

L’onde évanescente créée lors de la réflexion interne du faisceau infrarouge dans
un cristal interagit avec I’échantillon a analyser et son absorption permet de sonder
I’épaisseur de I’échantillon jusqu’a quelques dizaines de micromeétres pour I'obtention

du spectre.
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La caractérisation par FT-IR a été effectuée avec un spectrométre Nicolet 380
de Thermo Electron. L’enregistrement a été effectué dans la région spectrale située

! en moyennant le résultat de

entre 400 et 4000cm ™!, avec une résolution de 2em™
256 spectres. Les spectres obtenus par réflexion ont étés enregistrés et traités avec le
logiciel du spectrométre (OMNIC). Le spectre obtenu pour un échantillon LSR est

représenté sur la Fig. 2.4.
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FI1G. 2.4 — Spectre IR du LSR de base

Les bandes du spectre obtenu ont été analysées sur la base des données fournies
dans les travaux de Ghanbari-Siahkali et al.”” et dans le catalogue Gelest%. Les
bandes correspondant aux vibrations de valence des groupements méthyle peuvent
étre facilement identifiées aux alentours de 2962 et 2960cm™!. Les vibrations de
déformation correspondantes sont localisées autour de 1413 et de 1257cm™!. Les
vibrations de valence asymétriques des groupements Si-O-Si sont observées entre
960 et 1120cm~!. Le balancement des groupements méthyle et les vibrations de

valence des Si-C sont centrées aux alentours de 784c¢m 1.

2.2.2 Calorimétrie différentielle & balayage (DSC)

La mesure par Calorimétrie Différentielle & balayage ( Differential Scanning Calo-

rimetry, DSC) est une technique largement employée pour étudier le comportement
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des matériaux lorsqu’ils sont chauffés™ 2. Un dispositif DSC mesure les tempéra-
tures et les flux de chaleur associés aux transitions d’un matériau en fonction du

temps et de la température sous une atmospheére controlée.

Les mesures donnent des informations qualitatives et quantitatives a propos des
changements physiques et chimiques a partir des processus endothermiques, exo-

thermiques ou des changements de la capacité calorifique.

La DSC permet de controler et d’analyser pendant la phase de chauffe d’un

matériau :

1. la température de transition vitreuse Ty, les températures de cristallisation 7,

de fusion T, et d’ébullition ;

le temps et le pourcentage de cristallisation,

les entalphies de fusion, de cristallisation et de réaction,
la stabilité thermique,

la sensibilité a 'oxydation,

la réaction des traitements thermiques,

A e

la pureté, ...

Principe de la mesure

La Fig. 2.5 montre le schéma de principe de cette technique. Le systéme est
constitué de deux récipients. Dans I'un des deux, on place une nacelle en aluminium
contenant le matériau a analyser. L’autre contient une nacelle vide qui joue le role
de témoin. Les deux récipients se trouvent dans un four dont la vitesse de réchauf-
fement linéaire est assurée par une boucle de controle de température par récipient.
Le principe consiste & maintenir la méme température dans les deux récipients. La
puissance qui compense les effets des phénoménes endothermiques, exothermiques
ou non thermiques mis en jeu lors de transitions de phase est proportionnelle au flux

de chaleur mesuré.

La variation du flux de chaleur est mesurée lorsque le matériau est soumis a une
variation de température avec le temps. Lors de cette analyse, le thermogramme

enregistré correspond a la variation dH/dT, c’est a dire a la variation de la chaleur
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F1G. 2.5 — Principe de mesure par Calorimétrie Différentielle (DSC)

spécifique a pression constante avec la température exprimée par :

AH = mC,AT (2.1)
ou bien dans sa forme différentielle :
dH dT
=C,— Tt 2.2
=G+ T (22)

avec m la masse de I’échantillon, C, la capacité calorifique, 1" la température, H la
chaleur, dH /dt le flux de chaleur. dT'/dt = (3 est la rampe de température appliquée
et f(T,t) représente les événements thermiques cinétiques qui ont lieu lors de 1'ap-

plication d’'une rampe de température.

La détection correcte des transitions thermiques est liée aux conditions de mesure
établies. Certaines transitions telles que I’évaporation, la cristallisation, la fusion, la
décomposition ... , sont des événements cinétiques dépendant de la température et

du temps. Autrement dit, une transition de ce type sera décalée vers :

1. des températures plus basses lors du refroidissement

2. des températures plus élevées lors du réchauffement

quand une vitesse de température plus importante est appliquée lors de la caracté-

risation d’un matériau®3.
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L’équation 2.2 montre que le flux de chaleur est proportionnel & la rampe de
température due a la capacité calorifique du matériau d’étude. Dans le cas de phé-
nomeénes thermiques tels que la transition vitreuse (7}) la composante cinétique est
nulle (f(7,t) = 0). L’application d’une rampe de température élevée sera traduite
par un faible déplacement de la T} vers des températures plus élevées. Ce faible dé-
placement est la conséquence de la faible conductivité thermique du matériau (dans
le cas général des polymeéres) qui entraine une différence de température entre la

surface et le volume de I’échantillon®3.

Dispositif et conditions de mesure

La caractérisation par DSC a été effectuée avec un systéme de calorimétrie diffé-
rentielle Perkin Elmer DSC 7, dont les vitesses maximales de chauffe et de refroidis-
sement sont de 500°C/min, dans une plage de température allant de —170°C jusqu’a
725°C. La sensibilité de mesure du flux de chaleur est de 0,002mW.

Les températures de fusion du mercure (Hg) et du gallium (Ga) ont été utilisées
pour le calibrage en température de I'appareil dans la plage [-160°C-20°C]|. L’en-
thalpie de fusion du mercure (AHIO{Q) a été utilisée pour le calibrage en enthalpie en

suivant les recommandations de Gmelin et Sarge®!.

ch(ONSET)

Heat Flow
ENDO UP (mW/g)

T T T T T T T T T T T
-140 -120 -100 -80 -60 -40

T(°C)

F1G. 2.6 — Thermogramme DSC d’un élastomére silicone. Détermination des températures de

transition et des enthalpies de fusion et cristallisation.
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Les mesures on été effectuées sous un flux de gaz inerte (azote sec Nj) dans la
plage de température décrite précédemment. Les échantillons ont été placés dans
des nacelles hermétiques en aluminium. Le poids des échantillons mesuré systéma-

tiquement avant chaque mesure était compris entre 7 et 15 mg.

La Fig. 2.6 montre le thermogramme DSC obtenu sur un élastomeére silicone uti-

lisé dans cette étude. Cette courbe permet de mettre en évidence trois particularités :

e une transition vitreuse,
e un phénomeéne exothermique associé a la cristallisation froide,

e un phénomeéne endothermique associé a la fusion.

Les températures des différentes transitions thermiques, les valeurs correspon-
dant a I’enthalpie de cristallisation et de fusion, ansi que la variation de la capacité
calorifique obtenues dans notre étude ont été déterminées comme le montre la Fig.

2.6. L’aire hachurée sous le pic de fusion correspond a ’enthalpie de fusion (AHjy).

2.2.3 Analyse Thermo—gravimétrique (TGA)

L’analyse thermo—gravimétrique ( Thermo—Gravimetric Analysis, TGA) est une
technique d’analyse qui consiste & mesurer la variation de masse d’un échantillon en

fonction de la température.

Une telle analyse suppose une bonne précision pour les trois paramétres mis en
jeu : poids, température et variation de température. La Fig. 2.7 illustre le principe

de fonctionnement de la technique.

Les travaux menés a partir d’'une technique TGA permettent de mettre en évi-
dence par exemple I'adsorption/désorption d’eau sur la surface des particules!®®
ou encore une estimation de la cinétique d’oxydation & haute température de maté-

riaux tels que les polymeéres ou encore leur stabilité thermique 246377,

Dans le cadre de notre étude, les caractérisations par TGA ont été réalisées sur
un appareil METTLER TA2500. Des échantillons de 30 mg ont été analysés de 30

a 900°C avec une rampe de température de 10°C/min sous atmosphére inerte (flux
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F1G. 2.7 — Principe de mesure par Analyse Thermo-Gravimétrique (TGA)

d’argon) afin d’éviter les réactions secondaires comme 1'oxydation.

A titre d’exemple nous avons tracé sur la Fig. 2.8 les pertes de masse d’un
LSR lors de 'application d’une rampe de température allant de 30°C a 700°C.

0 100 200 300 400 500 600 700
1’00 o T T T T T
0,95 — - 0,004
0,90 -
0,85 -
] 0,003 o
L5
= 0,80 - =3
= 1 29
= 0751 § p
E 1 40002 3%
= 0,70 o 52
£ | —Lsr a
0,65 -
0560 - 0,001
0,55 -
0,50 +—Apuapatplllorm e 0,000
0 100 200 300 400 500 600 700

Température (°C)

FIG. 2.8 — Pertes en poids mesurées par TGA d’un LSR. et sa dérivée premiére en fonction de

la température
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2.2.4 Spectroscopie Diélectrique (DS)

Les matériaux polymeéres sont des systémes treés complexes. Dans une macromo-
lécule isolée une quantité importante d’atomes (typiquement quelques centaines de
millions) sont liés entre eux par des liaisons de valence ce qui conduit & des chaines
macromoléculaires pouvant acquérir un nombre trés important de configurations.
Les propriétés des polymeéres sont essentiellement dues a ce nombre important de

configurations® % (Fig. 2.9).

(@)

"""""" AN
(b)

gauche(-) trans gauche(+)
I*E\\ ) CH, He. H CH,. ,H

CH, ™~ CH CH, C'

v 17 L

H C’H3 H

v Ny 7N\ Ny

F1G. 2.9 — (a) Modéle atomique d’une chaine polymére. (b) Modéle des différentes configurations

d’une macromolécule (Rotational Isomeric State model)

Les variations des propriétés diélectriques des polyméres sont la réponse a
I’échelle macroscopique des mouvements intervenant & 1’échelle moléculaire, impli-

quant tout ou partie de la molécule®’ 93,

Dans I’étude d’un matériau isolant, une analyse des propriétés diélectriques, en
particulier celle de la mobilité moléculaire induite par les phénomeénes de relaxation,

peut s’avérer étre un outil important pour évaluer I’état du matériau.

Pour étudier les propriétés diélectriques d’'un matériau, on mesure la capacité
Y
d’un condensateur dont l'espace entre les électrodes est le matériau a analyser. En

mesurant la capacité et la variation du déphasage tension—courant en fonction de la
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fréquence, la permittivité complexe €*(w) est déduite.

Le comportement du diélectrique peut également étre étudié dans le domaine
temporel en appliquant un échelon de tension au condensateur et en mesurant le
courant qui en résulte en fonction du temps. Aux temps longs, si la variation du

courant devient négligeable la conductivité DC peut étre déduite.

La permittivité complexe £*(w) est définie par :

(W) = &/ (w) — ie" (W) = C*CE:’) (2.3)

ou i = +/—1, Cy est la capacité formée par un diélectrique de permittivité unitaire
(vide), w est la pulsation angulaire ot w = 27v = 27T~ avec T la période, &'(w) et

¢ (w) décrivent les parties réelle et imaginaire de la permittivité complexe.

Selon la mécanique statistique ¢'(w) et €”(w) ont une interprétation physique.
¢'(w) est proportionnelle & I’énergie stockée (réversible) dans le matériau tandis que

£”(w) est proportionnelle & I’énergie dissipée par cycle8890:94,

Principe de mesure

Le principe de mesure de la spectroscopie diélectrique (Dielectric Spectroscopy,
DS) %% repose sur 'application d’une tension sinusoidale superposée a la tension
nominale et sur 'analyse de I’amplitude et du déphasage de la réponse en courant
du matériau (Fig. 2.10).

Electrodes
Echantillon —:>- :
Analyseur R :
de Courant
Générateur Analysgur I, AtmosE)h’ere
de Tension controlée

F1G. 2.10 — Spectroscopie diélectrique : Principe de mesure
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Le rapport des amplitudes tension /courant définit le module de 'impédance série
|Zs| ; 1e déphasage (@) de la tension par rapport au courant compléte I'information
pour donner accés aux parties réelle et imaginaire de I'impédance complexe Z7

donnée par la relation suivante :

U(w)

Zi(w) = Ze) +i200) = 75

[cos(p(w)) + isin(p(w))] (2.4)

L’échantillon peut également étre considéré comme une admittance complexe
paralléle Yp ou capacité complexe C'%% par la relation suivante :
1 i U*(w)

Vo) woCh - T(w) (25)

7;(w) =

La permittivité complexe du matériau €*(w) et les pertes diélectriques tan(d)

peuvent étre reliées a 'impédance complexe série par la relation :

B 1 B _ti(w) . %
WZ:(CU)CO N WCO N C()

(2.6)

tan[d(w)] = (2.7)

avec Cy = Aeg/d, ou A et d sont respectivement la surface et I’épaisseur de I’échan-

tillon.

Analyse des spectres

Les variations de la permittivité peuvent étre dues a plusieurs processus :

e fluctuations microscopiques des dipoles moléculaires,
e propagation de porteurs de charge mobiles (électrons, trous ou ions),
e séparation de charges a I'interface qui donne naissance & une polarisation ad-

ditionnelle.

Cette derniére peut avoir lieu a l'intérieur des couches interfaciales (polarisa-
tion interfaciale dite de Maxwell-Wagner—Sillars MWS799) a I’échelle mésoscopique
et/ou au niveau des électrodes externes au matériau (polarisation des électrodes) a

I’échelle macroscopique. Les pertes diélectriques gouvernées par une polarisation
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interfaciale peuvent augmenter d’au moins un ordre de grandeur par rapport aux

pertes dues aux fluctuations moléculaires.

Un processus de relaxation est caractérisé par un pic dans la partie imaginaire
£”(w) et un échelon négatif (step—like) pour la partie réelle €'(w) lorsque la fréquence
augmente. Un phénomeéne de conduction correspond a une augmentation de la par-
tie imaginaire lorsque la fréquence diminue. La conduction ohmique est facilement
identifiée du fait de la faible dépendance de &' avec la fréquence alors que pour une
conduction d’origine non ohmique ou l'effet d’une polarisation additionnelle (MWS
ou polarisation des électrodes) la partie réelle augmente lorsque la fréquence dimi-

nue. Ces différentes réponses diélectriques sont illustrées sur les Figs. 2.11.

(a) Relaxation process

:w B
o w
°

Conductivity contribution \\

Electrode polarization
(b) Relaxation
N process

Slope > -1 ™
)
2 W

Conductivity

contribution
Slope = -1

log ®

F1G. 2.11 — Schéma de ¢’ (ligne continue) et €’ (discontinue) en fonction de w. Relaxation,

conduction ohmique, conduction non ohmique ou polarisation !
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La présence d’inhomogénéités complique considérablement 'interprétations des

spectres ce qui rend difficile I'identification de I'origine des processus détectés?%!,

Les relaxations diélectriques sont analysées trés souvent a l'aide de fonctions

issues de modéles empiriques. Le premier modéle de relaxation a été proposé par
Debye :

€s — €0

' (w) = €00 + (2.8)

1+ iwrp

Ce modéle décrit une relaxation avec un temps de relaxation unique 7p. Dans
cette relation e, et €., sont respectivement la permittivité statique a basse fréquence
et la permittivité a haute fréquence du processus de relaxation considéré respective-
ment. Le terme ,-¢,, est connu comme la force ou l'intensité de relaxation Ae . Le
temps de relaxation de Debye 7 est en relation directe avec la position en fréquence
du pic observé dans le spectre des pertes diélectriques €” par w, = 27y, = 1/7p.

Dans une relaxation de Debye le pic des pertes est symétrique.

Cependant dans la plupart des cas les pics de relaxation mesurés sont trés larges
et asymétriques. Ces relaxations connues comme "non Debye Relazations" (ou non
idéales) ont été caractérisées par des modeéles développés a partir de 1’équation 2.8.

Dans les polymeéres, le modéle le plus adapté est celui de Havriliak-Negami 00101 .

Ae
(1 + (iWTHN)a)ﬂ

exn(W) = €00 + (2.9)
ou « et ( sont des parameétres dépendant de la forme du pic de relaxation. Quand
a = [ =1 on obtient la relation classique de Debye. Les autres relations plus fré-
quemment utilisées peuvent étre obtenues avec o = 1 et 3 # 1 pour la relation de
Cole-Davidson ou bien avec a # 1 et 3 = 1 pour la relation de Cole—Cole. Dans la
plupart des cas une relaxation dipolaire dite de Havriliak—Negami (HN) (o < 1 et
B < 1) est observée.

A titre d’exemple, nous pouvons observer sur la Fig. 2.12 que deux processus
de relaxation peuvent étre clairement identifiés et séparées en utilisant deux rela-
tions de HN dans du poly(cis-1,4 isoprene). Ces deux processus de relaxation sont
indépendants et la contribution de chaque relaxation est additive sur le spectre des

pertes diélectriques.
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Fi1G. 2.12 — Ajustement de deux HN, relaxation o et dynamique de la chaine moléculaire du

poly(cis-1,4 isopréne) avec un poids moléculaire My, = 1400gmol ~* & Ty= —57°C'9*

Dispositif utilisé

La caractérisation diélectrique a été effectuée avec un Alpha High Resolution
Dielectric Analyser Novocontrol BDS 20. Les mesures d’impédance sur la gamme
[0,01;10']Q2 ou de permittivité diélectrique complexe peuvent étre effectuées dans
une large plage de fréquences [3uHz; 10MHz|. L’acquisition des données a été assu-

rée par le logiciel WinDETA spécifique a I'appareil de mesure.

Les mesures ont été effectuées dans une enceinte développée au laboratoire, sous
une atmosphére d’azote sec dans une trés large plage de température [-130°C; 200°C].
Un équipement Linkam TMS94 Temperature control system a été utilisé pour im-

poser les contraintes thermiques de mesure (Fig. 2.13).

Les échantillons ont été préparés pour obtenir une configuration de capacité
plane. Une électrode en or a été évaporée sur chaque surface des échantillons pour

réaliser les contacts électriques.
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F1G. 2.13 — Dispositif de mesure de spectroscopie diélectrique basse fréquence

2.3 Elaboration des échantillons

Le polymeére de base utilisé dans notre étude est un élastomeére silicone du com-
merce de type "Liquid Silicone Rubber" (Rhodorsil® LSR8228). La polymérisation
a lieu selon le principe de réaction de réticulation par polyaddition entre la ma-
trice polymére et 'agent plastifiant. La matrice polymére est un Poly(DiMethyl
Siloxane) avec des terminaisons vinyles. L’agent réticulant est un copolymeére du
type méthylehydrosiloxane—-diméthylsiloxane. La réticulation est effectuée en pré-
sence d’un catalyseur a base de platine. Cette réticulation est réalisée a température

ambiante sans production de résidus de décomposition.

Le LSR8228 posséde des charges minérales de renfort de type silice fumée de
taille micrométrique. La taille des charges varie de 1 & environ 30 pm d’aprés des
analyses effectuées par microscopie electronique a balayage. Le taux de charge es-
timé par microanalyse X du ratio Si—C sur des échantillons carbonisés (pyrolysés a
1000°C) est de 30% en poids.
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Des travaux réalisés récemment ont montré que l'ajout de charges de renfort de
taille nanométrique dans des élastomeéres silicones permettait d’obtenir de meilleures
propriétés mécaniques comparées aux mémes matériaux comportant des charges mi-

1027104 Dun point de vue électrique, 1'effet de 'ajout de charges nano-

crométriques
métriques sur la dérive des propriétés électriques reste méconnu en particulier pour

des applications dans le domaine de I'isolation électrique.

Les propriétés des nanoparticules de silice utilisées dans notre étude sont résu-

mées dans le tableau 2.2.

Propriétés de la silice amorphe

Si0, r=1,2-1,6
Pureté 99:5%
APS 15nm
SSA 160m? /g
Couleur Blanche
Morphologie Sphérique

Densité volumique 0,11g/cm?

TAB. 2.2 — Propriétés des nanoparticules de SiO, utilisées (Nanostructured and Amorphous
Materials Inc. http ://www.nanoamor.com). APS : Average Particle Size. SSA Specific Surface

Area.

Les nanoparticules de silice et la matrice polymeére ont été conditionnées pendant
1h & 150°C' sous vide afin d’évacuer 'humidité présente. Le mélange du PDMS et
des nanoparticules a été effectué mécaniquement a faible vitesse de rotation grace a
un mélangeur Szeguari Attritor System pendant 1h. Ensuite ’agent réticulant a été

ajouté et mélangé pendant 10mn.

Le mélange final a été déposé par gravité sur une plaque de verre polie. Il a été
dégazé pendant 20mn sous vide et finalement pressé avec une autre plaque de verre

polie pendant 24h & T,,,, en exercant une pression de 10Nem 2.

Apreés avoir démoulé les échantillons ils ont été placés dans une étuve a 100°C’
pendant 1h pour compléter la réticulation. On a ainsi obtenu des plaques de diffé-

rentes épaisseurs comprises entre 0,2 et 1mm.
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Nous avons illustré le procédé d’elaboration des différents échantillons sur la Fig.
2.14

L8R : NG,

Matree AgPh’ I Matries ﬁlﬂﬂ .ng.-m

PDMS Réticulant | PDMS 18nm Réticulant

ax 1% | ) lﬂl-' .
O =4
S8, P,
: B0min A >
1 -
! )
1
1
I
I

(a) (b)

F1G. 2.14 — Elaboration des échantillons : LSR de base (a), nanocomposites silicone(b).

Des échantillons sans charge ajoutée (que nous appellerons par la suite LSR)
ont été élaborés. Des échantillons nanocomposites silicone (dans la suite nous nous
référerons a ceux—ci comme NC, avec z qui correspond au taux de charge en poids)
ont été préparés avec différents taux de charge. Nous avons résumé sur le tableau 2.3

les différents échantillons élaborés & partir de la matrice élastomeére de base (LSR).

échantillon type de charge taille de charges taux (% massique)

LSR - - -
NC, Si0, 15 nm 1
NCs SiO, 15 nm 3
NC; SiO, 15 nm 5
NCqg SiO, 15 nm 10

TAB. 2.3 — Echantillons ¢laborés a partir de la matrice élastomeére de base avec différents taux

de charges (en poids).

A titre indicatif nous montrons sur la Fig. 2.15 la matrice LSR8228 utilisée, les

nanocharges de silice de 15nm et des charges de silice fumée de 3um de taille.
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——

a) Matrice PDMS (50g) = b) SiO, 15nm (5g) ¢) Si0, 3um (15g)

F1G. 2.15 — Matrice polymére (a), nanocharges de silice de 15nm de diamétre (b) et microcharges

de silice fumée de 3um de taille (c).

2.3.1 Dispersion des nanoparticules par malaxage mécanique

L’étude de la dispersion des particules de silice dans une matrice silicone par

76;:105-107 ' T 6 yenforce-

malaxage mécanique a fait objet de plusieurs investigations
ment des propriétés mécaniques d'un élastomeére silicone est dii en grande partie a
l’adsorption du PDMS a la surface de la silice. Cohen—Addad et Morel™ dans une
étude menée par résonance magnétique nucléaire (NMR) sur ’adsorption du PDMS
a la surface d’agrégats de silice (sans traitement de la surface) ont montré que les
chaines du PDMS solidement adsorbées n’occupaient qu’un quart de la surface des
agrégats immédiatement aprés le mélange mécanique (20mn). Les chaines molécu-
laires du PDMS peuvent créer des connexions intra—particules et inter—particules,
ce qui permettrait la formation d’un réseau qui globalement va renforcer le compo-

site 71105

L’adsorption du PDMS et la rupture des agrégats ne sont pas les seuls phé-
nomeénes physiques qui vont déterminer la taille finale des particules”%196:107 T4
dispersion de particules solides dans des liquides visqueux est généralement décrite

en cinq étapes 08109 .

1. introduction de la poudre dans le polymeére liquide,

2. mouillage ou pénétration du polymeére dans la particule : étant donné le ca-
ractére poreux de la silice, I'air est graduellement chassé et remplacé par le
liquide,
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3. adsorption du PDMS a la surface de la silice, permettant des points d’attache

entre la particule et le polymere!!9 112

4. rupture et/ou érosion des particules

5. éventuellement, floculation des particules dispersées.

Nous avons établi deux scénarios possibles sur la morphologie de nos échantillons
nanocomposites (Fig. 2.16). Nous avons représenté, a titre d’exemple, une particule
de silice de taille micrométrique formée par un réseau fractal de particules de 50nm
de diamétre. Ces derniéres sont elles mémes formées par un réseau fractal de parti-

cules (élémentaires cette fois ci) de 5nm de diameétre Fig. 2.16(a).

s
o

Tadtis

100 nm
—

F1G. 2.16 — Structure des nanocomposites silicone élaborés. Echelles de taille des nanoparticules
de silice fumée, des agglomérats de nanoparticules de silice et des particule élémentaires (a). Dis-
tribution homogéne des agglomérats dans la matrice PDMS (b) pour un faible taux de charge.
Formation d’agrégats et agglomération des nanocharges autour des microparticules de silice fumée
pour un taux de charge élevé (c). Image TEM des nanoparticules de silice utilisées (Nanostructured

and Amorphous Materials Inc. http ://www.nanoamor.com) (d).
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2.4 Caractérisation morphologique

Dans ce paragraphe nous présentons une caractérisation morphologique des ma-

tériaux de base utilisés et des matériaux nanocomposite élaborés.

2.4.1 Traitement thermique des nanoparticules de SiO,.

La Fig. 2.17 montre les thermogrammes obtenus par TGA sur des nanoparti-
cules de SiO, de 15 nm de diamétre lors de différentes étapes thermiques repré-
sentées dans l'insert. Les échantillons ont été réchauffés de T, & 900°C avec une
vitesse de 10°C' - min~! (étape a-b sur I’ insert de la Fig. 2.17). Ensuite ils ont été
refroidis & 10°C' - min~! (étape c-d) et exposés aux conditions ambiantes 25°C, 50%
d’humidité relative (étape d—e) pendant 15min. Les nanoparticules ont été réchauf-
fées une nouvelle fois avec la méme rampe de température de T,,,, & 900°C (étape
e—f). Apres le refroidissement (étape g—h) les nanoparticules ont été exposées aux
conditions ambiantes pendant 16h (étape h—i) pour ensuite suivre une nouvelle étape

de réchauffement (i-k).
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F1G. 2.17 — Analyse thermogravimétrique des nanoparticules de SiO, de 30 & 900°C (vitesse de
chauffe de 10°C - min~1) i)étape a-b; ii)étape e—f et iii)étape i-k
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Pendant la premiére étape de réchauffement (a—b) nous pouvons constater une
perte de poids trés marquée dés le début du réchauffement jusqu’aux alentours de
110°C'. Le poids de I’échantillon reste stable jusqu’a 300°C' o1 une nouvelle perte de
poids moins importante que la premiére est observée. A partir de 500°C' et jusqu’a

900°C deux autres processus de dégradation thermique sont observés.

Une fois que I’échantillon a été refroidi (étapes c—d ou g-h), il a été exposé
aux conditions ambiantes pendant 15mn ou 16h (étapes d—e ou h—-i) pour évaluer
la possible reprise d’humidité. Nous avons tracé les pertes en poids normalisées par
rapport au poids initial de I’échantillon. Nous observons une premiére perte de poids
dés le début du réchauffement jusqu’aux alentours de 110°C'. On observe ensuite un

comportement similaire & celui décrit ci-dessus mais tres atténué.

Une comparaison des spectres IR des nanoparticules de SiO, n’ayant pas suivi
de traitement thermique et celles ayant suivi un traitement thermique est montrée
sur la Fig. 2.18.
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FI1G. 2.18 — Spectre IR des nanoparticules de SiO,,

Nous pouvons observer une large bande centrée autour de 3300cm ! sur le spectre
correspondant aux nanoparticules qui n’ont pas suivi de traitement thermique mais

elle n’est pas détectée sur le spectre des nanoparticules traitées. Cette bande est
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attribuée aux groupements hydroxyles associés a I'eau adsorbée

Discussion

15;72;77;85

L’adsorption d’eau a la surface de la silice est due aux groupements hydroxyle

OH qui s’attachent via la liaison de valence aux atomes Si & la surface de la silice

et dans quelques cas avec les Si internes de la particule

La désorption de I'’eau a la surface de la silice a fait I’'objet de plusieurs études

34:85;113

15;85

Zhuravlev® a proposé un modéle a partir de mesures effectuées par TGA composées

de différentes étapes (thermiques sous vide) pour décrire la chimie de la surface de la

silice et plus précisément la désorption de I’eau liée physiquement et chimiquement.

D’aprés ce modéle, la surface des nanoparticules de silice est couverte par une

quantité importante de groupements silanol (donc des groupements hydroxyles) qui

jouent un roéle trés important dans le processus d’adsorption du PDMS a la surface
des charges de SiO,. Les Fig. 2.19 illustrent ce modeéle pour la désorption de I'eau

liée physiquement.
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F1G. 2.19 — Désorption d’eau liée physiquement & la surface de la silice. Modéle de Zhuravlev®®

La seule action du vide a température ambiante permet la désorption d’eau pré-

sente a la surface de la silice sous forme de multicouches d’eau. Cependant la seule

action du vide ne suffirait pas a désorber ’eau physisorbée. A la fin d’un traitement
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sous vide la surface de la silice serait entourée d’'une monocouche d’eau. La combi-
naison d’un traitement vide/température est donc nécessaire pour rendre la surface

de la silice libre d’eau.

La surface de la silice aura plus ou moins de groupements silanols en fonction du
traitement appliqué, ce qui donnera a la surface de la silice son caractére hydrophyle

ou hydrophobe.

Les résultats obtenus (Fig. 2.17) montrent que le processus de désorption d’eau
physiquement liée est pratiquement complet a T ~ 150°C''%8%, Les processus obser-
vés au-dela de 300°C' correspondent au processus de "déshydrozylation” (on enléve

les groupements silanol de la surface de la silice).

Les temps d’exposition des nanoparticules de SiO, aux conditions d’humidité am-
biante lors de la caractérisation par TGA représentent largement le temps pendant
lequel les nanoparticules sont exposées a ’humidité ambiante au cours de 1’étape
d’élaboration des échantillons. Les résultats obtenus lors des étapes (e—f et i-k Fig.
2.17) nous permettent de dire que nous avons désorbé 'eau a la surface des nano-
particules avec le conditionnement thermique utilisé (150°C pendant 1h sous vide).
Dans le Chapitre 4 nous faisons une comparaison de la réponse diélectrique des
échantillons nanocomposites préparés a partir de nanoparticules de silice ayant suivi

différents traitements thermiques.

2.4.2 Caractérisation des nanocomposites silicones

La Fig. 2.20 montre le thermogramme obtenu par TGA sur un échantillon LSR.
Les échantillons ont été chauffés de T, & 700°C avec une vitesse de 10°C' - min~™!.
Nous avons normalisé les pertes en masse par la masse effective de polymeére présent

dans nos échantillons.

Nous pouvons observer sur le thermogramme correspondant aux pertes de masse
que le LSR suit différents mécanismes de dégradation. Le poids des échantillons
reste pratiquement inchangé jusqu’aux alentours de 150°C' (une perte de masse de
0,45% est mesurée). Nous pouvons ensuite observer une perte plus prononcée autour

de 330°C' ot une nouvelle dégradation commence. L’utilisation de la dérivée permet
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F1G. 2.20 — Pertes en masse mesurées par TGA d’un LSR. et la valeur absolue de sa dérivée
premiére en fonction de la température. Avec m la masse mesuré au cours de 'application de la

rampe de température, mg la masse initiale des échantillons et Mg la masse de silice dans le LSR.

de mieux mettre en évidence ces variations. Ces dégradations apparaissent comme
des pics sur la courbe de la dérivée. Entre 430°C' et 460°C' le poids reste stable mais
au dessus de 460°C' une série de nouvelles dégradations a lieu. A la fin de la consigne

de température le LSR est décompose essentiellement en SiOs.

La Fig. 2.21 montre une comparaison des thermogrammes obtenus par TGA sur
un échantillon LSR et des échantillons NC,.

De maniére générale la stabilité thermique des échantillons est trés similaire
jusqu’a 300°C'. Il est trés intéressant de constater que la température a laquelle la
premiére dégradation a lieu augmente avec le taux de charge (d’a peu prés 40°C
pour le NCj et le NCyp). On observe aussi que la température de la deuxiéme
dégradation augmente d’a peu prés 100°C pour des taux de charge supérieurs a 3%.
Enfin quelque soit le taux de charge, la perte en poids total des NC, est moins

importante & la fin de la mesure comparé au LSR.
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FIG. 2.21 — Analyse thermogravimétrique du LSR et de différents NC,,

Discussion

La figure 2.22 schématise les différents processus de dégradation thermodyna-

63114716 (yne description plus détaillée sur la

mique suivis par un PDMS linéaire
stabilité thermique du PDMS peut étre trouvée dans le catalogue de Gelest®3). Nous
nous limiterons a souligner que la premiére dégradation du PDMS a été associé a la
décomposition des chaines linéaires en chaines cycliques (dont la composition chi-
mique est la méme or thermiquement plus stables). Les dégradations suivantes ont
été associées a la décomposition successive de différents types de chaines cycliques

en SiOs.

Pour expliquer les différences de masse résiduelle entre le LSR et les NC, nous
pouvons supposer que l'adsorption du PDMS & la surface des nanoparticules de
silice contraint le processus de dégradation du fait de fortes interactions avec la
surface des nanoparticules. Cependant nous n’avons utilisé aucun surfactant pour
traiter la surface des nanoparticules ce qui ne garantie pas I’adsorption du PDMS
a leur surface mais en plus il est attendu une agglomération des nanoparticules lors
de I'élaboration des échantillons. De ce fait il est fort probable que les interactions
PDMS /nanoparticules ne sont pas si importantes pour expliquer la différence d’en-
viron 14% observée entre la masse résiduelle (4 700°C) des échantillons NC;, NCj et

NC; d'une part et le LSR d’autre part.
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Nous pensons que lors du malaxage des nanoparticules dans la matrice poly-
mére, la formation d’agglomérats va induire ’encombrement de quelques chaines
polymeére entre les structures fractales des agglomérats. Cet encombrement pourrait
étre a 'origine de cette augmentation de la masse résiduelle. La quantité de chaines
encombrées par les nanoparticules augmenterait avec le taux de charge. Ce qui est
en bon accord avec les résultats obtenus pour le NCy, le NCj et le NC;. En ce qui
concerne le NCjy nous supposons que di au taux de charge élevé la trés probable

formation d’agrégats pourrait réduire le volume des chaines encombrés.

Ghanbari-Siahkali et al.”” dans une étude par FT-IR sur la stabilité hydro-
thermique d’'un LSR réticulé ont souligné la présence d’une large bande centrée
aux alentours de 3421cm™! liée & la présence d’eau adsorbée sur les échantillons

analysés comme le montrent les Fig. 2.23.

Dans cette étude, les auteurs ont analysé la surface et le volume en coupe trans-
versale d’'un LSR par FT-IR. Ils ont comparé les spectres obtenus avec ceux cor-
respondant a un échantillon LSR exposé pendant 104 semaines a 'eau a 100°C et
aux spectres IR des particules de silice avec un traitement de surface et non traitées
en surface. Dans tous les cas un pic caractéristique lié a la présence d’eau sur les

échantillons a été observé autour de la bande 3421cm™!.
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F1G. 2.23 — Spectre IR du LSR en surface (a), dans le volume (b), exposé pendant 104 semaines
a l'eau a 100°C (c), de la silice non traitée (d) et de la silice avec un traitement de surface (e). (I)
dans la zone 2000650 cm~! et (IT) 4000-2000 cm~! (77)

Dans le cas de notre étude cette large bande caractéristique de la présence d’hu-
midité n’est pas observée comme le montre le spectre obtenu pour un échantillon
LSR (Fig. 2.4 dans le § 2.2.1).

Les différentes bandes détectées sont en bonne concordance avec les travaux re-
portés par Ghanbari-Siahkali et al.”” dont les bandes d’adsorption caractéristiques

pour un LSR sont données dans le tableau 2.4.

En ce qui concerne la caractérisation infrarouge du LSR et des NC, on n’observe
pas une trés grande différence. Les spectres IR des différents nanocomposites sont

trés similaires & celui du LSR.
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Item nombre d’onde  groupement
-1

cm associé
1 3500-3200 OH
2 2962-2960 CH dans CHj
3 1440-1410 CH
4 1270-1255 SI-CHj;
5 1100-1000 Si—O-Si
6 870-850 Si(CH3)s
7 840-780 Si(CHs)e
8 700 Si(CHs)s

TAB. 2.4 — Pics d’absorption IR caractéristiques d'un LSR77

2.5 Conclusions

Dans ce chapitre nous avons décrit les principales caractéristiques des matériaux
de base (matrice PDMS et nanoparticules de silice) utilisées pour 1'élaboration des
échantillons nanocomposite. Nous avons présenté une description des techniques ex-
périmentales utilisées. Enfin nous avons présenté une étude morphologique des micro

et nanocomposites analysés.

Dans le chapitre suivant nous analysons en détail les transitions thermodyna-
miques du LSR et des différents NC,.



Chapitre

Transition vitreuse et cristallisation
du LSR et des NC,.

Dans ce chapitre nous présentons une étude dans la plage de température ou
les différentes transitions thermodynamiques du PDMS ont lieu. L’intérét de cette
étude repose sur l'investigation de I’évolution de ces transitions et de la cinétique de
cristallisation lors de 'ajout des nanoparticules de SiO, par calorimétrie différen-
tielle & balayage (DSC). Aprés quelques rappels généraux sur la transition vitreuse
et la cristallisation nous présentons quelques résultats existant dans la littérature
concernant les transitions thermiques du PDMS. Nous allons nous concentrer sur les
analyses effectuées par DSC. Ensuite nous présentons les résultats obtenus a par-
tir des investigations effectuées par DSC sur les différents échantillons étudiés (en
fonction des vitesses de refroidissement, de réchauffement, du taux, type et taille de
charges ajoutées). Les modifications du processus de cristallisation avec I’ajout de

charges de taille nanométrique fera I'objet d’une analyse approfondie.

3.1 Introduction

L’arrangement des chaines macromoléculaires au sein d’un matériau polymeére
peut étre soit totalement désordonné (les chaines, sous forme de pelote statique,
s’enchevétrent) et le polymére est dit amorphe, soit partiellement ordonné en do-

maines cristallins, le polymeére étant alors dit semi—cristallin.

85
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Généralement les propriétés d’un matériau varient peu dans un certain domaine
de température bien défini. Pour les matériaux polyméres, on peut distinguer les

états fondamentaux suivant 7 :

Etat vitreux : les matériaux polyméres sont désordonnés (dit amorphes, Fig. 3.1,

durs et fragiles (comportement analogue a celui des verres).

Etat caoutchoutique : caractéristique des polyméres amorphes qui présentent

d’intéressantes propriétés d’élasticité (comportement analogue au caoutchouc).

Etat semi—cristallin : sous certaines conditions de température les propriétés

mécaniques sont améliorées par la présence de zones cristallines (Fig. 3.1).

Etat fondu : cet état correspond 4 la fusion des zones cristallines donc au retour

A l'état désordonné des chalnes macromoléculaires.

A Amorphe

Volume spécifique

<—— Semi-cristallin

Tq Te Température

F1G. 3.1 — Evolution du volume spécifique des matériaux amorphes ou cristallins en fonction de

la température.

Entre ces différents états, il existe des zones de transition qui s’étendent sur un

certain domaine de températures.
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Lorsque l'on refroidit un polymeére depuis I’état fondu, la thermodynamique in-
dique que le matériau peut cristalliser & une température de cristallisation 7, : on

obtient alors un polymeére semi—cristallin.

Si la vitesse de refroidissement est trop rapide pour permettre la cristallisation,
le matériau conserve son état désordonné jusqu’a une température de transition vi-
treuse T, ou la mobilité moléculaire n’est plus suffisante pour permettre la formation
de zones cristallines : a cette température T, le matériau passe dans un état hors

d’équilibre, I’état vitreux (Fig. 3.1).

A partir de I'état vitreux, lors du réchauffement une cristallisation de nature dif-

férente peut avoir lieu a une température T,..< T.. Il s’agit de la cristallisation froide.

On définit par convention la température de transition vitreuse 7, comme la
température a laquelle le polymeére, aprés refroidissement, retrouve son équilibre

thermodynamique au bout de 1000 secondes 18119,

La cristallisation d’un polymeére correspond a la formation de zones ordonnées des
chaines polyméres. La cinétique de cristallisation des polymeéres dépend des vitesses
de germination (germe : embryon ayant atteint la taille critique) et de croissance
(les germes stables vont croitre & une vitesse de croissance qui depend de la vitesse
de diffusion des atomes ou molécules vers la surface du germe et de leur capacité
a franchir I'interface germe/polymeére). La morphologie des zones cristallines est le
résultat de la compétition entre le processus de germination et de croissance. Quand
la cristallisation a lieu a partir de 1’état fondu du polymeére sous conditions non
isothermes c’est la germination qui sera favorisée tant que la croissance sera limitée
par la contrainte de refroidissement. Le résultat sera la formation de petites cristal-
lites. D’autre part sous conditions isothermes on a tendance a favoriser 1’étape de
croissance et de perfection des lamelles. La taille des cristallites va dépendre de la
température de cristallisation.

1.120 ont mené une étude sur les changements morphologiques suivis par

Sauer et a
du polyoxyméthyléne pendant les étapes de cristallisation et de fusion. Le processus
de cristallisation se déroule en deux étapes dénommeées primaire et secondaire (Fig.

3.2).
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T décroit

cristallisation fin cristallisation début état
secondaire primaire cristallisation amorphe

FIG. 3.2 — Schéma des étapes de cristallisation primaire et secondaire

La premiére étape est définie comme le temps a partir duquel la cristallisation

commence jusqu’a ce que les sphérolites remplissent I’espace qui les contient.

L’étape de cristallisation secondaire est beaucoup plus longue que la cristalli-
sation primaire. Durant cette étape les chaines polyméres non cristallisées peuvent

modifier la morphologie des sphérolites de deux fagons :

1. Dans le cas de polyméres a chaines flexibles, elles contribueront & 1’épaississe-

ment des cristaux formés pendant la cristallisation primaire.

2. S’il s’agit de polyméres a chaines rigides, les chaines piégées formeront des

nouvelles lamelles plus minces qui diminueront 1’épaisseur moyenne lamellaire.

C’est de cette facon que le remplissage de l'espace interstitiel des sphérolites
s’effectue donnant lieu & des sphérolites plus ou moins complexes dépendant des

conditions de cristallisation (non isotherme, isotherme, température et temps).

Enfin la fusion correspond au retour a ’état désordonné (pelotes statistiques)
des chaines moléculaires. Dans ce cas un apport d’énergie est nécessaire pour faire
fondre les zones cristallines (alors que pendant la cristallisation une chaleur est dis-

sipée). C’est sur ce principe que la technique de caractérisation DSC est basée.

Dans la suite nous allons présenter quelques résultats trouvés dans la litté-

rature concernant les transitions thermodynamiques du PDMS et des systémes
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PDMS/silice.

3.2 Etude bibliographique

L’étude des transitions thermiques (7,*, T.', T,.} et T,,%) du PDMS pur et de
composites PDMS /silice par DSC a fait I'objet de différents travaux21126,

Suivant ces travaux, la T, a été identifié¢e dans la plage de températures
[—128; —98°C. Cette plage trés large de température est due a l'influence du taux
de réticulation, du poids moléculaire ou bien du type de chaine polymeére (linéaire,
cyclique) ou encore aux taux et natures de charges ajoutées.

1.123 ont présenté une étude sur I'influence de la masse molaire des

Clarson et a
chaines linéaires/cycliques sur le comportement thermique du PDMS. Le déplace-
ment de la T}, vers des températures plus élevées a été observé sur les PDMS linéaires
avec 'augmentation de la masse molaire (de 240 a 25500g - mol™t, —150 <T,<

121 ont mis en évidence

—124°C') comme le montre la Fig. 3.3. Cowie et McEwen
la dépendance linéaire de la Tj, avec I'inverse de la masse molaire avec une valeur

asymptotique de T,(c0) = —123°C' pour M,, > 2460g - mol~'.

De leur coté, Dollase et al.'® ont obtenu une 7, autour de —127,9°C' pour des
PDMS comportant des poids moléculaires de 5000 et 16000gmol~t. Dans cette méme
étude en analysant l'influence du type de réticulation qui était soit chimique (agent
de réticulation) soit physique (étranglements des chaines polymeéres) dans les tran-
sitions thermiques, particuliérement sur le processus de cristallisation, la T, n’a pas
été observée pour les échantillons réticulés et ceux ayant un poids moléculaire élevé
(M,, = 100000gmol ™).

La détection de la T, est directement liée a la quantité de polymeére & I’état
amorphe au début de I’étape de réchauffement, c’est a dire au taux de cristallinité

obtenu lors du refroidissement du matériau de la température ambiante & une tem-

*Température de transition vitreuse

fTempérature de cristallisation (pendant le refroidissement)
!Température de cristallisation froide (pendant le réchauffement)
§Température de fusion des zones cristallines



3.2. Etude bibliographique 90

160

155

150 —=— cycligue _:

—e— [ingaire

145

LY}

=140

T

135

130

125

120

l|.l1n"‘3{*lll]3 {g.mol™}”

F1G. 3.3 — T, de PDMS linéaires et cycliques en fonction de I'inverse du poids moléculaire 23

pérature inférieure a 7.

En ce qui concerne la cristallisation du PDMS, Clarson et al.'?* d’'une part et
Simone et al.'?” d’autre part ont indiqué que pour le PDMS de faible poids molé-
culaire (M,, < 2260gmol~') seule la T, a été observée. Autrement dit, le matériau
de faible poids moléculaire reste amorphe tout au long des étapes de refroidisse-
ment et de réchauffement. Un faible pic de fusion a été observé pour le PDMS avec
M,, > 2260gmol~!, ce qui indique 'existence d’un processus de cristallisation lors
du refroidissement. La cristallisation froide (pendant le réchauffement) a été obser-

vée pour les matériaux avec M, > 2460gmol !,

Helmer et Polmanteer!?® ont mise en évidence la grande capacité du PDMS
linéaire (avec une masse molaire élevée M, = 450000gmol™"') a cristalliser. Les au-
teurs ont considéré que les chaines moléculaires des PDMS linéaires de masse molaire
élevée ont tendance a présenter des étranglements ou des boucles agissant comme

des points de réticulation. Dollase et al.'?

ont observé une étape de cristallisation
lors du refroidissement sur des échantillons non réticulés (M,, = 100000gmol~!)
mais aussi sur des échantillons réticulés (M, = 5000gmol~1). Le polymére de faible

poids moléculaire (M,, = 5000gmol~") non réticulé n’a pas présenté cette étape de
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cristallisation. Les auteurs ont suggéré que la réduction de la mobilité moléculaire et
I'induction d’'un "ordre local" par ces enchevétrements ou points de réticulation, fa-
vorisent le processus de cristallisation en comparaison avec un systéme ot les chaines

linéaires se "déplacent" librement 2.

L’effet de I’ajout des charges de renfort ainsi que leur interaction avec la matrice
polymére sur la cristallisation du PDMS ont été étudié par Dollase et al.'?¢. La Fig.
3.4 montre les thermogrammes de systémes PDMS chargés avec des particules de

verre poreux (hydrophiles ou hydrophobes).

a)
[}
E
~
2 o
= 3
-

b)

I T T T T M T M T M T T T 1

-140 -120 -100 -80 -60 -40 -20 0

T/°C

F1G. 3.4 — Thermogrammes du PDMS 16kg/mol chargé (10% en poids) avec des particules

de silice dont la surface est : hydrophile (a) et hydrophobe (b) pendant le refroidissement (ligne

discontinue) et le réchauffement (ligne continue) (£ 5°C - min~—1)126

Par ailleurs dans cette méme étude, ces auteurs ont étudié l'effet de 1’état chi-
mique de la surface des particules sur le processus de cristallisation du PDMS. Pour
cela, ils ont utilisé différents types de charges : silice avec une surface "séche", parti-
cules de verre hydrophile ou hydrophobe. Dans les trois cas la T, a été mesurée aux
alentours de —72°C et ’enthalpie de cristallisation a été déterminée aux alentours
de 27J¢'. La comparaison effectuée sur les processus de cristallisation montre que
pour des matériaux comportant différents types de charges le processus de cristalli-
sation est similaire et indépendant de ’état chimique de la surface des charges. La

seule présence de la surface des particules a été supposé étre a l'origine de I’augmen-
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tation du taux de cristallisation observé et non le type ou les interactions de charges
avec le PDMS.

Parmi les études les plus complétes sur 'analyse des transitions thermodyna-
miques du PDMS chargé et non chargé en silice, citons les travaux d’Aranguren 24,

Elle a conclu que :

e la T}, , mesurée autour de -124°C, était indépendante :
— du poids moléculaire (dans la plage étudic¢e, 17.000 < M, < 118.000gmol 1),
— de la vitesse de refroidissement appliquée (3, 5 et 50 “C' - min~—1),
— de la réticulation de la matrice polymeére (réticulé ou pas réticulé),
— du taux de charge (0, 10, 20, 30 et 40 pph de silice fumée).

e le processus de cristallisation froide était modifié par tous les facteurs énumérés
précédemment. Ceci est une conséquence de la capacité des chaines molécu-

laires du PDMS a cristalliser pendant le refroidissement.

e le double processus de fusion, directement lié & la cristallisation suivie pendant
les étapes de refroidissement et de réchauffement, est fortement affecté par les

facteurs décrits précédemment.

3.3 Etude des transitions thermiques du LSR et des
NC, par DSC

Dans ce paragraphe nous présentons ’analyse par calorimétrie différentielle du
polymeére non renforcée qui est utilisé pour 1’élaboration des nanocomposites silicone
(§3.3.1). Dans le but d’établir les conditions de mesure nous présentons une étude
sur 'influence des vitesses de refroidissement (§3.3.2) et ensuite de réchauffement
(83.3.3) sur les transitions thermiques du LSR. L’étude de l'influence de l'ajout
de nanoparticules de SiO, dans la matrice polymeére sur les différentes transitions

thermiques est ensuite présentée (§3.3.4).
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3.3.1 Etude des Matériaux de base : matrice, agent réticu-
lant, LSR

La Fig. 3.5 montre les thermogrammes DSC de la matrice polymére, de I'agent
réticulant et d’un élastomeére silicone LSR (élaboré a partir des deux composants
précédents comme nous 'avons décrit dans la section 2.3)¥ au cours d’une rampe
de réchauffement de 10°C' - min~"! aprés les avoir refroidi a 100°C' - min~"' depuis la

température ambiante jusqu’a —160°C'.

Fusion
—C—agent réticulant T T
—{— Matrice ) .
——LSR

32 128 124 120
Cristallisation

0,2 Froide

Heat Flow (W/g)
ENDO UP

0,14

0,0

Transition
Vitreuse

0.1

T T T T T T T T T
-140 -120 -100 80 60 40 -20
T(°C)

F1G. 3.5 — Thermogrammes DSC de 'agent réticulant, la matrice polymére et du LSR pendant
le réchauffement & 10°C' - min~" (refroidissement préalable a 100°C - min~!). Les courbes ont été
déplacées verticalement de 0,1 W /g pour une meilleure lisibilité. Insert : capacité calorifique aux

alentours de la transition vitreuse.

L’agent réticulant et la matrice présentent les mémes transitions thermiques. La
transition vitreuse est observée autour de la méme température (7,= —127,4°C).
Deux différences notables peuvent étre observées sur le pic de cristallisation froide
du réticulant et de la matrice polymere.

YRappel : LSR élaboré a partir de 9x poids de la Matrice polymére + 1x poids de I’agent
réticulant
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e le pic de cristallisation froide est détecté respectivement a T,..=—=85,2°C et
T..=—90,7°C pour 'agent réticulant et la matrice PDMS.
e L’enthalpie de cristallisation froide (proportionnelle & I’aire au dessous du pic)
est plus importante pour 'agent réticulant que pour la matrice polymeére.
Enfin les températures de fusion ne changent pas considérablement. L’existence
de deux pics de fusion souligne la présence de deux phases cristallines de nature
différente (Fig. 3.6).

Sur I’échantillon réticulé (LSR) on observe que la T, reste inchangée. La tempé-
rature de cristallisation froide se déplace plus fortement vers des températures plus
basses (T.. =100,7°C) et son enthalpie de cristallisation diminue considérablement.
On n’observe plus qu'un seul pic de fusion avec un léger épaulement du coté des

basses températures.

Les températures des différentes transitions thermiques et leurs enthalpies de
cristallisation et de fusion (résumées dans le tableau 3.1) sont en bon accord avec

122-125

les valeurs obtenues dans du PDMS pur ou dans du PDMS comportant des

charges de silice 124126,

T, AC, T AHe T Tmo  AHp,
(C) (/g€ (¢ (g (€ (C) g
Réticulant 1274 1077 852 70,59 46,7 374 1039
Matrice ~ -127,4 0,885 90,7 454 47,5 37,2 1035
LSR -1272 0,795  -100,7 285 462 -~ 4498

TAB. 3.1 — Comparaison du comportement calorimétrique de 1’agent réticulant, de la matrice

polymeére et du LSR.. Résultats obtenus a partir des thermogrammes de la Fig. 3.5.

Discussion

Les informations concernant les poids moléculaires des chaines principales consti-
tuant chacun des bi-composants (agent réticulant et matrice PDMS) sont difficile-
ment disponibles. Cependant a partir des mesures de DSC présentées dans la Fig.
3.5 et en s’appuyant sur ’analyse bibliographique présentée dans le paragraphe 3.1,

nous pouvons tirer les conclusions suivantes :
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e l'absence de décalage sur la valeur de la T}, entre la matrice polymere et I’agent
de réticulation permet de dire que tous deux présentent plutot des chaines de
poids moléculaire M,,>2400gmol .

e [’augmentation du poids moléculaire augmente les probabilités d’enchevétre-
ments des chaines moléculaires, donc des points de "réticulation physique"
qui facilitent la cristallisation!?4125 lors de I’étape de refroidissement. Cette
cristallisation partielle crée un certain "ordre" local. Cet ordre va a la fois
contraindre la mobilité moléculaire des chaines polyméres et faciliter la cris-
tallisation lors de 'étape de réchauffement (la cristallisation sera abordée avec
plus de détail dans la section 3.4.4). Ces deux effets combinés induisent une
diminution de la T,. tel que Clarson et al.'?3 I'ont observé pour du PDMS
linéaire : la T, diminuait de —76,5 & —92,2°C avec 'augmentation de M, de
2460 a 25460gmol 1.

e Le double pic observé correspond & la fusion de deux types de cristaux!24:128

dont I’énergie nécessaire pour les faire fondre est fonction de la "complexité" du

cristal formé. Le premier type de cristaux (métastables!?%124129) 4 ¢té associé

a un processus de cristallisation ayant lieu lors de I'étape de refroidissement.

Le second type a été associé a un processus de recristallisation des cristauz

métastables dont la fusion a lieu a plus haute température 22124129130

131

par
rapport a la fusion du premier. Wang et al.*>* ont décrit cette recristallisation
comme une étape de perfectionnement de la structure des cristaux pendant
le réchauffement. La température de fusion T}, des deux pics pour les deux
matériaux (I’agent réticulant et la matrice) ne change pas mais on observe
clairement dans le cas de 'agent de réticulation que I’amplitude du pic a plus
basse températures est plus importante que celle observée du coté de hautes
températures. Un comportement opposé est observé dans le cas de la matrice
polymeére. Les poids moléculaires de ’agent réticulant et de la matrice pour-
raient étre comprises entre 6330 et 7720gmol ! respectivement en suivant les

1.125 sur des PDMS ayant ces valeurs.

observations faites par Dollase et a,

La T, reste inchangée apres la réticulation comme il était attendu et comme
nous pouvons l’observer sur le thermogramme du LSR de la Fig. 3.5. La transition
vitreuse n’implique pas un mouvement de translation des chaines moléculaires mais

un mouvement segmentaire ¢ longue distance. Lapp et al.'3%? dans une étude effec-
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tuée par neutron spin echo measurements sur du PDMS réticulé ont montré que
la dynamique locale des chaines moléculaires n’était pas affectée par les points de
réticulation. Quand les points de réticulation qui forment le réseau polymére sont
suffisamment éloignés, de telle facon que la distance entre ces points est supérieure
a la longueur équivalente & une chaine de poids moléculaire M,, = 2460gmol ", la

coopérativité des mouvements segmentaires permet la détection de la Tj.

Dans l'insert de la Fig. 3.5 nous pouvons observer que la capacité calorifique (a
T >T,) du matériau réticulé est inférieure a celle des deux composants primaires,
c’est a dire qu’au cours de la transformation thermodynamique le LSR échange une

quantité d’énergie inférieure a celle correspondant aux composants primaires.

La T,. est affectée par le taux de réticulation. Dans un premier temps on peut
supposer que les points de réticulation interférent dans les processus de cristallisa-
tion!? (on n’observe qu’un seul pic de fusion). Cependant il faut penser au processus
de cristallisation comme a une transition désordre— ordre dans laquelle seulement
une partie des multiples configurations que les chaines polyméres peuvent acquérir,
devient "énergétiquement" favorable. Les points de réticulation donnant un ordre
local au réseau polymeére diminuent le nombre de configurations possibles. C’est ainsi
que lors de l'application d’une contrainte de température, la probabilité pour que
les chaines adoptent la configuration de plus faible énergie augmente. Le résultat est

une cristallisation froide & plus basse température comme nous 1’avons observé.

Enfin, sur la Fig. 3.6, nous avons établi & partir des observations précédentes,
un scénario possible de 'influence des points de réticulation sur les processus de

cristallisation suivis par la matrice polymére. Nous pouvons observer :

a) la matrice polymére a I’état amorphel,
b) la matrice polymeére a ’état semi—cristallin (avant réticulation);

c) le LSR a I’état semi—cristallin.

IRappel : La matrice PDMS utilisée contient un taux de charges de silice fumée de taille

micromeétrique (~ 1 — 30u m) estimé a 30% en poids
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a) Matrice polymére amorphe b) Matrice polymére semi-cristalline

I O Silice Fumée (micrometrique)

I
1 ﬁb PDMS adsorbée i la silice

1

1) / PDMS dans le volume

1 Point de réticulation
]
e— . . . )
1 @ Zone cristalline (fusion a Tm1)
1
1 QS Zone cristalline (fusion a Tu2)

=~ Zone cristalline (épaulement sur pic de fusion)

F1G. 3.6 — Matrice PDMS a l'état amorphe (a) et a I’état semi—cristallin (b) et LSR a 'état

semi—cristallin (c).

Comme nous 'avons indiqué dans la section 2.2.2 la caractérisation effectuée par
DSC dépend des conditions de mesure utilisées. L’influence de la vitesse de refroi-
dissement et de réchauffement sur les thermogrammes de DSC du PDMS chargé ou
non en silice a fait ’'objet de plusieurs études'?? 124126 e méme type d’étude menée

sur des élastoméres silicones réticulés est absent de la littérature.

L’influence des vitesses de refroidissement et de réchauffement sur les différentes
transitions thermiques identifiées précédemment sur le LSR fait l'objet du para-

graphe suivant.
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3.3.2 Influence de la vitesse de refroidissement sur les tran-

sitions thermiques du LSR

La Fig. 3.7 montre les thermogrammes DSC obtenus lors des cycles de
refroidissement—réchauffement pour différentes rampes de refroidissement appli-
quées, allant de —5 & —100°C - min~!. L’étape de réchauffement a été effectuée
en appliquant dans toutes les mesures une vitesse de 10°C' - min~!. Comme nous

le verrons plus loin (§ 3.3.3) en appliquant cette vitesse de chauffe on a un bon

compromis entre sensibilité et précision de mesure.
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|
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\
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F1G. 3.7 — Comparaison des thermogrammes DSC pour différentes vitesses de refroidissement de

-5 4 -100°C - min~"! suivies d’un réchauffement a 10°C - min~"!

Sur cette figure nous pouvons clairement identifier :

e la cristallisation lors de 1’étape de refroidissement,

e la T}, la cristallisation froide et la fusion lors du réchauffement.

Quelle que soit la vitesse de refroidissement, on peut observer une cristallisation
partielle du matériau méme a —100°C'-min~**. Le pic de cristallisation se décale for-

tement vers les températures d’autant plus basses que la vitesse de refroidissement

**La fréquence d’échantillonnage était 1 mesure/s
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est plus élevée. Ce décalage s’accompagne également d'un élargissement et d'une
diminution d’amplitude du pic, qui indique que ’application de rampes de tempéra-
tures rapides permet d’atténuer le processus de cristallisation et figer ("quencher")

les chaines moléculaires du polymeére a 1’état amorphe.

La T, est difficilement identifiable aussi bien lors de la phase de refroidisse-
ment que pendant le réchauffement. Seule une vitesse de refroidissement rapide de
100°C - min~! permet de mettre clairement en évidence la transition vitreuse lors
du réchauffement. Autrement dit le matériau reste plus amorphe en appliquant une
vitesse de refroidissement rapide.

Pour des vitesses de refroidissement supérieures ou égales a —50°C - min~!, on
peut observer sur le thermogramme lors du réchauffement l’existence d’un phéno-
méne exothermique associé a la cristallisation froide Tt (ou T,..>T,) confirmant que
la cristallisation était incompléte lors du refroidissement. L’amplitude de ce pic aug-

mente avec la vitesse de refroidissement appliquée.

Comme le montre la Fig. 3.7, la température du pic de fusion 7}, est faiblement
dépendante de la vitesse de refroidissement quand cette derniére était inférieure ou
égale & -50°C' - min~!. L’amplitude du pic de fusion diminue avec 1’augmentation de
la vitesse de refroidissement. Cette diminution est accompagnée d’un élargissement
du pic. On observe un pic & plus haute température avec un épaulement du coté des

basses températures quand ’échantillon est refroidi & —100°C' - min~!.

Discussion

L’application d’'une vitesse de refroidissement lente favorise la cristallisation du
PDMS. La diminution de I'amplitude du pic de cristallisation au fur et & mesure que
la vitesse de la rampe de température augmente indique une diminution de la cris-
tallisation. L’élargissement du pic et le décalage vers des températures plus basses
sont dus a la cinétique du processus de cristallisation (dépendance du processus de
cristallisation avec la température et le temps)®® et de la différence de température
entre la surface et le centre de ’échantillon du fait de la faible conductivité ther-

mique du matériau.
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1.123 ont observé que le PDMS pur a chaines moléculaires linéaires

cristallise facilement quand il est refroidi avec une vitesse inférieure a 1°C' - min 1.

Clarson et a

Des études similaires ont montré que ’application d’une vitesse de refroidissement

de 5°C' - min~! est suffisante pour tremper le PDMS a 1'état amorphe 22139,

Cependant dans des systemes réticulés comportant des charges de silice il a été
montré que des points de réticulation ainsi que la présence des particules de silice
peuvent accélérer la cinétique de cristallisation du PDMS7H124133  Pour effectuer
I'étude de la T, dans des systémes réticulés il est donc nécessaire de réduire cet effet
en appliquant une contrainte de refroidissement plus importante. En effet, en aug-
mentant la vitesse de refroidissement, les chaines moléculaires ont moins de temps

pour former des cristallites!24:134,

Comme le montre la Fig. 3.7, méme en appliquant une rampe de température
Bc = 100°C - min~!, le matériau suit une cristallisation partielle, mais la consigne
est suffisante pour tremper 1’échantillon a I’état quasi—amorphe et assurer une bonne
détection de la T,.

Une fois que les chaines moléculaires ont récupéré leur mobilité en augmentant la
température, elles atteignent le seuil d’énergie qui leur permet de s’ordonner et cris-
talliser. Ce processus de cristallisation froide est observé a la température T, sur les
thermogrammes quand la T} a été détectée. L’augmentation d’amplitude du pic de
cristallisation froide, dépend de la quantité de polymére amorphe présent au début
du réchauffement capable de s’ordonner. Aranguren'?* en appliquant trois vitesses
de refroidissement différentes (3, 8 et 50°C"-min~"') sur du PDMS pur a observé que la
T.. se décalait vers de températures plus élevées (-84, —80 et —77°C respectivement)
et que l'aire au dessous du pic de cristallisation froide augmentait avec la vitesse
de refroidissement. Plus cette vitesse est importante plus il y a de matériau capable

de s’ordonner favorisant la formation de sphérolites lors de I’étape de réchauffement.

Le thermogramme du LSR de la Fig. 3.7 et le tableau 3.1 montrent que la
T,. a lieu a —100, 7°C'. Ainsi les points de réticulation et la présence des particules
de silice favorisent la cristallisation. Aranguren!?*, dans une étude sur du PDMS

1

réticulé et chargé en silice (10pph) refroidi & -50°C' - min~', a mesuré une T, =—

92°C. Le rapport de I'enthalpie de cristallisation froide sur celle de fusion indique
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qu'une grande partie de la cristallisation suivie par le matériau s’est effectuée lors
du refroidissement 124,

Le changement le plus important est observé sur le processus de fusion. La pré-
sence d’un seul pic de fusion quand le refroidissement est effectué avec une vitesse
de —-5°C' - min~! correspond & la fusion de cristaux dont les caractéristiques sont
similaires (morphologie, épaisseur des lamelles,...). L’élargissement de ce pic cor-
respond & une augmentation d’entités cristallines de nature différente. Les cristaux
dont la morphologie est moins complexe requiérent moins d’énergie pour fondre que
ceux dont la structure est plus complexe. Ceci est clairement observé sur le ther-
mogramme correspondant & un refroidissement de —100°C' - min~!. Le pic observé
montre un "double" processus de fusion. Du coté des hautes températures un pic
centré a —46,2°C' est observé, du coté des basses températures un épaulement cen-
tré autour de —53, 8°C' apparait. Cet épaulement correspond a la fusion des cristaux
formés pendant le refroidissement dont la morphologie devient moins complexe avec
I’augmentation de la vitesse de refroidissement. Le pic correspond a la fusion de
cristaux issus de la cristallisation froide. Ces observations sont en bon accord avec

les résultats obtenus par différents auteurs 22124125,

3.3.3 Influence de la vitesse de réchauffement

Pour compléter 1’étude précédente, nous avons appliqué une rampe de refroidis-
sement constante (~75°C' - min~!) et nous avons regardé I'incidence de la vitesse de

réchauffement sur la réponse thermique des échantillons (Fig. 3.8).

Les thermogrammes n’ont pas été normalisés par la rampe de température ap-
pliquée afin de montrer clairement l'influence de la consigne de température dans
la détection des transitions thermiques. On peut noter que les phénoménes ther-
miques sont amplifiés avec 'augmentation de la vitesse de réchauffement comme

nous ’avons décrit dans le paragraphe 2.2.2.

La transition vitreuse est d’autant mieux observée que la vitesse de réchauffe-
ment est rapide. Cependant un léger décalage vers les températures plus élevées est

observé.
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F1G. 3.8 — Comparaison des thermogrammes DSC pour différentes vitesses de réchauffement
(refroidissement a —75°C' - min~!). L’insert montre les thermogrammes normalisés autour de la

température de fusion

Comme nous 'avons vu dans le paragraphe 3.3.2, un refroidissement supérieur a
~50°C-min~! ne permet pas une cristallisation compléte ce qui induit I'identification
d’une cristallisation froide T,. sur le thermogramme lors de la phase de réchauffe-
ment. Ce pic de cristallisation froide se décale vers des températures plus élevées avec
la vitesse de réchauffement. Ce déplacement peut étre traduit comme la formation
de cristaux avec des caractéristiques qui se rapprochent des cristaux formés au cours
du refroidissement. Quand la vitesse de réchauffement utilisée est de 75°C' - min~!,
la T..= —91,8°C' se rapproche de la T, mesurée au cours du refroidissement ce qui

aura des conséquences sur le processus de fusion comme nous le verrons apres.

Nous pouvons remarquer que la température de fusion 7;,, est faiblement dépen-
dante de la vitesse de réchauffement. En revanche, 'amplitude et I’élargissement de
ce pic sont d’autant plus importants que cette vitesse de réchauffement est rapide
(phénomeéne observé quand les thermogrammes ne sont pas normalisés). A la diffé-
rence du double processus de fusion observé quand une vitesse de chauffe lente est
appliquée (5 et 10 °C' - min~!), un seul pic de fusion est observé pour des rampes

supérieures a 10°C' - min~1.
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Pour une meilleure comparaison des processus de fusion nous avons normalisé
les thermogrammes par la rampe de température appliquée et nous avons reporté

les résultats sur l'insert de la Fig. 3.8. Il est intéressant de noter que :

e le double pic de fusion observé quand ’échantillon est réchauffé lentement (5
et 10°C - min~!) est légérement observé pour une rampe de température de
20°C - min',

e le pic de fusion T,,» diminue en amplitude et se déplace vers des températures
plus basses quand la rampe de température augmente,

e l'amplitude du pic T},; diminue et se déplace vers de température plus élevées.

Ces résultats sont en bon accord avec les observations faites dans le §3.3.2 concer-

nant la présence de deux types différents de cristaux dans le matériau.

L’application d’une rampe de température rapide au cours du réchauffement
amplifie le signal du flux de chaleur obtenu®®. Ceci est un outil intéressant pour la
détection de phénomeénes thermiques de faible amplitude (p.e. la transition vitreuse
de matériaux composites avec un fort taux de charge). En contre partie en augmen-
tant la vitesse de réchauffement les processus de cristallisation froide et de fusion
sont affectés ce qui peut modifier la précision de détection des phénomeénes surtout

quand on s’intéresse au calcul des enthalpies de cristallisation et de fusion.

Dans la suite nous analysons, a partir des mesures DSC, les modifications ap-
portées sur les transitions thermiques avec I’ajout de charges de silice de taille na-
nométrique. Tous les thermogrammes présentés dans les paragraphes suivants ont
été normalisés par la rampe de température appliquée et par la masse de chaque

échantillon. La ligne de base mesurée a été soustraite.

3.3.4 Influence des nanoparticules de SiO,

A partir des résultats obtenus dans I’étude de I'influence des rampes de tempéra-
ture sur la détection des transitions thermiques (§ 3.3.2 § 3.3.3), nous avons adopté
pour la suite des analyses les conditions de mesures suivantes qui offrent un bon

compromis pour l'identification de la Ty, T, et T}, :
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e Refroidissement depuis Tg,,, jusqu'a —160°C' avec une rampe de —100°C -
min~' pour figer les chaines moléculaires des échantillons dans leur état
amorphe (sauf indication particuliére).

e Les échantillons restent & 7' = —160°C' pendant 5 min (temps nécessaire pour
atteindre ’équilibre thermique).

e Réchauffement avec une vitesse de 10°C' - min~".

La Fig. 3.9 montre les thermogrammes DSC obtenus pendant le réchauffement
des échantillons LSR et des échantillons nanocomposites (NC, ) élaborés avec dif-
férents taux de charge (tableau 2.3).

0,3

——LSR
—{— NC+

Heat Flow (W/g)
ENDO UP

T T T T T T T T T
-140 -120 -100 80 60 40 -20
T(°C)

F1G. 3.9 — Thermogrammes DSC du LSR et des NC, (avec le taux de charges en % du poids
x=1, 3, 5 et 10). Taille des particules : 15nm. Refroidissement & —100°C' - min 1.

L’échelon caractéristique associé a la transition vitreuse est clairement observé
pour tous les échantillons autour de —127,5°C. Le pic exothermique correspondant a
la cristallisation froide est observé au voisinage de —100°C. Finalement le pic endo-
thermique associé a la température de fusion est observé autour de —46°C avec un
épaulement du coté des basses températures.
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Sur la Fig. 3.10 nous avons tracé la capacité calorifique autour de la T, a l'or-

donnée d’origine pour mieux comparer l'effet des nanoparticules.

1,0 41,0
0.8 4%
0,8
0,6 -
o
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2 07 T ; T d
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——LSR
0,2 4 ——NC,
—a—NC,
—*—NC,
—=—NC
— * = 10
0,0 fl—=== T T T ]
132 130 -128 126 124

T(°C)

F1G. 3.10 — Thermogrammes DSC : LSR et NC, (nanocomposites silicones SiO,, 15nm) autour
de la température de transition vitreuse. L’insert montre le comportement de la capacité calorifique

pour une température légérement supérieure a Ty,

Nous pouvons observer sur les Figs. 3.9 et 3.10 que la T}, est indépendante du

taux des nanoparticules de silice ajoutées.

Il est intéressant de noter dans l'insert de la Fig. 3.10 que AC, (différence de
C, entre I'état vitreux et I’état amorphe du polymeére) augmente dans un premier
temps avec 'ajout des nanoparticules de silice et atteint une valeur maximale de
0,86.J(g°C)~! pour un taux de charges de 3%. Ensuite avec des taux de charges plus
importants AC), diminue jusqu’a atteindre une valeur minimale de 0,72.J(g°C’)!

(10%). Cette valeur est inférieure a celle mesurée pour les échantillons LSR.

La Fig. 3.11 montre les pics de cristallisation froide 7,. du LSR et des NC,. La
T.. déterminée pour les nanocomposites silicones NC, se décale 1égérement, dans
un premier temps, vers des températures plus élevées avec I'ajout des nanoparti-

cules de SiO,. La valeur maximale est atteinte pour un taux de charge de 1% avec
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une 7,.=97,5°C (insert de la Fig. 3.11). Ensuite, avec des taux de charge plus
importants la température de cristallisation froide tend vers des valeurs de tem-
pérature plus basses. La valeur minimale est observée pour le NCyy a T,..—101,7
(<T.. du LSR).Ces déplacements en température s’accompagnent d’une variation
de la largeur et de 'amplitude du pic. La largeur augmente quand on ajoute 1% de
nanoparticules de SiO,., pour ensuite diminuer progressivement avec I’augmentation

du taux de charge.

0,02

0,04

Heat Flow (W/g)
ENDO UP

-0,06

0,08 -

Taux de charge (% poids)

T T T T T T T
-115 -110 -105 -100 95 90 85

T(°C)

F1G. 3.11 — Thermogrammes DSC : LSR et NC, (nanocomposites silicone SiO, 15nm) autour
de la cristallisation froide. Insert : Température de cristallisation froide en fonction du taux de

nanocharges ajoutées.

Nous pouvons noter la similitude de comportement entre le NC; et le NCj3 ou
la T,. ainsi que 'amplitude et la largeur des pics sont trés similaires. De fagon ana-
logue, le comportement des NCyy et du LSR est trés similaire a la différence prés
du décalage de T,. vers une température plus basse du NCyy par rapport a celle
du LSR. Une analyse approfondie sur la cristallisation et sa cinétique est présentée
dans les paragraphes 3.4.3 et 3.4.4 respectivement.

La Fig. 3.12 montre les pics endothermiques correspondant au processus de fu-
sion des différents échantillons caractérisés. Le double processus de fusion est présent

sur les thermogrammes de tous les échantillons. La T}, ainsi que 'amplitude du pic
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correspondant restent inchangées avec I'ajout des nanoparticules de silice, sauf pour
I’échantillon comportant 10% de charges ot I'on observe un léger déplacement vers
des températures plus élevées. L’augmentation de 'amplitude de I’épaulement du
coté des basses températures pour les NC;, NC3 et NCj laisse penser qu’il y a
une augmentation de la population de cristaux de morphologie moins complexe en

accord avec le déplacement de la T, vers des températures plus élevées.

0,8 - T
——LSR m

0,6

Heat Flow (Wig)
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F1G. 3.12 — Thermogrammes DSC : LSR et NC, (nanocomposites silicone SiO, 15nm) autour
de la Ty,.

Discussion

Comme on I'a vu, le comportement de la T} est indépendant du taux de charges
ajoutées. Ce résultat est en bon accord avec ceux donnés par Aranguren!??,
Fragiadakis et al.'®® dans une étude récente sur des systémes nanocompo-
sites PDMS /silice ont observé la T, autour de ~110°C et ~115°C pour des PDMS et
des nanocomposites silicone avec 15,3% de charge en poids respectivement (refroidis
a ~100°C et réchauffés a 40°C' - min~1). Ils ont considéré que la T, ne suivait pas de

changements importants avec le taux de charge ajoutée.
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Fragiadakis et al.l3°

sur une représentation normalisée de A C), ont observé
"une double structure” dans la T, du matériau nanocomposite. Une deuzieme tran-
sitton vitreuse ayant lieu a température plus élevée a été supposée étre a l'origine
de ce comportement. La différence de comportement entre nos matériaux et ceux de
Fragiadakis et al. peut s’expliquer par la méthode d’élaboration qui différe et peut
entrainer des effets d’interface différents entre le PDMS et les nanoparticules de
silice. Pour notre étude, les matériaux ont été élaborés par mélange mécanique du
LSR (chargé avec des microparticules de silice fumée) et de la silice nanométrique
(sans traitement de surface) alors que dans I’étude de Fragiadakis et al. les particules
de silice ont été synthétisées in situ dans la matrice polymeére non chargée a partir

d’une méthode sol-gel 104135,

La capacité calorifique des NC;, NCj3 et NC5 augmente pendant la transition
vitreuse par rapport au LSR ce qui apparait étre en désaccord avec les résultats ob-
tenus par Aranguren'?* ou la C), diminue avec le taux de charge. Ce comportement
atypique de la C, pour ces NC, peut s’expliquer par la présence d'un volume plus

important de polymére a I’état amorphe au début du réchauffement.

Suggestion : Les contraintes imposées par la présence (encombrement) des nano-
particules sur la mobilité moléculaire affectent le processus de cristallisation. Si la
cinétique de cristallisation est réduite (pendant I’étape de refroidissement), avec une
méme consigne de température, on obtient un volume de polymeére a 1’état amorphe
plus important qui expliquerait I’'augmentation de C,. Au fur et & mesure que le taux
de charge augmente (I’encombrement des chaines polymeéres augmente) les distances

1130

interparticules diminuent. Une compétition entre "supercooling et réduction de

mobilité moléculaire jouera un role important sur la valeur de A C,,.

Nous avons vu dans le § 3.3.2 que méme en appliquant une rampe de tempéra-
ture de refroidissement de —100°C' - min~! le LSR suit une cristallisation. La Fig.
3.13 montre les thermogrammes du LSR et des différents nanocomposites obtenus

pendant le refroidissement.
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Fi1G. 3.13 — Thermogrammes DSC du LSR et des différents nanocomposites pendant le refroi-
dissement & —100°C - min~". Insert : Thermogramme du NC; avant soustraction de la ligne de

base.

Nous pouvons observer une diminution du pic de cristallisation pour des taux
de charge de 1% et 3% accompagnée d’un déplacement vers des températures plus
élevées. Ensuite, pour le NCs 'amplitude du pic est similaire a celle du pic de cris-
tallisation du LSR. Enfin, le NCyy subit une cristallisation plus importante que
tous les autres échantillons (amplitude du pic plus importante), ce qui est en bon
accord avec notre propos (dans le § 3.4.2 nous présentons une analyse du processus
de cristallisation lors d’un refroidissement lent).

Pour conclure, I’ajout des nanoparticules a une influence nette sur le processus
de cristallisation lors du refroidissement en fonction du taux de charge ce qui induira
une variation positive ou négative de la capacité calorifique due a la présence de plus

ou moins de polymeére a I’état amorphe.

3.4 Ciristallisation du LSR et des NC,

Dans cette partie nous allons centrer notre attention sur les processus de cris-

tallisation suivis par les matériaux lors de consignes de température. Ensuite nous
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présentons une étude sur la cinétique de cristallisation, processus modifié avec 1’ajout

des nanoparticules de silice.

3.4.1 Cristallisation froide

Le degré de cristallisation y d’un polymeére préalablement refroidi est générale-
ment déterminé par ’équation suivante :

_ AH,, — AH,.
~ AH°(1 — Mp)

X (3.1)

ou AH,, et AH.. sont les enthalpies de fusion et de cristallisation froide respec-
tivement (calculées a partir de laire sous les pics respectifs). AH? est la valeur
théorique de Ienthalpie de fusion spécifique du PDMS cristallisé & 100% et My la
fraction massique de silice. La valeur utilisée est AH°=37,43] /g d’aprés I'étude me-

née par Aranguren'?4.

Le tableau 3.2 résume les valeurs des températures, des enthalpies des différentes
transitions thermiques, le degré de cristallisation calculé & partir de I’équation 3.1
et le degré de cristallisation froide (x. = AH../[AH?(1 — Mp)]). Ces deux derniers

ont été rapportés au volume du PDMS dans les échantillons.

Tg Acp T AH,. T AH,y, X Xce  Xtotal

(C) (J/gC) (C) (g (€ (g % % %
LSR 1272 0,80 -100,7 2,85 46,2 4.5 6,3 10,9 17,2
NC;, 1273 0,82 -97,5 3,24 46,8 4,74 58 12,5 18,3
NCs; 1274 0,86 -98 295 46,4 4,56 64 11,8 18,2
NC; -1274 0,84 -98,5 3,1 -46,5 4,73 6,7 127 194
NCyg -127,7 0,72 -101,7 2,72 454 453 81 12,1 20,2

TAB. 3.2 — Comparaison du comportement calorimétrique du LSR. et des nanocomposites sili-
cones élaborées avec différents taux de charge. Résultats obtenus a partir des thermogrammes de
la Fig. 3.9.

Nous pouvons observer sur le tableau 3.2 que le degré de cristallisation x atteint
a la fin de I'étape de refroidissement est trés similaire pour tous les échantillons

(6,3 £ 0,4%), sauf pour le NCjy qui atteint un degré de cristallisation supérieur
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(estimé a 10,8%). Cette derniére valeur confirme les observations faites sur le ther-
mogramme du NCj, (Fig. 3.13) ou 'amplitude du pic de cristallisation du NCyq est
supérieure au pic du LSR et des autres NC,.

Par contre il est intéressant de noter que le degré de cristallisation froide est
légérement supérieur pour les NC, par rapport au LSR. Le degré de cristallisation
total (Xiotar = X + Xee) augmente avec le taux de charges. Ceci n’est pas surprenant
et est en bon accord avec nos résultats antérieurs qui suggerent que lorsqu’on ajoute

des nanoparticules de silice :

e les points de réticulation facilitent le processus de cristallisation ;

e les particules de silice agissent comme points de réticulation 75133 ;

e la présence des particules de silice réduit la mobilité moléculaire des chaines
polymeéres ;

e les particules de silice accélérent la cinétique de cristallisation a faible taux de

charge mais la réduisent avec des taux de charge élevés 1104124133135

Le degré de cristallisation rapporté a la valeur de ;o montre en effet que les
NC, (1, 3 et 5%) cristallisent moins que le LSR pendant le refroidissement. Ce
degré de cristallisation pendant le refroidissement représente 32, 35, 34 et 37% de la
cristallisation totale respectivement. Comme attendu, le degré de cristallisation du
NC,, pendant le refroidissement représente 40% du taux de cristallisation total ce

qui est supérieur a celui du LSR.

Les résultats obtenus ne montrent pas clairement que 1’ajout des nanoparticules
(1, 3 et 5%) réduit le processus de cristallisation pendant le refroidissement dans
les NC, par rapport au LSR. La consigne de refroidissement étant élevée, 'effet
des nanoparticules sur le processus de cristallisation lors du refroidissement rapide

pourrait étre masqué.

3.4.2 Cristallisation pendant le refroidissement

Nous avons donc caractérisé les NC, pendant une phase de refroidissement lent

(10°C' - min~"). Les thermogrammes correspondant sont présentés sur la Fig. 3.14.
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F1G. 3.14 — Thermogrammes DSC : PDMS de base et nanocomposites silicone SiO, 15nm lors

du refroidissement & 10°C' - min~1!

On peut d’'une part clairement observer que le LSR cristallise & —76,5°C et que
pour les NC, le phénomeéne de cristallisation a lieu dans la plage de température
[-86,7; —81,5°C|. La T se décale vers de températures plus basses dans un premier
temps avec I’ajout des nanoparticules de silice (1 et 3%) pour ensuite tendre vers la

valeur mesurée pour les LSR avec des taux de charge plus importants (5 et 10%).

D’autre part 'amplitude du pic de cristallisation diminue en méme temps que sa
largeur augmente pour les NC, (1 et 3%) pour ensuite tendre vers un comportement
plus proche de celui du LSR pour le NCj et le NCyj.

Nous avons résumé ces résultats dans le tableau 3.3 o1 ¢ 1. représente le temps de
cristallisation pour atteindre un degré de cristallisation de 50% déterminé & partir
de la relation suivante :

Ty — Ty
t, =21
2 2 X BC

avec Ty et T les températures du début et de la fin du processus de cristallisation

(3.2)

et B¢ la vitesse de refroidissement appliquée.
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NC,

LSR 1% 3% 5%  10%
T.(C) 76,47 -86,52 -86,80 -84,45 -81,57
ti(s) 282 729 84 57,3 44,1

TAB. 3.3 — Température de cristallisation T, au cours d’un refroidissement lent (10°C - min~—1).

Discussion

Il est bien connu que la température de cristallisation joue un role trés important
sur I'épaisseur des lamelles formées au cours du processus de cristallisation (donc
sur la morphologie des cristallites). La relation qui décrit 1'épaisseur des lamelles'T

est donnée par P'équation suivante!36:137 :

40T,

= Ah,, AT

(3.3)

ot o est I'énergie libre d’interface cristal /polymeére fondu par unité de surface, 7,, la
température de fusion, Ah,, est la variation de ’enthalpie de fusion par unité de
volume et AT est la surfusion (AT = T,, — T.)**.

De I'équation 3.3 on observe que si T, augmente, I’épaisseur des lamelles formées
augmente. Le déplacement de T, vers les basses températures est lié a la capacité
de cristallisation des chaines moléculaires. La réduction de la mobilité moléculaire

04

entraine une réduction de cette capacité des chaines & s’ordonner!°* mais favorise la

formation de zones cristallines plus compactes (lamelles plus minces).

L’¢élargissement du pic est la conséquence d’une diminution de la cinétique de
cristallisation. La cristallisation dans le LSR est presque trois fois plus rapide que
dans le NC,. Ceci implique que pour une méme consigne de température appliquée
les NC, auront moins de temps pour cristalliser, donc la quantité de matériau a
I’état amorphe qui participera a la T}, sera plus important. Des résultats similaires
ont été publiés par différents auteurs a la différence pres que les taux de charges

ajoutés étaient supérieurs a ceux indiqués dans cette étude 04124135,

T Equation de Thomsom-Gibbs
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Pour mieux illustrer ’évolution de la cristallisation en fonction du temps et de
la température lors du refroidissement nous présentons dans la section suivante une

analyse sur la cristallisation relative.

3.4.3 Ciristallisation relative

L’évolution de la cristallisation relative en fonction du temps et de la température
est illustrée sur les figures 3.15 et 3.16 respectivement. La cristallisation relative en
fonction du temps est déterminée a partir de la relation suivante :

t o dQ(t) dt

_ Jt=0 dt
X(t) = Ao g, (3.4)

t=0 dt

ot (dQ(t)/dt) est la variation du flux de chaleur en fonction du temps, t = 0 et ¢,
sont les temps de début et de fin du processus de cristallisation. On peut également

définir la cristallisation relative en fonction de la température comme suit :

T dQ(T)dT
X(T) = % (3:5)
de o AT

avec Ty et T les températures de début et de fin du processus de cristallisation.

La position et la pente de la partie centrale des courbes représentées dans les
figures 3.15 et 3.16 fournissent une indication du temps et de la température de

cristallisation a x = 0,5 ansi que de la wvitesse de cristallisation respectivement.

Sur les Figs. 3.15, il est clairement illustré que le processus de cristallisation est
plus lent pour le NC, que pour les LSR. aussi bien pendant le refroidissement (a),
que le réchauffement (b). Cette différence est cependant plus marquée lors de 1'étape

de refroidissement.

Sur les Fig. 3.16 nous pouvons observer que le processus de cristallisation a
lieu & des températures plus basses pour les NC, que pour le LSR pendant le
refroidissement (a). Pendant le réchauffement la cristallisation des échantillons NCy,

NCj; et NCj a lieu a des températures plus élevées que pour le LSR et le NCyq (b).
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F1G. 3.15 — Cristallisation relative en fonction du temps du LSR et des différents nanocompo-

sites silicone. (a) Au cours du refroidissement (—10°C' - min~!). (b) Pendant le réchauffement a
10°C - min~! (échantillons trempés préalablement & —100°C' - min~1) . Insert (b) : zoom sur les 40

premiéres secondes (pour une meilleure lisibilité la courbe du NCj5 n’est pas représentée).
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F1G. 3.16 — Cristallisation relative en fonction de la température du LSR. et des différents nano-

composites silicone. (a) Au cours du refroidissement (-10°C-min~!). (b) Pendant le réchauffement

4 10°C - min~!(échantillons trempés préalablement a —100°C - min~1).

Discussion

Les résultats obtenus montrent que ’ajout des nanoparticules de silice modifie la

cinétique et la température de cristallisation. Dans le cas des NC,, le réarrangement
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des chaines s’effectue plus lentement du fait des restrictions imposées par la présence

des nanoparticules de silice.

Cependant un comportement antagoniste peut étre souligné. En effet, nous avons
indiqué dans le §3.4.1 que le taux de cristallisation total est supérieur dans les
NC, par rapport au LSR ce qui a priori est contradictoire avec 'hypothése de

I’existence d’une plus grande quantité de polymere a 1’état amorphe.

Il faut rappeler que le processus de cristallisation est une compétition entre la
germination (ou nucléation) et la croissance des cristaux. Nous avons indiqué d’une
part que les nanoparticules de silice favorisent la cristallisation en agissant comme
des centres de nucléation, mais d’autre part elles contraignent la cristallisation a
cause de ’encombrement des chaines. La combinaison de ces deux effets peut expli-

quer le comportement antagoniste que nous avons évoqué.

Hypothese :

e Au cours du refroidissement lent, les NC, agissent comme centres de germi-
nation, donc pour une consigne de température donnée, la quantité de centres
de nucléation est plus importante dans les NC, que dans le LSR.. Les res-
trictions imposées au niveau de la mobilité moléculaire réduisent la croissance
des germes. Ceci explique 'effet d’une apparente augmentation du "supercoo-
ling" avec l'ajout des nanoparticules de silice lors du refroidissement sur les
NC, par rapport au LSR.

e Au cours du réchauffement la présence d’une population plus importante de
zones cristallines va induire une contrainte additionnelle a la mobilité molécu-
laire. Les chaines ont besoin d’acquérir plus d’énergie pour pouvoir s’organiser

et donner lieu au processus de cristallisation froide.

Jain et al.®* dans une étude sous condition non isotherme sur la cristallisation
(pendant le refroidissement) de systémes composites polypropyléne/nanosilice ont
observé une augmentation de T, qui a été associée a un effet de nucléation di a la
présence de nanoparticules de silice et une réduction de 'effet du "supercooling"
des échantillons avec ’augmentation du taux de charges de silice. Xu et al.'®® ont
observé aussi un déplacement de T, vers des températures plus élevées pour des

systémes avec des nanoparticules exfoliées & base de polyéthyléne/montmorillonite



3.4. Christallisation du LSR et des NC, 117

nanocomposites alors que pour des systémes avec des nanoparticules intercalées,
la T, a été décalée vers des températures plus basses. Un effet de nucléation a
été associé a l'origine de 'augmentation de T,.. La diminution de 7, pourrait étre
une conséquence d’une période d’induction du processus de cristallisation!?® da a
I’encombrement des chaines moléculaires du polymeére. Tout ceci est en bon accord

avec les résultats obtenus dans cette étude.

Cas particulier : NC, 10%

En ce qui concerne les nanocomposites ayant un taux de charge de 10%, nous
pouvons observer que la T,. et le processus de cristallisation sont trés similaires a
celui observé pour le LSR. Le pic de cristallisation froide observé est moins large
que celui des autres NC, (Fig. 3.9). La vitesse de cristallisation est plus importante

que pour les autres NC, mais moins que celle du LSR (Figs. 3.15 et 3.16).

Il est bien connu que la taille effective des nanoparticules de silice tend a for-
mer des agglomérats de plus en plus importants lorsque le taux de charge ajou-
tée augmente. Pour les NCyq, le comportement des échantillons se rapproche de
celui observé pour un échantillon microcomposite (LSR) ot les interactions po-
lymeére/particule sont inférieures a celles qui prennent place dans les nanocompo-

sites (conséquence de la grande surface spécifique des nanoparticules)5%140142, Cela

1.19 qui dans une étude menée

est en bon accord avec les observation de Demir et a
sur des nanocomposites silicone (nanoparticules de SiO, de diamétre 14nm) ont
souligné la présence d’'importants agrégats et agglomérats pour une concentration

de silice supérieure a 5% 1.

Pour confirmer cette hypothése nous avons procédé a I’analyse des échantillons
préparés avec un taux de charge de 5% en poids avec différents types de parti-
cules (SiO,, SiOy et ZnO) de tailles différentes (15, 20, 80nm et 3um). La Fig. 3.17
montre une comparaison des thermogrammes obtenus. Deux types de comportement
peuvent étre clairement observés. Le premier, celui des échantillons comportant des
charges de taille importante (80nm et 3um) se rapproche du comportement caracté-
ristique du LSR. Tandis que celui des charges de taille nanométrique (15 et 20nm)

est trés similaire et indépendant de la nature de la particule.

HEtudes faites par microscopie a force atomique AFM
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On peut donc faire le constat que la présence d’'une surface étrangére dans une
matrice polymeére aura une influence plus importante sur le processus de cristalli-
sation que les interaction entre les particules et le polymeére dues a la chimie de la
surface en question. Ces résultats sont la encore en bon accord avec ceux obtenus

par différents auteurs!26:133,

LSR

03 Taux de charge 5%

—4— SiOx 3pym Fusion
—O— SiOx 80nm

| —— :
Transition Cristallisation ——— 2:100)(2105':‘",:, :
vitreuse froide :
__s % |

Heat Flow (W/g)
ENDO UP

T T T T T T T T T
-140 -120 -100 -80 60 40 -20
T(°C)

F1G. 3.17 — Thermogrammes DSC : PDMS de base et composites silicone avec un taux de charge

de 5% (particules de nature et taille différentes).

3.4.4 Cinétique de cristallisation

La cinétique de cristallisation sous condition isotherme peut étre analysée en
utilisant 'équation d’Avrami'43 4%, Cette équation met en relation le taux de cris-
tallisation du matériau et le temps pendant lequel le processus a lieu. Cette équation

s’écrit de la facon suivante :
1 — x(t) = exp(—Z(T) x t") (3.6)

ot x(t) représente le degré de cristallisation relatif (c.a.d. la fraction volumique de

matiére cristallisée), ¢ est le temps, Z;(T') est une constante cinétique qui dépend
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de la température et n est 'exposant d’Avrami. Ce dernier est associé aux types de
cristallisation et de nucléation!** 145, Wunderlich ¢ a présenté une liste des valeurs
des exposants d’Avrami les plus couramment obtenus ainsi que le type de cristalli-
sation et nucléation associés. L’équation 3.6 est souvent transformée en appliquant

une double fonction logarithmique et s’écrit comme suit :
In{—In[l — x(t)]} = In[Z,(T)] + n x In(t) (3.7)

Le processus de cristallisation sous condition non isotherme a fait l'objet de plu-
sieurs travaux. Parmi ces études, Ozawa!?” dans une investigation menée par DSC
sur du polyéthyléne terephthalate (PET) en appliquant différentes vitesses de re-
froidissement a proposé une "extension" du modéle d’Avrami pour 'analyse de la
cinétique de cristallisation non isotherme. Dans cette étude, 'auteur a supposé que
le processus de cristallisation non isotherme était la somme d’une multitude d’étapes
de cristallisations isothermes infiniment petites. Ansi Ozawa'4" a établi la relation
suivante :

K(T)

3m

ot x(7T) est le degré de cristallisation & la température 7', K(7T') une fonction du

L= X(T) = eap(~ ) (3.8)

taux total de cristallisation, J la rampe de température appliquée et m ’exposant
d’Ozawa. Ce dernier dépend de la croissance des cristaux. L’équation 3.8 se réécrit
généralement en appliquant une double fonction logarithmique comme l'indique la

relation suivante :
In[—In(1 — x(1))] = In[K(T)] — min(B) (3.9)

Cependant la théorie d’Ozawa ne peut pas décrire de fagon générale la cinétique de

cristallisation sous condition non isotherme.

Des travaux réalisés plus tard par Jeziorny'*® sur du PET ont permis d’étendre
cette théorie a cette derniére problématique. Cet auteur a défini le paramétre qui
caractérise la cinétique de cristallisation sous condition non isotherme de la fagon
suivante :

In[Z,(T)]

p

ou [ représente la rampe de température appliquée.

In[Z.(T)] = (3.10)
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Nous présentons dans un premier temps une analyse de la cristallisation non iso-
therme pendant les étapes de réchauffement des échantillons préalablement trempés
et pendant le refroidissement lent. Finalement nous présentons une analyse d’Avrami

sous conditions isothermes.

3.4.5 Cristallisation non-isotherme

Nous avons utilisé 'analyse d’Avrami tout en appliquant la correction de Jeziorny
pour caractériser la cristallisation froide lors de I’étape de réchauffement a 10°C' -
min~! et la cristallisation au cours du refroidissement & 10°C' - min~—!. Les Fig.
3.18 montrent une représentation d’Avrami pour le LSR et les NC,.. Les valeurs de
Iexposant ansi que la constante d’Avrami sont obtenues directement a partir de la
pente et de 'ordonnée a l'origine de la droite qui décrit la zone linéaire des points

expérimentaux.

——LSR

294 o N,
A NC
* NC,
14 NC

Periode
d'Induction

Infin(1 2 (0)]

In[-In(1-x(t))]

Inf-n(1-X(t)]

In(t) (s) In(t) (s)

(a) (b)

F1G. 3.18 — Tracés d’Avrami de la cristallisation froide (lors du réchauffement des échantillons

trempés a 100°C - min~!préalablement)(a) et de la cristallisation (lors du refroidissement & 10°C -
min~1)(b). Les lignes discontinues représentent les ajustements utilisés pour la détermination des

paramétres d’Avrami

La partie linéaire des tracés d’Avrami est généralement associée a ’étape de cris-
tallisation primaire. De son coté, I'étape de cristallisation secondaire a lieu dans la
zone non linéaire observée dans les courbes de la Fig. 3.18. Les courbes correspon-

dant au LSR et au NC;g mettent en évidence ces deux étapes de cristallisation.
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Les autres NC, présentent seulement la zone correspondant a 1’étape primaire de

cristallisation.

Ce résultat est tout a fait original et n’a, a notre connaissance, jamais été mis
en évidence dans du PDMS (et a fortiori dans des nanocomposites silicones). Jain
et al.?® ont remarqué dans une étude sur des nanocomposites & base de polypropyléne
(PP) incorporant des particules de silice, que seule 'étape primaire de cristallisation
était observée sur le PP pur, alors que pour les nanocomposites les deux étapes ont

été mises en évidence. Cela différe des résultats obtenus dans cette étude.

Les valeurs de 'exposant d’Avrami déterminées pour les différents échantillons

sont résumées dans le tableau 3.4.

Cristallisation froide Cristallisation

n  Type Nucléation | n Type Nucléation

LSR 6,3 germe thermique | 54 germe athermique
NC; 5,3 germe athermique | 4,4 sphérique thermique
NCs 5,3 germe athermique | 3,8 sphérique thermique
NCs; 5,3 germe athermique | 4,1 sphérique thermique

NCig 6 germe thermique | 4,3 sphérique thermique

TAB. 3.4 — Exposants d’Avrami déterminés lors de la cristallisation froide pendant le réchauf-

fement a 10°C' - min~!(échantillons trempés préalablement a 100°C' - min~!) et au cours de la

cristallisation pendant le refroidissement & 10°C' - min~—!

Pendant I'étape de réchauffement a T, < T' < T, la mobilité des chaines molé-
culaires va dominer le processus de cristallisation (c.a.d. que la croissance des cris-
tallites est favorisée). Seulement les segments voisins seront capables de s’organiser
en s’associant entre eux dans des zones trés compactes donnant lieu a des cristallites
trés denses (solid sheaf-like).

La décroissance de I'exposant d’Avrami observée pour les NC, (1, 3 et 5%)
suggére que les cristallites formées sont de taille inférieure a celle des cristallites
formées dans le LSR. et le NCyj.
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Il est intéressant de noter dans l'insert de la Fig. 3.18 que les NC, suivent
une période d’induction. Pendant cette période il y aurait une croissance initiale
de type fibrillaire branchée avec une nucléation instantanée (formation de lamelles
compactes). Ceci est peut—étre une conséquence des interactions polymére /particule.
Comme nous 'avons discuté auparavant il est supposé que les nanoparticules agissent

comme centres de nucléation.

Ces mesures étant réalisées dans des conditions non isothermes, on peut émettre
un doute sur leur validité. Pour lever toute ambiguité, nous avons mené des études

isothermes que nous présentons ci-apres.

3.4.6 Cristallisation isotherme

Selon Eder!'4%1%0 la cristallisation isotherme des matériaux peut étre considérée

en général comme la superposition de trois processus :

e La nucléation qui est le processus d’apparition dans ’espace et dans le temps
d’un germe, appelé nucléide, qui forme le point de départ de croissance des
cristallites.

e La croissance que est le processus de remplissage ordonné du volume par les
unités morphologiques.

e Le perfectionnement qui est le processus d’amélioration de la structure in-
térieure des cristallites. Ce remplissage est aussi connu comme cristallisation

secondaire.

Pour mener les mesures de cristallisation isotherme, les échantillons ont été refroi-
dis & 100°C' - min~'de 'ambiante jusqu’a la température de cristallisation isotherme.
Les chronogrammes de cristallisation du polymeére de base et des différents nano-

composites sont présentés sur la Fig.3.19.

Pour les LSR, t;/, passe de 84s a 42s en diminuant la température de cristallisa-
tion de —-66°C a —70°C. Au dela de cette température la cristallisation a lieu pendant

I’étape de refroidissement.
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F1G. 3.19 — Cristallisation isotherme & différentes températures. a)LSR, b)NC;, ¢)NC3 et
d)NCio
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Les paramétres d’Avrami calculés pour la cristallisation isotherme des différents

échantillons sont résumés dans le tableau 3.5.

T, t1/2 n Zy
(0) ()
66 8 6,56 8,7x107°
LSR 68 60 6,05 1,6x1073
70 426 58 9,95x1073
nanocomposites silicone SiO, 15nm
S72 2244 347 2,48x1073
74 1674 3,7 3,7x1073
NC;, 76 1536 35 823x1073
77 133,2 3,5 1,23x1072
79 1152 3,7 1,56x1072
72 1926 4,34 3,35x1074
74 162,6 4,14 1,35x1073
NC; 76 126 4,33 2,03x1073
77 1116 4,08 4,89x1073
78 876 4,54 6,41x1073
79 82,8 4,23 1,19x1072
69 3786 3,09 7,47x1073
NCs; 71 2208 3,28 248x1073
73 162 3,37 6,74x1073
-70  160,8 3,99 1,31x1073
NCyy 72 1176 3,68 8,92x1073
~74 100,8 3,65 2,33x1072

TAB. 3.5 — Paramétres d’Avrami calculés pendant la cristallisation isotherme

Les exposants d’Avrami calculés sont trés similaires a ceux calculés pour la cris-
tallisation non isotherme lors du refroidissement lent. Aux plus basses températures
les cristaux formés sont moins complexes que ceux formés aux températures plus
élevées qui une fois la germination faite auront une période de croissance plus im-
portante. La valeur calculée quand le LSR cristallise & T, =70°C est trés proche

de celle calculée pendant le refroidissement a —10°C' - min~!(n=>5,8 et 5,4 respecti-
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vement). De la méme maniére pour T, =66°C, I'exposant d’Avrami (n=6,56) est

comparable & celui déterminé pour la cristallisation froide (6,3).

Ces résultats sont en bon accord avec 'hypothése de I'existence de deux proces-
sus de cristallisation qui sont & ’origine du "double" pic de fusion observé et discuté
dans le §3.3.2.

A partir des Figs. 3.19 nous pouvons remarquer pour les NC, que le comporte-
ment de cristallisation est plus lent que celui du polymeére de base et la température
de cristallisation est décalée d’a peu pres 9°C vers des plus basses températures.
L’analyse d’Avrami du LSR et des NC;, montre les deux étapes de cristallisation
tandis que pour les autres NC, on observe seulement 1’étape de cristallisation pri-
maire. On retrouve par conséquent le méme comportement que lors de I'analyse non

isotherme.

La tendance générale de la température de cristallisation des échantillons nano-
composites pendant les mesures sous conditions isothermes est trés proche de celle
discutée pour la cristallisation pendant le refroidissement a -10°C' - min~!. La T, a
été décalée vers les basses températures avec 1'ajout de nanocharges de SiO, (1 et
3%). Pour des taux de charges plus élevés la T, des échantillons (5 et 10%) tend vers
la T, du LSR. Ebengou et Cohen-Addad!®® ont indiqué que l'effet de nucléation
était dominant dans de systémes a faible taux de charge de silice. Une légére aug-
mentation du taux de charge a été traduite par une accélération de la cinétique de
cristallisation. Cependant pour des systémes avec un grand taux de charge la ciné-
tique de cristallisation a été réduite en raison de la présence des nanoparticules qui
réduisent le volume de polymeére capable de cristalliser. Finalement ils ont observé

une disparition de la cristallisation avec des taux de charge trés élevés.

3.5 Conclusions

L’étude des transitions thermiques d’un LSR et différents NC, élaborés a partir
du silicone de base avec des nanoparticules de SiO, de 15nm de diamétre a été
effectuée par calorimétrie différentielle. La température de transition vitreuse n’a
pas été modifiée avec I'ajout des nanoparticules de silice. Nous considérons que la

transition vitreuse mesurée correspond a la T, des chaines polymeéres dans le volume.
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Les processus de cristallisation sous conditions isothermes et non isothermes des
différents NC, ont montré quelques différences par rapport au polymeére de base
(LSR). Nous attribuons ces modifications & ’encombrement des nanocharges sur
la mobilité des chaines polyméres méme si les interactions nanoparticules/polymeére
sont faibles du fait d’une faible adsorption du PDMS sur le nanoparticules. Une pos-
sible conséquence de ces restrictions pourrait étre une induction (donc une augmen-
tation) des effets de nucléation (germination) due a la seule présence des particules
de silice. Pendant 1’étape de refroidissement rapide le taux de cristallisation est li-
mité par cette augmentation des germes dans les NC,, et par les contraintes imposées
sur la mobilité moléculaire. Les chaines polyméres ont moins de temps pour s’ordon-

ner que dans le cas du LSR. Ce qui justifie le fait de pouvoir mesurer la 7, des NC,.

Les études effectuées sous conditions isothermes et en appliquant des vitesses de
refroidissement lentes ont permis de mettre en évidence un déplacement de T, vers
des températures plus basses avec I’ajout des nanoparticules de silice (~ 9°C pour
le NCj sous conditions isothermes). Le taux (vitesse) de cristallisation est réduit
avec l'ajout de faibles taux de charge ce qui explique le déplacement de T, que nous

avons mentionné.

Enfin la similitude entre les résultats observés sur le LSR et les NC;y nous fait
soupconner une agglomération des particules pour ces derniers donc une tendance

de comportement "microcomposite".



Chapitre

Etude Diélectrique

L’investigation de polymeéres composites par spectroscopie diélectrique est un
moyen puissant qui permet d’avoir accés a des informations concernant la dyna-
mique moléculaire ainsi qu’aux phénomeénes qui ont lieu au niveau des interfaces
polymére/charge®®889415L T analyse a trés basse fréquence permet également d’ana-

lyser la conductivité électrique du matériau.

Dans ce chapitre nous présentons une analyse des propriétés diélectriques du
LSR et des différents matériaux nanocomposites élaborés (NC,). Tout d’abord
nous présentons une étude sur 1’évolution des propriétés diélectriques autour des
températures de transition thermodynamiques. Dans cette partie, nous discutons
de l'influence de 'ajout de nanoparticules (1 & 10% en poids) dans le matériau de
base sur la température de transition vitreuse et la cinétique de cristallisation et de
fusion du matériau. Ces résultats seront comparés a ceux obtenus en DSC dans ces

gammes de température (chapitre 3).

Ces matériaux étant destinés a des applications industrielles fonctionnant dans
la plage de température [-40°C; 180°C|, nous nous sommes ensuite intéressés aux
propriétés diélectriques de ces matériaux dans cette gamme de température. La en-
core, nous avons analysé l'influence des nanoparticules sur la réponse diélectrique
du matériau. En particulier, nous discutons des changements observés dans le com-
portement de la conductivité basse fréquence et des mécanismes de polarisation
interfaciale. Une attention particuliére est portée sur l'influence d’un traitement

thermique appliqué aux nanoparticules sur cette réponse diélectrique.

127
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4.1 Transitions thermiques des systémes PDMS et
PDMS /Silice : analyse bibliographique

Dans le chapitre 3 nous avons montré que la dynamique moléculaire des chaines
polyméres du PDMS, la température de transition vitreuse et la cristallisation
peuvent étre plus ou moins influencées avec l'ajout des nanoparticules de silice.
Ces modifications au niveau de la dynamique moléculaire auront inévitablement

une incidence sur la réponse diélectrique du matériau.

Dans ce paragraphe, nous présentons une analyse bibliographique concernant les

propriétés diélectriques induites par :

e les différents processus de relaxation mis en jeu dans les PDMS suivant la
nature des chaines polymeéres (linéaires ou cycliques), leur poids moléculaire,
leur caractére morphologique (amorphe ou semi—cristallin) ou encore leur taux
de réticulation (§ 4.1.1);

e lincorporation de particules de silice de taille micrométrique (§ 4.1.2);

e l'incorporation de particules de silice de taille nanométrique dans le PDMS
(§ 4.1.3).

4.1.1 Réponse diélectrique du PDMS a I’état amorphe et

semi—cristallin

Une des premiéres analyses menée en spectroscopie diélectrique sur les processus
de relaxation dipolaire du PDMS a été effectuée par Adachi et al.'?2. Le but de
cette étude était d’analyser I'influence de I'histoire thermique suivie par le PDMS
sur son comportement diélectrique. En appliquant différents traitements thermiques
Adachi et al.'?? ont étudié la réponse diélectrique du PDMS & I’état amorphe et
semi—cristallin en fonction de la fréquence et de la température. Le PDMS amorphe
a été obtenu aprés un refroidissement rapide a 50°C'-min~—! de ’ambiante jusqu’a une
température inférieure a celle de la transition vitreuse Ty~ —120°C'. Les mesures des
pertes diélectriques en fonction de la fréquence sous condition isotherme ont révélé
un pic de relaxation aux alentours de la transition vitreuse [Fig. 4.1 (a)|. Le PDMS

semi—cristallin a été obtenu lors de la cristallisation isotherme des échantillons pen-
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dant 24h a T' = —78°C'. Les pertes diélectriques mesurées ont montré un faible et
tres large pic de relaxation par rapport a I’échantillon trempé a I’état amorphe. Ce

faible pic a été associé au caractére semi—cristallin du matériau.

Kirst et al.!®? ont étudié¢ les propriétés diélectriques du PDMS pur a D’état
amorphe sur des échantillons rapidement refroidis (trempés a 60°C - min~!). Les
auteurs on mesuré les pertes diélectriques sous condition isotherme lors des étapes
successives de réchauffement allant de —150°C' & —63°C'. De cette facon ils ont iden-
tifié les relaxations associées a la réponse du matériau aux alentours de la transition
vitreuse [-124°C;-117°C] sous la forme d’un pic dans le spectre des pertes diélec-
triques en fonction de la fréquence [Fig. 4.1 (b)]. Quelques degrés au dessus de la
T, les auteurs ont observé un processus de relaxation a plus basse fréquence par rap-
port au pic observé aux alentours de la T},. Celui—ci a été associé¢ a la cristallisation

froide de I’échantillon lors de I’étape de réchauffement.

o . -

3
log f

(2)
F1G. 4.1 — Pertes diélectriques du PDMS & ’état amorphe et semi-cristallin (a) échantillons
trempés a 50°C - min~! (amorphe) et cristallisés a -63°C'22; (b) échantillons trempés a 60°C -

min~! (amorphe) et ensuite réchauffés (cristallisation froide lors du réchauffement) %2

4 5

L’histoire thermique subie par les PDMS dans ces deux travaux n’est pas exac-
tement identique et explique les décalages en fréquence et/ou en température ainsi

qu’'une différence sur les amplitudes et les largeurs des pics de relaxation observés.
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Cependant, des comportements trés similaires peuvent étre relevés :

e un pic de relaxation o autour de la Ty, dont 'amplitude atteint une valeur
proche de 0,21. Ce pic est associé a la relaxation principale des chaines molé-
culaires du PDMS a I’état amorphe. On peut observer dans les deux cas que ce
pic se déplace vers des fréquences plus élevées avec la température. Ce dépla-
cement est accompagné d’une diminution de 'amplitude et d’'un élargissement
du pic.

e Les pics de relaxation de I’échantillon & 1’état semi-cristallin sont observés
a des températures T,. plus hautes par rapport aux pics de relaxation du
PDMS amorphe. De plus, comparé au PDMS amorphe, "amplitude des pics
est inférieure d’environ un facteur 5 (0,22 pour le PDMS amorphe contre 0,05
pour le PDMS semi—cristallin). La largeur du pic est d’a peu prés 5 décades,
tandis que pour le PDMS amorphe cette largeur n’est que de 3 décades. Les
auteurs ont attribué ces différences en température et en amplitude du pic
de relaxation aux restrictions que les zones cristallines imposent a la mobilité
moléculaire du polymére a 1’état amorphe présent entre les zones cristallisées.
En effet les chaines moléculaires ont besoin de plus d’énergie pour relaxer car

le mouvement des chaines est contraint par la présence de cristallites 22152153,

L’influence de la rampe de température appliquée lors du refroidissement et du
réchauffement, sur la dérive des propriétés diélectriques du PDMS a aussi été étudiée
par Adachi et al.'?2. La permittivité réelle (¢') et la permittivité imaginaire (¢”) en
fonction de la température sont montrées lors du réchauffement & 0,3°C' - min~! sur
la Fig. 4.2(a). L’échantillon a été cristallisé préalablement & —78°C' pendant 24h. Les
auteurs ont remarqué que le comportement diélectrique du PDMS refroidi lentement
(0,9 et 4°C'-min~') était similaire a celui observé sur les échantillons ayant suivi une
cristallisation isotherme. Finalement ils ont montré que 'application d’une rampe
de température d’au moins 20°C - min~! était suffisante pour tremper le PDMS &

I’état amorphe.

154 155

De leur coté, Kirst et al."°* ou bien encore Goodwin et al."™ ont analysé I'in-
fluence du type de chaines moléculaires (cyclique/linéaire) ainsi que U'influence du
poids moléculaire sur le comportement diélectrique du PDMS a partir des mesures

de spectroscopie diélectrique. Ils ont indiqué, qu’au fur et & mesure que la longueur



4.1. Transitions thermiques des systémes PDMS et PDMS/Silice : analyse

bibliographique 131
4.0 T T 4.0F =1 kHz o l
-
N %3 4
o [
. . 0 3.0
g J * -20 °CImin NN
= S 4 1.0 N
% N T 1 ‘v %
Iz > S L e cimin
= R ey - 4°Clmin <,
1,29 200 250 ) T A 250
T/K /K

(a) (b)
F1G. 4.2 — Propriétés diélectriques du PDMS & 1’état semi-cristallin en fonction de la température

(a) pendant le réchauffement a 0,3°C - min~! (échantillon cristallisé & -78°C pendant 24h) (b)
pendant le refroidissement & 0,9, 4 et 20°C' - min ! 122

des chaines augmentait, la valeur de 7, augmentait et tendait vers une valeur peu
dépendante du poids moléculaire pour des trés longues chaines moléculaires (Figs.
4.3) en accord avec des investigations menées par DSC123. Par ailleurs, 1’évolution
de T, en fonction du poids moléculaire est trés différente suivant la nature (linéaire

ou cyclique) des chaines polymeéres (Fig. 4.3b).
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F1G. 4.3 — Influence du poids et du type des chaines (cyclique, linéaire) sur la dynamique molé-

culaire du PDMS par spectroscopie diélectrique. (a) Effet du poids moléculaire de chaines linéaires

sur la dépendance thermique des temps de relaxation 7 autour de T, (b) représentation de T,, en

fonction de l'inverse du poids moléculaire °*
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4.1.2 Propriétés diélectriques des systémes PDMS /silice

L’amélioration des propriétés mécaniques du PDMS grace a ’'ajout des charges
de renfort est accompagnée par la modification de la dynamique moléculaire des
chaines polymeéres. Nous nous intéressons dans ce paragraphe au comportement di-

électrique du matériau lorsque de la silice fumée est incorporée au PDMS.

Une des études menées sur des PDMS renforcés avec de la silice a été effectuée par
Kirst et al. !>, L’étude a porté sur un mélange PDMS /silice dans une proportion de
50% en volume (& 70% de silice en poids en considérant une densité de 2, 2gem™3).
L’intérét de I'étude a porté sur la comparaison de la dynamique moléculaire dans
du PDMS et des composites PDMS /silice.

Deux types différents de composites ont été caractérisés suivant le traitement
subi a la surface des charges de silice. Ces derniéres avaient soit un caractére hydro-

phile (excés de groupements OH a la surface) soit un caractére hydrophobe.

La Fig. 4.4 montre sur une courbe d’Arrhénius, I’évolution du pic de relaxation

observé sur chacune de ces silices (insert de la Fig. 4.4).

TK]
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0.04

68 72 76

52 56 6

0 64
1000/T [1/K]
F1G. 4.4 — Energie d’activation de la silice hydrophile A et hydrophobe V%, Insert : ¢” de la

silice en fonction de la température

Un seul processus de relaxation peut étre observé dans la plage de température
étudiée (—133°C’; —53°C') pour chacune de ces silices. L’amplitude et la largeur du
pic de relaxation sont toutefois trés différentes. Ce pic est environ 4 fois plus impor-

tant pour la silice hydrophile. Dans les deux cas, 'amplitude du pic augmente et se
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déplace vers des temperatures plus élevées avec la fréquence.

A partir du diagramme d’Arrhénius, les énergies d’activation calculées sont
43kJ/mol et 44kJ/mol pour les silices hydrophiles et hydrophobes respectivement.
La relaxation des deux silices peut s’expliquer par ’adsorption d’eau sur leur surface
qui est a l'origine d’une "conductivité liée a la surface des particules" donnant lieu

152;156-158 [ ange!®”. dans une étude sur 1'énergie d’ac-

a une relaxation diélectrique
tivation de I'adsorption de I'eau a la surface de gels de silice, a prédit une valeur de
l'ordre de (36+£6kJ/mol) pour désorber I’eau physiquement liée et 42kJ/mol pour

désorber 1'eau fortement liée a la surface de la silice par liaison hydrogeéne.

Les mélanges PDMS /Silice hydrophile mettent en évidence plusieurs relaxations
(Fig. 4.5) ayant une faible amplitude (= 0, 03) et une contribution de la conductivité

méme aux plus basses températures.

0.04{}
0.03 *
E’f

0.021

0.01¢

F1G. 4.5 — Pertes diélectriques en fonction de la fréquence pour un mélange PDMS/Silice hydro-
phile (50%/50%) a différentes températures (a) —120°C et —117°C, (b) —-95°C et —85°C 154
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Les Figs. 4.6 montrent le pic de relaxation sur un diagramme d’Arrhénius pour
les deux types de mélange. Trois processus de relaxation ont été identifiés pour le
mélange PDMS—silice hydrophile et quatre processus pour le mélange PDMS—silice
hydrophobe. Les deux premiers processus de relaxation sont décrits par une relation
de type Williams—Landel-Ferry (WLF) et les 2 derniers suivent une loi de type Ar-

rhénius.
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F1G. 4.6 — Courbes d’activation pour le mélange PDMS-silice hydrophile (a) et pour le mélange
PDMS-silice hydrophobe (b) 54

Pour les deux mélanges, la premiére relaxation, voisine de la relaxation a du
PDMS pur, est attribuée aux fluctuations des chaines pour lesquelles les effets d’ad-
sorption entre le PDMS et la silice sont négligeables. Le fait que ce processus de
relaxation diminue avec 'augmentation de la température écarte 'influence du mé-

canisme de relaxation des seules charges de silice qui lui ne disparait pas.

Les deuxiéme et troisiéme relaxations dans le mélange PDMS-silice hydrophile,
qui n’ont pas d’équivalent dans le spectre de chaque silice ou du PDMS seul, ont par
déduction été attribuées a des processus de relaxation dans la couche d’adsorption
(i.e. dans le voisinage des charges de silice) dont I’épaisseur a été estimée entre 1 et

2,5 nm.

La deuxiéme relaxation dans le mélange PDMS—silice hydrophobe a été attribuée

a des processus de relaxation dans la couche d’adsorption. L’origine des troisiéme et
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quatriéme relaxations n’a pas été clairement identifiée. Outre des possibles processus
de relaxation a l'interface PDMS-—silice, les auteurs n’excluent pas que de I'eau forte-
ment adsorbée a la surface des groupements OH et la réorientation des groupements

triméthylsilyl en surface puissent tous deux contribuer a ces relaxations.

4.1.3 Etude diélectrique sur les nanocomposites silicones

Il est généralement reconnu que les modifications dans les propriétés des po-
lymeéres lors de l'ajout des charges de renfort de taille nanométrique est en re-
lation avec la modification de la dynamique moléculaire due aux interactions

SZILI60:161 - Avec laugmentation trés importante du ra-

polymére /nanoparticules
tio surface/volume des nanoparticules, le polymére au voisinage de linterface
PDMS /nanoparticule représente un volume important de matériau. Les propriétés
de ce volume de polymeére vont ainsi affecter de maniére importante le comportement
général du nanocomposite jusqu’a devenir dominant sur le comportement général

du matériau 173252756

Il existe trés peu d’études sur les propriétés diélectriques des nanocompo-
sites PDMS/Silice. Nous pouvons citer les travaux effectués par Fragiadakis et
al. 135162 T’objectif de ces études était centré sur Panalyse des modifications de
la dynamique des chaines du PDMS dues a I'incorporation des charges de silice de
taille nanométrique (10nm). Les nanoparticules de silice ont été synthétisées in situ
dans la matrice polymeére non chargée & partir d'une méthode sol-gel 04135 1] est
important de souligner que dans le processus d’élaboration, le PDMS non chargé a
été mis dans du toluéne pendant 3 jours pour éliminer les chaines polymeéres non

réticulées, avant 'incorporation des nanoparticules.

Les Figs. 4.7 montrent les spectres des pertes diélectriques de différents nano-

composites PDMS/Silice avec des taux de charge différents.

Un pic associé par les auteurs a la relaxation « du volume ("quasi bulk”) est
clairement observé dans la plage de température [—115°C, —100°C| pour les deux
échantillons avec différents taux de charge. Le pic se déplace vers des fréquences
plus élevées avec la température. Nous pensons que la détection de cette relaxa-

tion a une température plus élevée par rapport aux résultats observés pour d’autres
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F1G. 4.7 — Pertes diélectriques de nanocomposites PDMS /Silice en fonction de la fréquence ; avec
différents taux de nanoparticules de SiO, ajoutées en poids 15,3% (a) et 10% (b) 35162

composites PDMS 122152154163 eyt étre due au conditionnement sous toluéne. En
effet, seules les chaines polymeéres & mobilité réduite (réticulées et /ou adsorbées aux

nanoparticules) peuvent s’orienter et participer a ce processus de relaxation.

La détection nette du pic a semble indiquer que la cristallinité est moins impor-
tante lorsque des nanohybrides sont rajoutées. Cette hypothése (déja discutée dans
le § 3.4) est renforcée par le fait que 'amplitude du pic est comprise entre 0,08 et
0,1 et que les échantillons ont été refroidis & —10°C' - min~!. Nous reviendrons sur
ces résultats et leur interprétation dans le § 4.2 ol nous présentons nos travaux de
spectroscopie diélectrique a basse température sur le LSR (§ 4.2.1) et sur les NC,, (§
4.2.2).

On peut remarquer 'existence d'un deuxiéme processus de relaxation du coté des
basses fréquences. Les auteurs ont attribué cette deuxiéme relaxation & des chaines
polymeéres situées au voisinage de I'interface PDMS /Silice. En comparant leurs résul-
tats avec ceux obtenus par Kirst et al.!%2, il semble que ce deuxiéme pic correspond
plutot a la relaxation ¢ attribuée au polymeére existant a I’état amorphe entre les

zones cristallines (Fig. 4.1).
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Nous pouvons observer sur la Fig. 4.8 que cette relaxation a une dépendance
thermique plutot du type Arrhenienne avec une énergie d’activation estimée aux
alentours de 75kJ/mol. Cette valeur est en bon accord avec les valeurs généralement

rencontrées pour une relaxation de type ac.
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F1G. 4.8 — Dépendance thermique des relaxations diélectriques d’un nanocomposite silicone avec

15,3% en volume de charges de silice. 33

Pour décrire complétement la réponse diélectrique de leurs nanocomposites sili-
cone un troisiéme processus de relaxation a été proposé (relaxation interm. Fig.4.7.b)
par ces auteurs. Cette relaxation a été attribuée a la rotation des groupements
hydroxyles liés a la surface de la silice. L’énergie d’activation calculée était de

51,2kJ /mol.

Dans les paragraphes qui suivent nous présentons les résultats de spectroscopie

diélectrique que nous avons obtenus dans nos matériaux.

4.2 Propriétés diélectriques a basse température
Les différentes campagnes de mesures dans la plage de température [—130°C'; 20°C]
ont été effectuées en suivant les protocoles suivants :

Iso—fréquentielle (Fig. 4.9). Les échantillons ont été refroidis de la température

ambiante jusqu’a —130°C. Deux vitesses de refroidissement on été appliquées :
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— Pour analyser la T, des échantillons ont été trempés en appliquant une
rampe de 60°C - min~! (protocole 1).
— Pour I'analyse des échantillons a 1’état semi—cristallin le refroidissement a

été effectué a une vitesse de 0,8°C' - min~! (protocole 2).

Dans les deux cas la température a été maintenue a —130°C pendant 1 heure.
Ensuite les échantillons ont été réchauffés & une vitesse de 0,8°C' - min~! et
dans le méme temps les parties réelle €’ et imaginaire ” de la permittivité ont

été enregistrées en fonction de la température a fréquence constante.

Protocole 1 Protocole 2
Refroidissement rapide Refroidissement lent
T T
A
Tamb-—\ / Tamb% /

-60°Cimin -0,8°C/min
0,8°C/min
<——0,8°CImin

-130°C+ 1h -130°C

.
+Fe
& f=cte
% &
+F %+ +
& oy g EET

T > T(C)

F1G. 4.9 — Protocole de mesure par spectroscopie diélectrique (iso—frequentielles)

Isothermes (Fig. 4.10). Les échantillons ont été refroidis & 60°C'- min~'(protocole
3). La température a été maintenue & —130°C pendant 1h. Ensuite les mesures
ont été effectuées par paliers de température de 3°C avec un temps de stabili-
sation thermique de 10min. Pour une meilleure lisibilité des résultats nous ne

présenterons pas les spectres obtenus a toutes les températures de mesure.
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F1G. 4.10 — Protocole de mesure par spectroscopie diélectrique (isothermes)

4.2.1 Etude du matériau de base (LSR)

Comme nous 'avons vu dans le § 3.3 la température de transition vitreuse a été
mesurée aux alentours de —127,5°C pour les LSR. A T < T}, les chaines polyméres
sont figées dans leur état amorphe et leur mobilité moléculaire est faible. A cette
température, les dipdles ne peuvent pas s’orienter avec le champ électrique; ils ne
peuvent donc pas participer au processus de polarisation. Au fur et & mesure que la
température augmente (' ~ T}) les chaines moléculaires récupérent leur mobilité,
I'orientation des dipoles devient possible donc les chaines relaxent et participent au
processus de polarisation. Ce phénoméne de relaxation appelé a se traduit par un
pic sur le spectre des pertes diélectriques aux alentours de la T,. Cette relaxation
est associée aux mouvements de la chaine principale et est également connue comme

la Transition vitreuse dynamique®!.

Mesures Iso—fréquentielles (LSR)

La Fig. 4.11 montre les spectres correspondant a &’ et €” en fonction de la tem-
pérature a une fréquence de 1kHz lors du réchauffement & 0,8°C - min~! de -130°C
a T,mp (protocole 1 : Fig. 4.9).
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F1G. 4.11 — Propriétés diélectriques (¢’ et ¢”) du LSR en fonction de la température pendant le

réchauffement & 0,8°C' - min~! (f=1kHz, échantillon refroidi préalablement & 60°C - min~—!)

Le spectre des pertes diélectriques montre un pic de relaxation & —122°C', que
I'on peut aisément attribuer a la relaxation . A —109°C' les pertes diélectriques
montrent un deuxiéme pic d’amplitude inférieure, que nous désignerons dans la suite

"pic an". Avec 'augmentation de la température les pertes diélectriques diminuent.

Le comportement de la partie réelle €’(T) montre un saut aux alentours de la
transition vitreuse. L’augmentation de &'(7) est généralement associée aussi a la re-

155164 1 4 constante diélectrique passe par un minimum & 7, et augmente

laxation o
ensuite faiblement jusqu’a T'= —102°C' (proche de la T,. déterminée par DSC dans
le § 3.3.1). €’ continue ensuite & diminuer avec 'augmentation de la température.
A -50°C, il y a une accentuation de cette diminution. Le matériau est alors dans
la zone de température de fusion des zones cristallines pour ensuite retrouver son

caractere caoutchoutique.

Discussion

Le pic de relaxation a observé sur le spectre des pertes diélectriques est en bon

accord avec les valeurs obtenus par d’autres auteurs pour des matériaux similaires sur

122;165

de mesures isofrequentielles et avec les valeurs que nous avons obtenues en DSC



4.2. Propriétés diélectriques a basse température 141

(§ 3.3). En ce qui concerne le deuxiéme pic observé as, il n’y a pas d’équivalent en

DSC et nous pouvons établir trois hypothéses pour essayer d’expliquer son origine :

Hypothése 1 Ce pic correspond a une deuxiéme transition vitreuse associée a la
relaxation des chaines polymeéres a mobilité moléculaire contrainte autres que

les chaines amorphes présentes dans les zones cristallines.

Hypothése 2 Ce pic correspond a la relaxation du polymére amorphe contraint
entre les zones cristallines formées lors du refroidissement de I’échantillon. Il
s’agirait donc de la relaxation a. bien identifiée dans les polymeéres a 'état

semi—cristallin 123152,

Hypothése 3 Ce pic est la conséquence du processus de cristallisation froide qui a
lieu lors de I'application d’une rampe de réchauffement lente. Il ne serait donc

nullement lié & un mécanisme de relaxation.

Discussion sur I’hypothése 1.
Comme nous 'avons déja évoqué, des auteurs ont suggéré dans différentes études que
dans des systémes PDMS chargés avec des particules de silice, le polymeére attaché a
la surface aurait une T, différente que celle correspondant au PDMS dans le volume
(bulk PDMS) 52, Tsagaropoulos and Eisenberg®?, % dans une étude par Analyse Dy-
namique Mécanique (DMA) sur différents polymeéres (PDMS, PMMA) ont observé
un deuxiéme pic sur tan(d) dans la plage de température [T, + 60°C; T, + 100°C].
Les auteurs ont proposé le modéle montré sur la Fig. 4.12 pour décrire un matériau

composite.

Nous pouvons clairement observer sur le modéle proposé par ces auteurs les

couches polymeéres suivantes :

e Une premiére couche de polymére fortement attachée a la surface de la silice
serait immobile et ne participerait pas a la transition vitreuse.

e Une deuxiéme couche de polymére avec une importante interaction avec la
surface des particules de silice serait responsable de la transition vitreuse du
polymere a linterface polymere/nanoparticule.

e Une troisiéme couche de polymére "quasi-bulk" qui serait faiblement affectée
par la présence des particules et qui participerait dans une transition vitreuse
a température plus élevée.

e Enfin une quatriéme couche de polymeére qui n’a pas d’interactions avec les
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F1G. 4.12 — Modéle multicouches a I'interface PDMS /silice et sa relation avec la double transition

vitreuse observée par Tsagaropoulos and Eisenberg®2.

nanoparticules et qui est responsable de la transition vitreuse (7,).

En considérant que le premier pic de relaxation que nous avons observé sur la
Fig. 4.11, corresponde a la transition vitreuse du polymére en volume, le deuxiéme
pic ap pourrait correspondre a la relaxation du quasi-bulk PDMS dont la mobilité est
faiblement restreinte & cause du taux de réticulation et de la présence des micropar-
ticules de silice. En effet, il est bien connu que la transition vitreuse d’un polymeére
augmente avec la diminution de sa mobilité moléculaire (dans certains polymeéres
cette diminution est due & I'incorporation de charges de renfort et/ou au taux de

réticulation du polymere) 121:166:167,

Nous pouvons considerer que dans nos matériaux il existe des chaines de PDMS
"libres" (pas réticulées et pas adsorbées a la surface de la silice), en comparaison
aux travaux menées par différents auteurs ol ce polymeére libre a été éliminé en

immergeant les échantillons dans un bon solvant comme le toluéne 103:13%162:168

Cependant, comme nous l'avons déja évoqué, ’adsorption du PDMS sur les na-
noparticules ajoutées n’étant pas assurée chimiquement comme dans le cas ou des
agents de couplage sont utilisés, il est fort probable que les interactions entre les

nanoparticules de silice ajoutées et la matrice polymeére soient faibles.
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Afin de vérifier I'existence de polymeére non réticulé dans nos matériaux nous
avons immergé des échantillons LSR et différents NC, pendant 3 jours dans du
toluéne (en renouvelant le solvant tous les jours). Nous avons ensuite enlevé 'excés
de solvant sous vide pendant 12h & 50°C. Ensuite nous avons mesuré la perte de

masse que nous avons tracé sur la Fig. 4.13.
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F1G. 4.13 — Perte de masse du LSR et différents NC,, aprés gonflage dans du toluéne. mg et m

sont les masses des échantillons avant et aprés gonflage respectivement.

Nous avons mesuré une perte de masse d’a peu prés 9% pour le LSR ce qui
confirme l'existence de polymére non réticulé dans 1’échantillon. Nous pouvons ob-
server que la perte de masse des NC,, (& 'exception du NCj) est supérieure a celle
mesurée pour le LSR (=13,5% pour le NCjj). Nous pouvons établir que pour les
NC, des nanoparticules de silice sont éliminées en plus des chaines PDMS non ré-
ticulées. Nous rappelons qu’aucun agent de couplage n’a été utilisé pour traiter la
surface des nanoparticules de silice. L’adsorption du PDMS 4 la surface de la silice
ajoutée ne peut étre que d’origine physique (encombrement, confinement, ...). En

conséquence nous pouvons écarter ’hypotheése 1.
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Discussion sur I’hypothése 2.
Nous avons montré au cours du chapitre 3 dans la section 3.3.2 que méme en ap-
pliquant une rampe de refroidissement de -100°C' - min~! le matériau subissait une

cristallisation partielle.

Les résultats reportés dans la littérature indiquent que le pic de relaxation a. est
trés large et de trés faible amplitude (§ 4.1) par rapport au pic observé pour la re-

laxation a.. Ceci ne correspond pas tout a fait aux observations faites sur la Fig. 4.11.

Les mesures des propriétés diélectriques lors de I'application d’'une rampe de
température offrent une trés bonne résolution des phénoménes de relaxation. Cepen-
dant ces mesures sont effectuées a fréquence constante ce qui limite I'information
concernant les processus de relaxation qui sont dépendants de la fréquence et de la

température®891:164:169

Discussion sur I’hypothése 3.
Nous avons estimé que la meilleure facon d’analyser la troisiéme hypothese était de
comparer les réponses diélectriques du matériau lors des étapes de refroidissement
et de réchauffement lents (0,8°C'-min~!). L’objectif est d’identifier le comportement
de la permittivité et des pertes diélectriques aux alentours des processus de cristal-

lisation (pendant le refroidissement) et de fusion (lors du réchauffement).

En effet un comportement de type "saut de marche" (step—like) de la constante
diélectrique a été observé et associé aux différentes transitions thermiques telles que

la cristallisation et la fusion!®1:164

comme le montre la Fig. 4.14.

Lors du refroidissement, la constante diélectrique augmente jusqu’au moment
ou les dipdles sont figés et ne peuvent plus suivre le champ électrique. Une chute
abrupte de la constante diélectrique est alors observée aux alentours de la relaxation
a (Fig. 4.14.a).

Dans le cas ot un processus de cristallisation a lieu pendant le refroidissement
une augmentation abrupte de la constante diélectrique est observée aux alentours
de la T, (Fig. 4.14.b). De maniére similaire la fusion des zones cristallisées peut étre

observée sur le spectre de la constante diélectrique lors du réchauffement sous la
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FI1G. 4.14 — Comportement de la constante diélectrique en fonction de la température lors des

transitions thermiques d’un diélectrique parfait proposé par Kao!®! : d’un matériau 100% amorphe

(a), d’'un matériau subissant une cristallisation lors du refroidissement (b) et une fusion lors du

réchauffement (c)

forme d’une rapide diminution comme le montre la Fig. 4.14.c.

Sur la Fig 4.15 nous avons tracé les spectres de la constante diélectrique &’ et du

facteur de pertes diélectriques £” en fonction de la température pour des rampes de

+0,8°C - min~ 1.
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F1G. 4.15 — Propriétés diélectriques (¢’ et €”) du LSR en fonction de la température pendant le

refroidissement & 0,8°C - min~'et le réchauffement & 0,8°C'-min~—! (I’échantillon est resté a -130°C

pendant 1h avant d’appliquer la rampe de réchauffement). f=1kHz
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Pendant le refroidissement &’ et ¢” augmentent de fagon linéaire jusqu’a —70°C’
ou 'augmentation s’accentue et une "marche" est observée pour les deux parameétres
en accord avec la courbe modéle de Kao présentée sur la Fig. 4.14. A cette tempé-
rature le début du processus de cristallisation a lieu, comme nous 'avons observé

pendant la cristallisation isotherme étudiée par DSC (section 3.4.6).

Lors de ce refroidissement lent, le matériau subit une importante cristallisation
(§ 3.3.2). Le pic sur ” et Pabrupte diminution sur le spectre de &’ caractéristiques

de la relaxation a ne sont pas observés.

Lors du réchauffement le processus de fusion est clairement identifié en accord

avec le modéle de Kao présentée sur la Fig. 4.14.

Une possible explication du deuxiéme pic observé sur la Fig. 4.11 serait 1'effet
combiné de la diminution du facteur de pertes diélectriques avec 'augmentation de
la température et I'augmentation de £”(T) (step-like) lors de I'étape de cristallisa-
tion froide (Fig. 4.14.d). Cette compétition ferait apparaitre un pic qui ne serait en

fait nullement lié & un processus de relaxation spécifique.

Pour mieux étendre nos analyses nous avons donc mené des campagnes de mesure

isothermes.

Mesures isothermes (LSR)

La campagne de mesures isothermes effectuée pour le LSR dans la plage de

température [-130; -100°C| est montrée sur la Fig. 4.16.

AT = —130°C les dipoles sont figés a cause de la contrainte de refroidissement
appliquée. Les dipoles ne peuvent pas s’orienter avec le champ électrique donc ne

peuvent pas participer a la polarisation.

A des températures plus élevées (—124; —112°C') un pic de relaxation est clai-
rement observé. Il s’agit de la relaxation o du polymeére a 1’état amorphe. Ce pic
diminue en amplitude et se décale vers des fréquences plus hautes avec 'augmenta-

tion de la température.
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F1G. 4.16 — Propriétés diélectriques du LSR en fonction de la fréquence a T € (—130; —100°C)

(6chantillon trempé préalablement & —60°C - min~!)

Sur le spectre correspondant & 7' = —112°C' une diminution importante de I’am-
plitude est observée. Cette diminution est en relation avec ’apparition d’une seconde
relaxation a plus basse fréquence. Cette nouvelle relaxation est clairement observée
a partir de —109°C sous la forme d’un pic centré autour de 6kHz. Ce pic se décale &
40kHz pour une température de —106°C. La dépendance thermique de ces deux pics

est discutée plus loin (Fig. 4.21).

Discussion

Sur la Fig. 4.17 nous avons tracé les spectres obtenus a —118°C' et autour de
—109°C' pour notre matériau et ceux obtenus par Adachi et al.!?? et Kirst et al.!%?
sur du PDMS pur. On peut noter que nos résultats sont relativement proches de

ceux observés dans du PDMS pur.

Les différences observés entre les résultats d’Adachi, de Kirst et les notres peuvent

s’expliquer comme suit.

Considérons d’abord les travaux d’Adachi et Kirst. Concernant les pic d’ampli-

tude supérieure a 0,1 (aux alentours de —118°C), ils correspondent a la relaxation a.
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pertes diélectrques (&)

log(f) (Hz)

F1G. 4.17 — £” en fonction de log(f). Comparaison de nos résultats avec ceux d’Adachi'?? et de

Kirst et al.152

Adachi et al. ont étudié les relaxations diélectriques dans du PDMS pur visqueux
a la différence des études menées par Kirst et al. dont le PDMS était réticulé. Ceci
peut expliquer la différence en amplitude et le décalage en fréquence entre les pics

observés par ces auteurs.

Nous rappelons qu’a la différence de Kirst et al., notre matériau est chargé en
microparticules de silice. Concernant le pic observé sur notre matériau, 'amplitude
est similaire & celle du pic observé par Kirst et al. mais la fréquence est décalée vers
les basses fréquences d’a peu pres 2 décades.

Dans les deux cas, les résultats observés sont antagonistes aux résultats obtenus par
DSC présentés dans le § 3.2 et le § 3.3 ou 'influence du taux de réticulation sur la

T, a été reportée comme étant presque nulle.

Adachi et al.'?2, en utilisant du PDMS visqueux ont obtenu un matériau a 1’état
amorphe lors d’'un refroidissement a 40°C' - min~'depuis ’ambiante jusqu’au des-
sous de la T}, toutes les chaines polymeéres (bulk PDMS) participent a la transition

vitreuse d’ott 'amplitude importante du pic observé.
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Kirst et al.'®2 ont éliminé les chaines polyméres non réticulées en immergeant
leur échantillon dans du toluéne pendant 3 jours. De plus lors du refroidissement
une faible cristallisation est attendue a cause des points de réticulation (§ 3.4). Par
conséquent, le volume des chaines polyméres participant a la transition vitreuse est
inférieur par rapport au matériau étudié par Adachi et al., ce qui explique la diminu-
tion en amplitude. Le déplacement du pic vers des fréquences plus élevées s’explique
par une mobilité moléculaire des chaines contrainte du fait justement de la présence
de ces points de réticulation et de la cristallisation subie par le matériau lors du

refroidissement.

En s’appuyant sur ces constats, I’amplitude des pics obtenus dans nos matériaux
indiquent un volume moins important de bulk PDMS par rapport aux matériaux

étudiés par Adachi et al. 122,

En ce qui concerne les spectres d’amplitude inférieure a 0,08 sur la Fig. 4.17,
nous pouvons observer sur la réponse obtenue par Kirst et al.'®?> & —109°C que la
relaxation est atténuée de fagon tres importante. Cette atténuation a été associée a
la relaxation a, du polymeére amorphe présent entre les lamelles des cristallites (po-
lymére dont la mobilité est fortement contrainte). Cette atténuation est trés forte

comparée & nos résultats et a ceux d’Adachi et al.
Il est trés intéressant de souligner que dans le cas de ’étude menée par Adachi
et al. les échantillons ont été soumis a une cristallisation isotherme a —78 ‘C' pendant

24h afin d’obtenir une cristallisation optimale.

Nous avons tracé sur les spectres obtenus par DSC par ces auteurs (Fig. 4.18) :

e la température de cristallisation mesurée lors d'un refroidissement lent (7.=
—-73°C);
e la température de conditionnement thermique (7. isotherme = —~78°C) utilisée

par ces auteurs pour obtenir un échantillon semi—cristallin ;

la zone de température dans laquelle la relaxation a a été détectée par spec-

troscopie diélectrique (DS) pour du PDMS amorphe;

la zone de température dans laquelle la relaxation o a été détectée par DS

pour le PDMS conditionné a —78°C (semi—cristallin).
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F1G. 4.18 — Thermogrammes d’échantillons PDMS (i) trempés & —40°C' - min =1, (ii) cristallisés

a —78°C pendant 24h et (iii) refroidis lentement (1°C - min~!) puis réchauffés a 2°C - min—1122.

DS : zones de détection de la relaxation o obtenue par spectroscopie diélectrique par ces auteurs

pour un échantillon a I’état amorphe (a) et un échantillon a I’état semi-cristallin (b). .

A partir de cette figure nous pouvons établir les constats suivants :

1. La plage de température dans laquelle la relaxation a« du PDMS amorphe a

été détectée est en bon accord avec la Tj, détectée par DSC.

2. La relaxation @ du matériau semi—cristallin a été détectée dans une plage de
température plus basse que les températures enregistrées pendant les différents
processus de relaxation (7,=—73°C, T,.=96°C).

En s’appuyant sur ces constats, le pic observé a —107°C par Adachi et al.'??
correspond probablement a la relaxation des chaines PDMS dont la mobilité est

contrainte par la présence des cristallites.

Dans le cas de notre étude, le pic observé a —109°C peut correspondre a la relaxa-
tion (que nous avons désigné as) des chaines PDMS dont la mobilité est contrainte

par la présence de zones cristallines issues d’un léger processus de cristallisation qui
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a lieu lors du refroidissement (voir § 3.3.2) en bon accord avec '’hypothése 3 que

nous avons établie lors de ’analyse des mesures iso—fréquentielles.

A partir des mesures isothermes de la Fig. 4.16 nous avons tracé les pertes di-
électriques a 1Hz, 50Hz et 1000 Hz sur le diagramme d’Arrhénius de la Fig. 4.19.
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F1G. 4.19 — Diagramme d’Arrhénius des pertes diélectriques obtenues sous condition isotherme
du LSR a 1, 50 et 1000Hz.

Nous pouvons clairement distinguer trois phénomeénes sur le spectre des pertes
diélectriques a 1Hz (de droite a gauche) :

1. le pic de relaxation o dans la zone de la T, mesurée par DSC,
2. un deuxiéme pic de relaxation as sans équivalent dans I’étude faite par DSC,

3. un troisiéme pic de relaxation o, dans la zone de la T,. mesurée par DSC.

A partir de ces diagrammes nous avons calculé I'énergie d’activation (E,) des

trois processus de relaxation que nous avons reporté dans le tableau 4.1 :
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f Eaa Eaa2 Eaac
Hz eV (kJ/mol) eV (kJ/mol) eV (kJ/mol)
1 0,79 (77,8) 0,70 (68,9) 0,1 (9,8)

50 0,80 (78,5) 0,69 (67,9) -
1000 0,80 (78,5) 0,70 (68,9) -

TAB. 4.1 — Energies d’activation des pertes diélectriques du LSR a 1, 50 et 1000Hz

Nous pouvons constater que pour les deux premiéres relaxations (« et as), les
énergies d’activation sont proches en comparaison au troisiéme processus de re-
laxation (a.*) dont FE, est trés faible. La localisation en température de ce dernier

correspond parfaitement a la zone de détection de la cristallisation froide observée
par DSC.

Nous avons observé que les propriétés diélectriques sont dépendantes de la fré-
quence et de la température. Dans la suite nous allons nous intéresser a la dépen-
dance thermique des différents processus de relaxation mentionnés sur des plages de

fréquence trés étendues grace a l'utilisation des courbes maitresses.

Dépendance thermique des processus de relaxation : courbes maitresses

La dependance thermique des propriétés diélectriques lors des mesures de £(f) a
différentes températures peut étre déterminée en normalisant les spectres obtenus.
On prend arbitrairement un spectre de référence dans une famille de spectres obtenus
a différentes températures. On déplace latéralement ces derniers de A = A(f) jus-
qu’a obtenir une bonne concordance des points avec le spectre de référence 5801170172,
L’intérét de faire cette opération est d’obtenir d'une part une courbe maitresse (Mas-
ter Curve MC') dans une plage de fréquence trés large. D’autre part la courbe de

A(1/kT) nous permet d’établir la dépendance thermique de e(f).

*Pic associé a la relaxation a du polymére amorphe présent entre les lamelles des cristallites
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F1G. 4.20 — Courbes Maitresses log(g”) vs. log(f).

La Fig. 4.20 montre les deux MC que nous avons tracées a partir des spectres de

la Fig. 4.16 de la facon suivante :

e La premiére en prenant comme spectre de référence la réponse obtenue a
—112°C' (dans la suite nous la désignerons M C'_115). Les spectres correspon-
dant aux températures plus basses sont déplacés vers les fréquences plus éle-
vées.

e Le spectre obtenu & —106°C a été désigné comme le spectre de référence pour
tracer la deuxiéme MC (MC'_1¢6). Les spectres des températures plus élevées
ont été déplacés vers des fréquences plus basses jusqu’a obtenir une bonne
concordance des points de mesure.

La MC_115 montre un pic a 63,2kHz avec une largeur & mi-hauteur de 5 décades.

Le pic observé sur la M C_1¢g est centré a 55,2kHz avec une une largeur a mi-hauteur

estimée & 6 décades.

La représentation des courbes maitresses nous a permis d’identifier trés claire-
ment les deux pics de relaxation a et as. Nous avons aussi pu mettre en évidence
clairement un troisiéme pic de relaxation sur la M C_196 qui est en bonne correspon-

dance avec le pic a, observé sur la Fig. 4.19.
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Nous avons tracé le déplacement en fréquence des deux MC' sur un diagramme
d’Arrhénius comme le montre la Fig. 4.21.
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F1G. 4.21 — Courbes d’Arrhénius log(A) vs. 1/kT

Il est bien connu que la dépendance thermique des matériaux vitreux peut étre
décrite avec la relation empirique de Williams-Landel-Ferry (WLF) '™ aux alentours
de la T,%%%9 On peut noter que la premiére relaxation peut étre décrite par ce
type de loi :

7(T)
T(Tref)

Ci(T — They)

log(A(T)) = log( TG AT T

)= (4.1)

ot Tye¢ est une température de référence. Il est usuel de prendre 7T,..; = T, C; et Cy
sont des constantes. Dans le paragraphe suivant nous présentons une comparaison
des parameétres obtenus pour des échantillons LSR et des échantillons NC, (Ta-
bleau 4.3).

Cependant le deuxiéme processus de relaxation est décrit par une loi d’Arrhenius
avec une énergie d’activation de 0,69¢V (68kJ/mol). Ce qui confirme notre propos,
cette relaxation serait associée a la relaxation du PDMS a I’état amorphe présent

entre les zones cristallines formées lors du refroidissement du matériau.



4.2. Propriétés diélectriques a basse température 155

4.2.2 Nanocomposites Silicones

L’influence de I’ajout des charges de silice de taille nanométrique (15 nm) sur les

propriétés diélectriques a été étudié sous conditions iso—fréquentielles et isothermes.

Mesures Iso—fréquentielles

Nous avons caractérisé les différents NC, en suivant le protocole décrit sur la
Fig. 4.9. La Fig. 4.22 montre 'influence de ’ajout de charges sur les pertes diélec-
triques de différents NC, lors de I’étape de réchauffement apreés les avoir trempés a
60°C - min~1.

0,5 -

log (€")

T(°C)

F1G. 4.22 — Spectre log(g”) vs. température pendant le réchauffement a 0,8°C-min~'(f = 1kHz).
Influence du taux de charge. Echantillons trempés a -60°C' - min~!. Insert : zoom autour de la

transition vitreuse

Sur les spectres des NC, nous pouvons observer clairement les relaxations « et

a9 que nous avons observé pour le LSR précédemment.

Nous pouvons aussi identifier la diminution importante de la valeur des pertes
diélectriques aux alentours de la température de fusion (mesurée par DSC autour de
—46°C). 11 est intéressant de remarquer que cette diminution est moins importante

au fur et & mesure que le taux de charge de nanoparticules augmente.
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Enfin nous pouvons observer I'apparition d’'une nouvelle relaxation a des tem-
pératures plus élevées. Cette relaxation est de faible amplitude pour le LSR mais
elle est trés clairement présente pour les NC,. Nous discuterons plus en détail cette

relaxation dans le § 4.3.

Le pic de relaxation a augmente avec le taux de charge (insert de la Fig. 4.22).
Cette augmentation serait la conséquence de la présence d’un volume plus important

de polymeére a 1’état amorphe comme nous ’avons indiqué dans le § 3.3.4.

Les différentes transitions thermiques identifiées sur la Fig. 4.22 pour le LSR et
celles obtenues pour les NC, sont reportées dans le tableau 4.2. Nous avons égale-

ment rappelé dans ce tableau les transitions thermiques obtenues par DSC.

Spectroscopie diélectrique (1kHz)

Calorimétrie Différentielle

To Tao Te T Ty T T
PDMS base -122 -109 -101 -46 -127,2 -100,7 46,2
nanocomposites silicone SiO, 15nm
NC, -115 -100 96 —46 -127,3 979 -46,8
NG5 -119 -102 -100 45 -1274 98,6 46,5
NC -126 -111 -104 49 -127,7 -101,7 454

TAB. 4.2 — Comparaison des températures de transition thermique mesurées par spectroscopie

diélectrique et calorimétrie différentielle

Pour mieux comprendre les différences en température des relaxations o et as
nous allons faire une analyse de la dépendance thermique des pertes diélectriques a

partir des courbes maitresses.

Mesures Isothermes(NC,)

Les M C' des relaxations observées a —112°C et —106°C ont été tracées sur les Figs.
4.23 et 4.25 respectivement. Nous pouvons observer sur la Fig. 4.23 que la relaxation
a est décalée vers de fréquences plus élevées avec ’ajout des nanoparticules de SiO,.

Ceci se traduit par un décalage de la T, vers de températures plus basses”!.
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F1G. 4.23 — Comparaison des courbes maitresses. Relaxation «

Un comportement similaire a été reporté par Samir et al.?? ou encore Lee et al.!”
pour la transition vitreuse mais pour des mesures effectuées par DSC. Ces auteurs
ont associé ce déplacement vers de températures plus basses a une faible participa-
tion (mouvement) des charges de silice pendant la transition vitreuse dont le résultat

serait une apparente augmentation de "la mobilité".

Pour expliquer le décalage en température observé sur les mesures que nous avons
obtenues par spectroscopie diélectrique nous allons nous appuyer sur les travaux de

Lewis!!,

Cet auteur a présenté une étude sur le role joué par les interfaces dans les ma-
tériaux nanocomposites (nanodiélectriques). Sur la Fig. 4.24 nous avons repris le

modeéle de O’Konski présenté par Lewis!t.

A basse fréquence ou pour de valeurs importantes de og, les porteurs de charge
peuvent étre transférés de fagon efficace autour de l'interface de la particule par
I'application d’un champ électrique E(w). Une polarisation serait ainsi induite et la

particule de taille nanométrique se comporterait comme un "grand dipole" !t
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(a) (®

F1G. 4.24 — (a) Modeéle de O’Konski pour une particule diélectrique €4 avec une conductivité
en surface og dans une matrice diélectrique e de conductivité négligeable. (b) Particule sous un

champ électrique E(w) appliqué.

De ce fait les nanoparticules seraient capables de s’orienter avec le champ élec-
trique et donc influenceraient dans le processus de la relaxation principale. Ceci
pourrait expliquer 'augmentation du pic de relaxation « et son déplacement vers

des températures plus basses.

Sur la Fig. 4.23 nous pouvons observer clairement un épaulement a fréquences
plus basses que celle a laquelle apparait la relaxation a pour les NC, (1 et 5%).
Pour les NC;y un autre phénomeéne d’amplitude plus important ne permet pas 1’ob-
servation de cet épaulement. Cet épaulement pourrait étre lié a la relaxation ay que
nous observons plus clairement comme un pic de relaxation sur la courbe maitresse
centrée a —106°C (Fig. 4.25).

Nous pouvons observer sur les MC de la Fig. 4.25un pic de relaxation dans les
basses fréquences (ou pour des températures plus élevées) sur les spectres des NC,.
Cette relaxation est d’autant plus importante que le taux de nanoparticules ajoutées
est grand. Dans le paragraphe § 4.3 nous discutons sur la présence d’eau adsorbé a

la surface des nanocharges de silice comme étant a 1’origine de cette relaxation.

De la méme maniére que pour les LSR la relaxation principale des NC,, est bien
décrite par la relation WLF (équation 4.1) et la relaxation oy est décrite par une loi

d’Arrhenius. Les paramétres calculés sont résumés dans le tableau 4.3.
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FI1G. 4.25 — Comparaison des courbes maitresses. Relaxation o, a. et oyp:. Insert : zoom autour

de , as.

Relaxation « Relaxation asg

Ty C1 Cy E, E,

K eV eV

PDMS base 146 17.7 15 2.15 0,69
nanocomposites silicones SiO, 15nm

1% 151 25 23 1.87 0,54

5% 155 27 32 2.18 0,54

10% 151 31 38 1.42 0,52

TAB. 4.3 — Paramétres des ajustements Williams-Landel-Ferry

Dans la section suivante nous présentons une étude des différents matériaux dans
la plage de température de 40°C a 160°C.
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4.3 Caractérisation a haute température

L’étude des systémes PDMS ou PDMS/silice (micro ou nanocomposites) a fait
I’objet de plusieurs investigations. Cependant il existe trés peu d’études des proprié-

tés diélectriques réalisées sur les silicones dans les plages de température d’applica-

160;161;174

tions industrielles . La Fig. 4.26 illustre le protocole des mesures isothermes

utilisé pour la caractérisation diélectrique du LSR. et des différents NC, .

T

A
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T

mes |
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FI1G. 4.26 — Protocole pour les mesures isothermes en spectroscopie diélectrique

Les mesures ont été effectuées par paliers de 20°C avec un temps de stabilisation
thermique de 10 min & T,,csure dans la plage de température de 40°C a 160°C.
Les mesures isothermes de la constante diélectrique et du facteur de pertes ont été
effectuées sur une plage de fréquence allant de 0,1Hz a 1MHz. Avant d’analyser
en détail le comportement des nanocomposites silicone nous nous intéressons au

comportement général observé en réponse diélectrique sur le LSR.

4.3.1 Caractérisation diélectrique du LSR

Nous avons tracé sur la Fig. 4.27 le facteur des pertes diélectriques £”(w) du
LSR a différentes températures. Pour une meilleure lisibilité nous présentons les
résultats correspondant aux températures de mesure 40°C, 100°C et 160°C.

A Texception des mesures effectuées a basse fréquence et haute température,
I'évolution de £'(w) (insert de la Fig. 4.27) reste indépendante de la fréquence.

Nous pouvons aussi constater que la permittivité réelle ¢’(w) diminue de 3,1 pour
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F1G. 4.27 — Facteur de pertes dié¢lectriques (log(¢”)) du LSR en fonction de log(f) a différentes

températures. L’insert montre les spectres correspondant & la constante diélectrique &'(w).

Tresure = 40°C' & 2,7 pour Tpesure = 160°C..

Concernant 1’évolution des pertes diélectriques €”, elles peuvent étre discutées

suivant 4 zones. Analysons le spectre obtenu a 40°C :

e Dans la plage de fréquence de 107! & 5 x 10~ Hz I’évolution des pertes suit une
loi en puissance avec un facteur de puissance proche de —1. Ce phénoméne est
associé a la contribution de la conductivité aux basses fréquences*%1™ . Dans
le cas particulier du spectre mesuré a 160°C un phénoméne de polarisation
d’électrodes peut étre déduit d’aprés 'augmentation de €'(w) observée?! dans
les plus basses fréquences.

e Dans la plage de fréquence de 7 x 107'Hz a 20Hz un autre phénomeéne peut
étre observé. Nguyen? a constaté que cette évolution suit aussi une loi en puis-
sance avec un facteur de puissance inférieur & —1. Ce phénoméne est générale-
ment associé & une polarisation interfaciale de type Maxwell-Wagner—Sillars
(MWS) 911605161

e Dans la plage de fréquence de 30Hz a 5kHz on peut observer un tres faible
pic de relaxation.

e Au-dela de 6kHz les pertes augmentent. Cette augmentation est attribuée a

la résistance de contact parasite au niveau des électrodes®!.
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4.3.2 Influence de ’'ajout des nanoparticules de SiO,.

Pour comparer les spectres diélectriques du LSR et un NC; dans une trés large

plage de fréquences [1mHz-100MHz| nous avons tracé les MC' (Figs. 4.28).
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F1G. 4.28 — Courbes maitresses €’ et ¢’ en fonction de log(f) d’un échantillon LSR (a) et d'un

échantillon NC; (b)
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A partir des M C' nous pouvons identifier clairement :

e la contribution de la conductivité sur les spectres du LSR et du NC; dans
les basses fréquences [0, 1H z,2H z] (pente du facteur de pertes = —1);

e le phénomeéne de relaxation de type MWS. Pour le NC; cette relaxation est
clairement observée sous la forme d’un pic centré autour de 20H z.

e la faible relaxation située autour de 0, 5k H z sur le spectre du LSR. s’est déca-
lée vers des fréquences plus hautes avec ’ajout des nanoparticules de SiO,, pour
le NC; (relaxation observée autour de 60kHz).

Pour évaluer la dépendance thermique des pertes diélectriques nous avons tracé
les déplacements horizontaux (A) effectués pour 'obtention des MC du LSR et des
différents NC,.. Sur la Fig. 4.29 nous avons tracé (A) en fonction de 1/kT.
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F1G. 4.29 — Dépendance thermique du facteur de pertes diélectriques £” du LSR et des différents
NC.,.

Nous constatons que le déplacement horizontal en fréquence évolue avec la tem-

pérature en suivant une loi d’Arrhénius pour tous les NC,.

L’énergie d’activation thermique E, = 0,51eV reste inchangée dans la plage de
température [40-120°C| avec I’ajout des nanoparticules de SiO, (NC; et NCj3). Il est
intéressant de constater sur le LSR une diminution de E, = 0,3eV pour T' > 115°C'
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pendant que E, des NC,, reste constante dans toute la plage de température étudiée.
Pour le NCj et le NC;y E, diminue par rapport au LSR et atteint la valeur de 0,4eV.

Nous allons centrer I’étude sur les deux premiers phénomeénes observés a savoir
la relaxation du type MWS et la conduction dans les basses fréquences puisqu’elles
sont présentes dans une plage de température plus large que les autres phénomenes
identifiés et comme nous le verrons dans la suite elles sont présentes sur les spectres

obtenus sur tous les nanocomposites.

4.3.3 Relaxation Interfaciale

La Fig. 4.30 montre le facteur des pertes diélectriques en fonction de la fréquence
a 40°C pour le LSR et les différents NC,.

log (¢")

3,0

log (f)

F1G. 4.30 — Facteur des pertes en fonction de la fréquence d'un LSR et des différents NC,,
T=40"C

Lors de I'ajout des nanoparticules de silice un phénoméne de relaxation est ob-
servé sous la forme d’un pic de relaxation sur les spectres du facteur des pertes
¢”(w). On constate que 'amplitude de la relaxation de type MWS située du coté des

basses fréquences pour le LSR, augmente avec ’ajout des nanoparticules de SiO,, et
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se décale vers des fréquences plus élevées.

Nous avons associé ce phénoméne de relaxation & une polarisation interfaciale
du type Maxwell-Wagner—Sillars. Nous suspectons 1’eau adsorbée a la surface des

nanoparticules de silice étre a l’origine de cette relaxation.

Il est bien connu que pendant 1’élaboration de matériaux polymeéres chargés avec
des particules minérales I'adsorption d’eau a la surface des particules est un facteur

que l'on ne peut pas complétement écarter.

Du fait de la grande permittivité de 'eau et de sa grande conductivité électrique

il est attendu des effets importants sur la réponse diélectrique des NC, .
En plus du déplacement du pic de relaxation vers des fréquences plus hautes et

I’amplification de son amplitude avec I'augmentation du taux de charge, nous pou-

vons observer une constante dié¢lectrique plus forte (Fig. 4.31).
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F1G. 4.31 — Evolution de la constante diélectrique en fonction du taux de charges de nanoparti-

cules de silice a différentes températures. Particules de 15nm de diamétre.

Plusieurs auteurs ont observé une augmentation de la constante diélectrique et

17

des pertes diélectriques avec ’adsorption d’eau!"® 1", Plueddemann'™ a indiqué que
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méme si les matériaux composites étaient soigneusement préparés (charges parfaite-
ment séches), I'eau était capable d’étre adsorbée a proximité des zones interfaciales

par diffusion dans la matrice polymeére.

Steeman et al.'®® dans une étude sur du polyéthyléne a haute densité (HDPE)
chargé avec des particules de verre a reporté qu'une couche d’eau a la surface des
particules était & I'origine d’une importante relaxation interfaciale. Il a été observé
que la fréquence du pic de relaxation augmentait avec le volume d’eau présent dans

les échantillons.

La Fig. 4.32 montre les pertes diélectriques mesurées sur des échantillons de
HDPE chargés avec 20% (en volume) de sphéres de verre, aprés ’adsorption d’eau

sous différentes conditions d’humidité 8.

06

o RH 100%

RH 75% RH 85%
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0.3

8“‘
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0.0
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F1G. 4.32 — Facteur des pertes en fonction de la fréquence d'un composite & base de HDPE et

20% en volume de sphéres de verre 91158

Nous pouvons constater sur I’échantillon comportant le plus faible taux d’eau
adsorbée (RH 14%) les signes d’un processus de polarisation dans les basses fré-
quences. Ce processus apparait clairement dans la plage de fréquence étudiée pour

des taux d’humidité supérieurs a 30%.
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On observe clairement le déplacement du pic de relaxation avec 'augmentation
du volume d’eau adsorbé. L’amplitude de la relaxation ne varie pas considérable-

1 158

ment. Steeman et a ont établi que cet effet de polarisation était d’origine inter-

faciale.

Ces résultats montrent 'importance du conditionnement des particules sur la
réponse diélectrique du composite. Afin d’analyser plus en détail cet impact nous
avons fait subir aux nanoparticules différents traitements thermiques. Ces particules
traitées ont ensuite été incorporées dans la matrice. Les résultats sont présentés dans

le paragraphe suivant.

4.3.4 Influence des traitements thermiques sur la polarisation
interfaciale
Le tableau 4.4 résume les différents traitements thermiques appliqués aux parti-

cules de SiO, avant I'élaboration des échantillons étudiés. L’étude a été limitée aux

échantillons comportant 3% de taux de charge.

échantillon  type de  taille des température du  durée du observations
particule particules traitement traitement
NC; SiO, 15nm sans NA eau adsorbée
NC; SiO, 15nm 150°C 1h NCj3 de référence
NC; Si0, 15nm 150°C 10h
NCs; SiO, 15nm 1000°C 1h mélange "homogéne"

TAB. 4.4 — Echantillons élaborés avec des particules soumises & différents traitements thermiques

La Fig. 4.33 montre les pertes diélectriques €”(w) mesurées a 40°C, des différents
échantillons élaborés avec des particules de SiO, soumises préalablement & différents

traitements thermiques.



4.3. Caractérisation a haute température 168

/l
Dan . “Aasadhind
.\ T=40°C AA A
] —=— SR Y\
\ —&— NC, Silice non traitée AA
= g 2
i .\ NC, 1h@150°C (référence) vy A
9 204 l\ A NC, 10h@150°C
K] ’ .‘ —A— NC, 1h @ 1000°C (mélange homogene) /I
n ..
. /
" [ |
2,5 .. l.
5 - ...
ElpgEEN
3,0 T T T T T T T T T T T T T |
1 0 1 2 3 4 5 6

log (f)

F1G. 4.33 — Influence du traitement thermique des nanoparticules sur les pertes diélectriques

On constate qu’un traitement de 150°C pendant 1 heure n’apporte pas de chan-

gement significatif dans la réponse diélectrique.

Aprés un traitement de 10h & 150°C ou 1h a 1000°C, on observe un élargissement
et une légére amplification du pic des pertes. L’effet est plus marqué pour le recuit
a 1000°C.

Comme nous 'avons discuté dans le § 4.3.3, il était attendu un déplacement du
pic vers des fréquences plus basses avec la diminution "du volume d’eau" présent
dans les échantillons. Cependant nos résultats sont contraires a cette évolution at-

tendue.

Nous avons supposé que de I’eau pouvait étre adsorbée lors du processus d’élabo-
ration des échantillons (étape de mixage mécanique) méme si les particules subissent
un traitement thermique. L’eau adsorbée serait a l'origine des déplacements obser-
vés. Nous avons donc soumis les nanocomposites (et non plus les nanoparticules)
a différents traitements thermiques. La Fig. 4.34 montre 'influence de la durée du

traitement thermique suivi par des échantillons NCj3 sur la réponse diélectrique.
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F1G. 4.34 — Influence du temps de traitement thermique des échantillon NCj sur les pertes

diélectriques

Nous pouvons observer dans un premier temps une augmentation du pic et un
léger déplacement vers les fréquences plus élevées. Au fur et & mesure que la durée du
traitement thermique augmente le pic de relaxation se déplace vers des fréquences
plus basses. Au bout de 720 h de traitement thermique & 160°C le déplacement en

fréquence est de presque deux décades.

Cette fois-ci le déplacement du pic vers les basses fréquences est en bon accord

avec les observations faites par Steeman and Maurer 1%

, ce qui indiquerait un pos-
sible désorption d’eau avec la température et la durée du traitement. Ceci est en

bon accord avec notre propos d’adsoption d’eau lors de I’étape de mixage mécanique.

On peut donc conclure qu’'un post traitement par recuit des nanocomposites est

nettement plus efficace que le traitement des seules nanoparticules.

4.3.5 Conduction électrique

Les Figs. 4.35 (a) et (b) montrent les spectres correspondant a la conductivité (o)

en fonction de (f) a différentes températures d'un échantillon LSR et d’un échan-
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tillon NC; respectivement.
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F1G. 4.35 — Conductivité o en fonction de log(f) a différentes températures d’un échantillon
LSR (a) et d’un échantillon NC; (b)
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De maniére générale pour une température donnée, I’évolution de o(7') peut étre
discutée suivant deux zones principales :
e a basse fréquence o(T") reste constante. Cette valeur correspond a la conduc-
tivité quasi DC oo(T);
e 4 plus haute fréquence o(7T") augmente avec f suivant une loi en puissance
o(T) ~ fP,avec 0 < p < 1, p tend vers l'unité avec 'augmentation de la

température 91180181

La valeur de la conductivité quasi DC' diminue avec ’ajout des nanoparticules de
SiO,. Cette diminution est clairement illustrée sur la Fig. 4.36 qui montre cette
conductivité en fonction du taux de SiO, (taille 15nm) incorporée dans le LSR. Ces

résultats sont donnés dans des conditions de température allant de 100°C a 160°C.
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F1G. 4.36 — Dépendance thermique de la conductivité quasi DC du LSR. et de différents NC,.

Si on trace cette conductivité en fonction de l'inverse de la température (Fig.
4.37) on peut observer qu’elle ob¢it & une loi d’Arrhénius (o = o4exp(—£2)) et ceci

quelle que soit la quantité de silice incorporée dans la matrice.
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F1G. 4.37 — Dépendance thermique de la conductivité du LSR. et de différents NC,,. Les lignes

discontinues représentent la dépendance thermique suivant une loi d’Arrhénius

La valeur de I'énergie d’activation thermique E, pour chaque matériau est re-

portée dans le tableau 4.5.

Item Echantillon F, (eV)

1 LSR 0,48
2 NC; 0,5
3 NC; 0,48
4 NCs 0,4
5 NCiy 0,35

TAB. 4.5 — Energies d’activation de la conductivité du LSR. et des différents NC,.

Discussion

De maniére générale la réponse diélectrique du matériau de base correspond au

comportement typique de la conductivité des matériaux amorphes 16318%181 " Comme

attendu, la conductivité quasi DC obéit a une loi d’Arrhénius?%:01:95:151:175
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Il est trés intéressant de remarquer la diminution de la conductivité avec 1’ajout
de nanoparticules de SiO,. Ce résultat est particuliérement intéressant pour les ap-

plications de ces matériaux dans l’isolation électrique.

Les observations faites sur les pics de pertes pouvaient laisser supposer 'exis-
tence d’eau adsorbée a la surface des nanoparticules. On aurait ainsi pu s’attendre
a une conductivité plus forte dans le cas des NC, par comparaison avec le LSR.. La

tendance inverse est cependant observée.

Un explication envisagée a ce résultat pourrait étre la présence justement de ces
particules qui vont constituer "des barriéres" a la conduction. Autrement dit le che-

min de conduction pour que les charges traversent le matériau sera plus "sinueux".

En retenant cette derniére hypothése, on peut en indice s’étonner que pour 10%
de SiO,, cette conductivité ne continue pas a décroitre plus fortement par rapport a
5% de SiO, incorporé. Comme nous I'avons déja discuté, 'ajout de 10% de SiO, se
traduit par I'apparition d’agglomérats. L’effet "barriére" est donc mois efficace que

dans le cas d’une dispersion plus homogeéne.

Enfin, 'effet de ’adsoption d’eau pourrait peut-étre expliquer qu’a 40°C, la
conductivité soit peut dépendante du taux des nanoparticules ajoutées. Pour des
températures de mesure plus élevées, 'effet de ’eau est moins important et I'effet

"barriére" des nanoparticules est beaucoup plus net en fonction du taux de SiO,.

L’ensemble de ces hypothéses est en bon accord pour expliquer les différences

entre les énergies d’activation présentées dans le tableau 4.5.

En effet, un comportement barriére des SiO, ne remet pas en cause le mode
physique de conduction dans ces matériaux et explique qu’a l'exception du NCyg,

les énergies d’activation des NC, et du LSR soient proches.

De par le caractére plus particulier du NC;y qui comporte a la fois des nano-
particules agglomérées et dispersées, une énergie d’activation légérement différente

sera observée.
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4.3.6 Influence de la taille des charges ajoutées

Tout au long de cette étude nous avons supposé que les nanoparticules formaient
des agglomérats qui sont dispersées plus ou moins de maniére homogeéne dans la
matrice polymére pour des faibles taux de nanocharges ajoutées (§ 2.3.1 Fig. 2.16).
Dans le cas des taux de charge plus importants (p.e. 10%) nous avons supposé la
formation d’agrégats qui pourraient avoir une taille d’ordre micrométrique. Nous
avons eu beaucoup de mal & effectuer des images en microscopie électronique (&

balayage ou a transimission) pour confirmer les hypothéses établies.

Cependant une série d’échantillons NCj; élaborés avec des nanoparticules de si-
lice traitées a 1000°C pendant 1h, a présenté d’importants agrégats (visuellement
observables comme le montre la Fig.4.38). Ce qui nous a permis d’analyser la réponse
diélectrique d’un échantillon dans lequel nous sommes certain que les nanoparticules

forment des agrégats.

F1G. 4.38 — Echantillon nanocomposite élaboré avec un taux de charges de SiO, (15nm) de 3%
présentant d’importants agrégats. Silice traitée & 1000°C pendant 1h.

Nous avons caractérisé cet échantillon par spectroscopie diélectrique. Nous
I’avons comparé avec la réponse diélectrique des échantillons microcomposites élabo-
rés avec différents taux de charge (3%, 5% et 10%) de SiO, de taille 3um (Fig. 4.39).
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F1G. 4.39 — Comparaison d'un échantillon nanocomposite présentant des agrégats (NCs, 1h a

1000°C) avec des microcomposites (particules de 3u de diameétre ajoutées).

Nous pouvons remarquer la similitude de la réponse diélectrique de I’échantillon
microcomposite (3% de taux de charges ajoutées) et celle de 'échantillon avec des
agrégats. De maniére plus générale la réponse diélectrique en fonction de la fréquence

des différents microcomposites est trés similaire.

La réponse observée cette fois-ci est compatible avec 'hypothése de la présence
d’eau a la surface des microparticules ajoutées comme il a été reporté par Steeman
and Maurer'®. Ce qui différe de la réponse observé sur les NC,comme nous 1’avons

étudié précédemment.

La présence d’eau peut avoir une influence sur la conductivité des échantillons.
Nous avons donc représenté la conductivité en fonction de la fréquence des différents

microcomposites sur la Fig. 4.40.
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F1G. 4.40 — Conductivité o en fonction de log(f) du LSR et de différents microcomposites a
40°C.Insert : log(o) en fonction du taux de charges du LSR, de différents nanocomposites et de

différents microcomposites & 160°C.

Nous avons résumé 'effet de I’ajout des particules de différente taille (micro ou

nanoparticule) sur l'insert de la Fig. 4.40.

Nous pouvons observer deux comportement opposés de la conductivité avec
I’ajout de charges de silice :
— quand les particules sont de taille micrométrique la conductivité électrique
augmente avec le taux de charge
— pour les particules de taille nanométrique la conductivité diminue comme nous

I’avons discuté dans le § 4.3.5.

4.4 Conclusions

L’étude par spectroscopie diélectrique dans les basse températures nous a permis
de mettre en évidence les différentes transitions thermiques identifiés par DSC. Le

pic associé a relaxation principale («) a été clairement identifié. Un autre phéno-

méne de relaxation a été mis en évidence a une température plus élevée. Celui-ci n’a
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pas d’équivalent avec les résultats présentés dans le chapitre 3 et pourrait étre lié
a la relaxation de chaines polyméres contraintes dans les zones cristallines formées
lors du refroidissement. Cependant nous privilégions I'’hypotheése de 'effet de la cris-

151)

tallisation froide pour expliquer ce pic (modéle de Kao qui dans ce cas n’aurait

aucune signification physique en terme de mécanisme de relaxation.

Les études dans les hautes températures ont permis d’identifier une relaxation
de type Maxwell-Wagner-Sillars (MWS). Cette relaxation, faible pour le LSR de
base et pour les échantillons microcomposites, est trés nettement présente dans les
nanocomposites et augmente avec ’ajout de nanoparticules. Un possible effet d’ad-
sorption d’eau a la surface des nanoparticules pourrait expliquer cette relaxation. Les
analyses de spectroscopie diélectrique menées apres l'incorporation de silice traitée
thermiquement (jusqu’a 1000°C sous vide) ne confirment pas ce point sans toutefois
I’écarter. Un traitement thermique opéré sur les nanocomposites montre toutefois
un décalage net du pic de pertes vers des basses fréquences ce qui semble indiquer
qu'une adsorption d’eau durant le malaxage constitue un point critique dans 1’éla-

boration de ces matériaux.

La conductivité électrique, mesurée dans les trés basses fréquences, suit comme
attendue une loi d’Arrhénius en fonction de la température. Une énergie d’activation
de l'ordre de 0,4 - 0,5 €V est obtenue pour les LSR de base et les nanocomposites
comportant des particules de SiO, (particules de 15 nm de diamétre). La quantité
de SiO, influe peu sur cette énergie d’activation jusqu’a I'approche de 10% en poids
ou l'effet d’agglomération des particules dans la matrice entraine une diminution de
I'énergie d’activation (0,35 eV). La diminution de la conductivité avec I'incorporation
de nanoparticules est nettement observée (~ un facteur 10 suivant la température
de mesure) et montre l'intérét de l'ajout de nanoparticules dans des élastoméres

silicones pour le renforcement de l'isolation électrique.






Conclusion générale

L’objectif de cette étude était d’analyser 1’évolution des propriétés physiques
et diélectriques des matériaux nanocomposite élaborés a partir du mélange d'une
matrice polymére commerciale (LSR8228 Rhodorsil) et des nanoparticules de silice
(SiO,). Notre travail s’est déroulé en trois grandes étapes : i) la caractérisation mor-
phologique des nanoparticules et de I’élastomeére silicone; ii) I’étude de 1’évolution
des transitions thermiques et des processus de cristallisation avec ’ajout de nano-
particules de silice et iii) I’étude de I'influence des nanocharges de SiO,, sur la dérive

des propriétés diélectriques des nanocomposites.

La premiére partie concernant la caractérisation morphologique des nanoparti-
cules et de la matrice polymére nous a permis de valider le protocole d’élaboration
des nanocomposites ( NC, avec x=quantité de nanoparticules en poids incorporée
dans la matrice polymeére). D’une part, la caractérisation par analyse thermogra-
vimétrique (TGA) nous indique que le traitement thermique appliqué aux nano-
particules de SiO, permet de désorber 'eau de la surface de la silice. Les spectres
infrarouges (FT-IR) des nanoparticules traitées thermiquement ne montrent pas la
bande caractéristique des groupements OH associés a ’eau adsorbée ce qui renforce
I’hypothése d’un traitement thermique efficace. D’autre part ’ajout d’un faible taux
de charge semble augmenter la stabilité thermique du matériau de base comme 'ont
montré les thermogrammes obtenus par TGA sur les différents échantillons analy-
sés. Un déplacement de la température de dégradation du matériau d’environ 40°C
vers de températures plus élevées montre clairement une amélioration de la stabi-

lité thermique des nanocomposites avec I’ajout d’un faible taux de charge (1%—10%).

179
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La deuxiéme partie concernant 1’étude par calorimétrie différentielle (DSC) des
transitions thermiques d’'un LSR et différents NC, avec des nanoparticules de
SiO, de 15nm de diamétre a permis de mettre en évidence une faible influence du
taux de charge sur la température de transition vitreuse. Les chaines polyméres non
réticulées présentes dans le volume des échantillons sont probablement responsables
de la détection nette de la transition vitreuse. Les processus de cristallisation sous
conditions isothermes et non isothermes des différents NC, ont montré des diffé-
rences par rapport au polymeére de base (LSR). Nous attribuons ces modifications
aux restrictions de la mobilité des chaines polymeéres imposées par les interactions
nanoparticules/polymeére. Une possible conséquence de ces restrictions pourrait étre
une induction (donc une augmentation) des effets de nucléation (germination) due a
la seule présence des particules de silice. Pendant 1’étape de refroidissement rapide le
taux de cristallisation est limité par cette augmentation des germes dans les NC,. et
par les contraintes imposées sur la mobilité moléculaire. Les chaines polymeéres ont
moins de temps pour s’ordonner que dans le cas du LSR. En d’autres termes, les
matériaux NC, cristallisent plus difficilement lorsqu’ils sont refroidis de ’ambiante
jusqu’en dessous de la température de transition vitreuse. Ce constat explique que
la détection de la T}, soit plus facilement observable pour les NC,. Les études ef-
fectuées sous conditions isothermes et en appliquant des vitesses de refroidissement
lentes ont mis en évidence un déplacement de la température de cristallisation 7, vers
des températures plus basses avec I'ajout des nanoparticules de silice (~ 9°C pour
le NC; sous conditions isothermes). La vitesse de cristallisation est réduite avec
I’ajout de faibles taux de charge ce qui explique ce déplacement. Enfin la similitude
entre les résultats observés sur le LSR et les NCyy suggere une agglomération des
nanoparticules pour ces derniers et donc une tendance de comportement "micro-

composite".

Enfin, la troisiéme partie, concernant 1’étude par spectroscopie diélectrique dans
les basses températures a permis d’identifier les différentes transitions thermodyna-
miques identifiées par DSC sur la réponse diélectrique. Le pic associé a la relaxation
principale («) a été clairement identifié. Un faible décalage du pic de relaxation
vers les basses températures a été observé avec ’ajout des nanoparticules de silice.
Une possible orientation des nanoparticules avec le champ électrique est suspecté
d’influencer le processus de relaxation. Un autre phénomeéne de relaxation a été mis

en évidence a une température plus élevée. Celui-ci n’a pas d’équivalent avec les
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résultats présentés dans le chapitre 3 et pourrait étre lié a la relaxation de chaines
polymeéres contraintes dans les zones cristallines formées lors du refroidissement.
Cependant nous privilégions I'hypothése d’un effet de la cristallisation froide pour

151 qui dans ce cas n’aurait aucune signification phy-

expliquer ce pic (modéle de Kao
sique en terme de mécanisme de relaxation. Les études dans les hautes températures
(20°C,160°C) ont permis d’identifier une relaxation de type Maxwell-Wagner-Sillars
(MWS). Cette relaxation, faible pour le LSR de base, est trés nettement présente
dans les nanocomposites et augmente avec 1’ajout de nanoparticules. Une relaxation
similaire a été observée par d’autres auteurs et elle a été associée a la transition
vitreuse du polymeére fortement lié¢ a la surface des nanoparticules de silice®%14°,
Cependant nous avons écarté cette explication car dans le cas de notre étude nous
n’avons utilisé aucun agent de couplage pour assurer I'adsorption du polymeére a la
surface des nanoparticules. Nous avons donc supposé ’eau adsorbée a la surface de
la silice étre a 1'origine de cette relaxation. Les analyses de spectroscopie diélectrique
menées aprés U'incorporation de silice traitée thermiquement (jusqu’a 1000°C sous
vide) ne confirment pas ce point sans toutefois I’écarter. Les traitements thermiques
effectués cette fois ci sur les nanocomposites ont mis en évidence la présence d’eau
et son influence sur la réponse diélectrique. La conductivité électrique, mesurée dans
les trés basses fréquences, suit comme attendu une loi d’Arrhénius en fonction de la
température. Une énergie d’activation de 'ordre de 0,4 - 0,5 eV est obtenue pour les
LSR de base et les nanocomposites comportant des particules de SiO, (particules
de 15 nm de diamétre). La quantité de SiO, influe peu sur cette énergie jusqu’a
lapproche de 10% en poids ou leffet d’agglomération des particules dans la ma-
trice entraine une diminution de I’énergie d’activation (0,35 eV). La diminution de
la conductivité avec I'incorporation de nanoparticules est nettement observée (~ un
facteur 10 suivant la température de mesure).Par contre nous avons observé une
augmentation de la conductivité avec I’ajout de microparticules de silice. Ce dernier
constat montre l'intérét de I’ajout de nanoparticules dans des élastomeéres silicones

pour le renforcement de I'isolation électrique.

Les perspectives qui découlent de ce travail seraient maintenant d’analyser plus
précisément l'influence du taux de charge de silice et la nature (hydrophile ou hydro-
phobe) de ces charges sur les propriétés électriques des élastomeéres silicones. Pour
cela, il est indispensable de disposer d’informations précises relatives a ces charges,

ce qui n’est malheureusement pas le cas pour les élastomeéres silicones commercia-
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lisés. Cette étude serait d’autant plus justifiée car aujourd’hui, les traitements en
surface des silices et 'incorporation de particules de taille nanométrique (nanocom-
posites) permettent d’augmenter la surface spécifique entre les PDMS et la silice,
ce qui aura pour conséquence d’accroitre les propriétés mécaniques mais pourra oc-
casionner des comportements électriques particuliers non attendus comme on I’a vu

dans ce travail.
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