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Introduction

Les nanocomposites sont des matériaux composés diatrice de polymére dans laquelle
des particules de taille nanométrique, appeléesgebaou renforts, sont incorporées afin
d’améliorer les propriétés mécaniques, thermiquegrcore électriques du polymere. Bien que
I'appellation nanocomposites soit relativement néeeleur utilisation ne I'est pas, puisque des le
début du XX™siécle, le noir de carbone était déja utilisé cenmenfort dans les pneumatiques.
Ces derniéres années, l'utilisation des nanocorgmsiest largement étendue dans le milieu
industriel pour des applications trés variées. hMotent, les industriels du secteur de 'emballage
s’y intéressent en substitution des matériaux culthes : leur utilisation permettant entre
autres, la réduction des codts ainsi l'accélératitms cadences de production, du fait de
lamélioration de la résistance mécanique. D’autegtsides ont également montré que
l'incorporation d’argile modifiée dans le polyuréatie augmente la résistance a l'abrasion des
sangles de ceintures de sécurité. En paralléleyislame trentaine d’années, de nombreuses
études se penchent sur une nouvelle classe dargygtolymere : les ionomeéres. Ces matériaux,
constitués de macromolécules sur lesquelles depgnaents ioniques sont greffés, présentent des
propriétés originales comme l'auto-cicatrisatiopetmettent la création de nceuds de réticulation
réversibles avec la température. Certains autaurproposé une analogie entre ces systéemes, qui
reposent sur des interactions de type électroagtif les élastomeres renforces.

Plus réecemment, la recherche scientifique surd@®composites s’est intensifiee dans le but
de mieux appréhender et comprendre leurs propri@saniques. L'incorporation de charges
peut, en effet, étre a l'origine d’'un effet de @meEment, c'est-a-dire d’'une augmentation du
module d’Young et d’'une modification des propriétsx grandes déformations (plasticité,
endommagement, rupture...). D'un point de vue fonddale maitriser parfaitement les
mécanismes régissant les propriétés mécaniquesateEomposites peut permettre de formuler
des matériaux encore plus performants et mieuxtadapune application donnée. Par ailleurs, le
passage des microcomposites aux nanocompositeaugmentant de maniére importante la
surface de contact entre les charges et la matacgolymere dans des microstructures dont la
taille caractéristique est nanomeétrique (de I'ordee grandeur de la taille d’'une chaine de
polymere), a considérablement modifié les lois ggat les propriétés meécaniques de ces
matériaux. Dans la littérature, il est néanmoinsmiad que ces propriétés dépendent
essentiellement de deux effets : d’'une part, leEtefle la microstructure relatifs a la morphologie
et a la distribution des charges au sein de laiceagt, d’autre part, les effets liés aux intexausi
mises en jeu aux interfaces charge-matrice et ebangrge. Cependant, ces deux effets sont

intimement liés, et donc difficiles a décorréler.
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L’enjeu fondamental pour I'étude des relations wstructure-propriétés mécaniques dans
les nanocomposites est donc de réussir a dissoegerdeux effets. Afin de répondre a cette
problématique, il est nécessaire d’étudier des c@mposites modeéles pour lesquels la répartition
des charges et la force des interactions inteféscisont controlées. L'objectif de cette thése est
donc de synthétiser des nanocomposites, ou lesmatiens et la dispersion des charges sont
pilotées par les parametres de synthése. Le sygielydiméthylsiloxane (PDMS)-silice apparait
comme le candidat idéal. En effet, des études amemeévidence que le greffage de groupements
fonctionnels,via les silanols de surface sur les nanoparticulesikitze, module l'interaction
PDMS-silice et modifie la dispersion des chargessda matrice de polymeére. De plus, le PDMS
est un polymére commercial, offrant une bonne Et@bhermique, et dont la fonctionnalisation et
la réticulation sont connues dans la littérature. gEojet va plus loin en proposant une étude
comparative entre les matériaux nanocompositessedtiuctures ionomeres préparées a partir des
mémes chaines de PDMS téléchéliques, pour lesguelleépartition des points d’interactions
ioniques est déterminée par la masse molaire du $0OMntérét de cette approche est, d’'une
part, de comparer l'efficacité des réticulationscélostatiques et chimiques, et d’autre part,
d’envisager une autre classe de nanocompositeastia e nanoparticules de silice, mettant en
jeu des interactions électrostatiques. Pour ceftt¢hése, une matrice PDMS ionomére a été
neutralisée par différents cations. La caractéasates propriétés mécaniques de ces composites
a matrice ionomére permettra d’alimenter la disomssur I'origine des propriétés mécaniques
dans les élastomeres charges.

Dans cette étude, la dispersion des nanoparticddes la matrice de polymére a été
caractérisée de facon précise en couplant deuritpeds d’analyse : la microscopie électronique
a transmission (MET) et la diffusion des rayons 0k etits angles (SAXS) afin d’interpréter
sans ambiguité les propriétés mécaniques étudareanalyse mécanique dynamique (DMA) et

par des essais de traction.

Le présent manuscrit débutera par une synthesedmbphique permettant de définir le
contexte de I'étude. Ce premier chapitre détailler® principaux phénomeénes régissant les
propriétés meécaniques des nanocomposites et desméwsas ainsi que leurs principales
interprétations dans la littérature.

Le chapitre 2 décrira les différentes étapes ddhége et d'élaboration des matériaux

nanocomposites ainsi que leur caractérisation pbyshimique. Une attention particuliere sera
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portée sur la caractérisation du greffage des raatioples puisqu’il permet, dans nos systemes,
de piloter les propriétés interfaciales.

Dans le chapitre 3, la microstructure des matérsara caractérisée par MET et par SAXS.
La combinaison de ces deux techniques permet dioht@e bonne description de la dispersion
des charges dans la matrice de polymere.

Les chapitres 4, 5 et 6 seront consacrés a létdele proprietés mécaniques des
nanocomposites modéles. Dans le chapitre 4, le cdempent viscoélastique dans le domaine
linéaire sera étudié par DMA en fonction de la ticat volumique de charges, de la nature des
interactions et de la microstructure. Le renforcemenécanique au niveau du plateau
caoutchoutique sera ensuite discuté en confroléantésultats expérimentaux a des modeles
théoriques. Le chapitre 5 présentera le comportemeéscoélastique non-linéaire des
nanocomposites et discutera I'apparition du phém@r@onnu sous le nom d’effet Payne. Les
résultats obtenus seront également comparés a ddslem analytiques développés dans la
littérature afin de proposer une interprétation Borigine de ce phénomene. Le chapitre 6
détaillera, dans un premier temps, les propriétésamques des nanocomposites aux grandes
déformations lors d’essais de traction simple. Danssecond temps, des essais de traction
cycliques seront réalisés et les mécanismes d’emdgament seront discutes.

Dans le dernier chapitre de ce manuscrit, les pE@® mécaniques des nanocomposites a
matrice ionomere seront tout d’abord analyséessetitees a I'aide des données bibliographiques
afin de comprendre l'origine des propriétés exceptelles des ionomeres. Dans un second
temps, le renforcement observé pour ces matérimma somparé au renforcement des
nanocomposites modeles réticulés chimiqguement.

Enfin, la conclusion résumera les principaux reédslet dégagera les perspectives de cette

étude.
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Ce premier chapitre établit un bilan bibliograplEqdes connaissances nécessaires a la
compréhension de ce travail. Dans un premier tetap£lastomeéres et les charges seront décrits
puis dans un second temps, I'effet de l'incorporatiles charges sur les propriétés mécaniques
des nanocomposites sera analysé. Enfin, la derpemtée sera consacrée a la description et a

'analyse des propriétés mécaniques des ionomeres.

L1 Généralités sur les élastomeres

I.1.1 Description et comportement des élastomeéres

Les élastoméres sont constitués de chaines de @ayplus ou moins enchevétrées et
pontées entre elles par des liaisons covalentdast¢pde réticulation) formant ainsi un réseau
tridimensionnel. Contrairement aux matériaux polsese thermodurcissables, généralement
utilisés en dessous de leur température de tramsittreuse (J), les élastomeres sont, quant a
eux, utilisés au dessus de ley (&u minimum T + 50K). Du fait de la grande mobilité des
chaines, les élastomeres possedent un comportémede a I'échelle microscopique alors qu’a
I'échelle macroscopique, le matériau présente pedssolide di aux points de réticulation qui
agissent comme des forces de rappel sur les chamgsolymére. Ce réseau répond a la
sollicitation en déformant ses chaines avant deweer sa forme initiale par I'apparition des
forces moléculaires de rappel. Pour des faiblesrdeftions, le comportement de I'élastomére est
linéaire, le module d’Young ne dépend pas de lardéition.

Le comportement viscoélastique mesuré par analysmmnmque dynamique (DMA) dans
le domaine linéaire (faibles déformations) typiglien élastomere (caoutchouc naturel dans ce
cas) est illustré sur laigure I-a. L'évolution du module d’Young, E % (E'>+E"2), ainsi que du
facteur de perte, tad (module de perte E”/ module de conservation Bhtsreprésentés lors
d’'une déformation sinusoidale d’amplitude constamdonction de la température. En dessous de
la température de relaxation principale, Télastomere se trouve dans le domaine vitreux,
I'agitation thermique est trop faible pour surmarigs interactions entre macromolécules (type
Van der Waals), les chaines sont rigides et fikagelaxation principale (associée a la transition
vitreuse de I'élastomereg)lse caractérise par une chute brutale du modiflewtig associée a un
pic du facteur de perte, tan La température de la relaxation dépend de lailit@mtrinséque
des chaines. Au dessus de cette température (aaunidu plateau caoutchoutique), qui est

inférieure a la température ambiante pour les@faestes, I'agitation thermique est suffisante pour
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.1 Généralités sur les élastomeéres

permettre aux chaines de polymere de se mouvoinnbdule d’Young résultant dépend de
I'enchevétrement des chaines ainsi que de la dedsitéticulation de I'élastomére, et augmente
avec la température a mesure que I'entropie deésystaugmente [1].

Pour des déformations plus grandes, le comporterdent’élastomere non renforcé
devient non-linéaire. La courbe de contrainte-défdron typique d’'un élastomére lors d’un essai
de traction est représentée surFigure 1-1b. Elle peut étre divisée en trois zones distinctes
premiere §o < 10%) correspond a la zone de linéarité ou laraorie est proportionnelle a la
déformation ; la seconde zone, commencant a padutipremier point d’'inflexion, peut étre
associée au désenchevétrement des chaines de pamlyD®s modéles basés sur I'élasticité
caoutchoutique permettent de rendre compte d'umaicemombre de ces phénomeénes. En
revanche, ces modeles prévoient une force récdtgpendante de la déformation. En réalité, aux
faibles déformations, la force réduite diminue auacaccroissement de la déformation. Il existe
un certain nombre de relations empiriques commie ciel Mooney-Rivlin permettant de rendre
compte des données expérimentales [2]. Enfin aamdgs déformations, I'extensibilité maximale
des chaines de polymére dans le sens de la tragtoatteinte. On observe un durcissement du

matériau avant sa rupturg ¢ 650%).
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Figure I-1 : a) Propriétés viscoélastiques caractétiques d'un élastomére. Module d’Young, E et facte de
perte, tan g, en fonction de la température. b) Courbe contrairg-déformation caractéristique d'un élastomeére

non renforcé [3]

1.1.2 Théorie de I'élasticité caoutchoutique

Afin de décrire le comportement des élastomeress dandomaine caoutchoutique
plusieurs modeéles ont été proposés en considéaaamatlre purement entropique de I'élasticité

d’'une chaine macromoléculaire [2].
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L.1.2.1 Modeéle affine

Le modele développé par Flory [4] considere queekeau formé est idéal, c’est-a-dire
gue seules les interactions entre les chaineslgm@e sont les jonctions. Le déplacement de ces
jonctions est supposé affine avec la déformationraszopique et se fait a volume constant. La
contrainte nominale,chom peut alors s’exprimer en fonction de la déforomatisuivant
'équation 1. N est le nombre de chaines du rédeluconstante de Boltzman, T la température,
Vy le volume initial,A I'allongement macroscopique du matériau=(I/lp), S la section initiale du

matériau et f la force appliquée.

Cf NKT 1
O\raie = x| A2 == @)
S Vo A

A partir de cette relation, il est possible d’estinta masse entre nceuds de réticulation

(équation 2) M, en fonction du module d’Young E, avet¢a masse volumique du polymére et R
la constante des gaz parfaits. Cette relationdeafhypothése de jonctions tétra-fonctionnelles.
PRT

c = — ()

E

M

1.1.2.2 Modéle du réseau fantome

Afin de limiter les écarts observés entre la treaiffine et 'expérience, le modéle de
réseau fantdbme a été développé [5]. Ce modele d#mestoujours le réseau comme idéal, avec
des interactions uniqguement au niveau des jonctimags a la différence du modéele affine, les
jonctions et les chaines fluctuent autour de lagitpn moyenne. Ce comportement a lieu pour
des réseaux composeés de chaines courtes, lorsaheleg déformations. La contrainte s’exprime

alors suivant 'équation & étant la fonctionnalité des noeuds du réseau.

1_2 NKT )|2—1 o
@ V0 A

nom
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1.2 Incorporation de charges dans une matrice tangoe

I.1.3 Un élastomere : le poly(diméthylsiloxane) (PDMS)

Le poly(diméthylsiloxane) (PDMS), dont la structes représentée surHgure 1-2 est un
des élastomeres les plus étudiés et les plusastiis niveau industriel. Sa tres faible température
de transition vitreuse (T~ -123°C) combinée a une haute stabilit¢ thermigueine bonne
résistance a l'oxydation et aux rayons ultra-v®léttabilité des liaisons Si-C et Si-O), a de
bonnes propriétés diélectriques (grace au caracpodaire et hydrophobe des groupements
méthyles) ainsi que sa biocompatibilité, font deuno matériau a hautes performances [6]. En
revanche, il est souvent nécessaire de renforcBDMS avec des charges afin de combler la
faiblesse de ses propriétés mécaniques [7, 8]. a&ssenvolumique du PDMS est de 0,98 ¢’cm
sa masse critique d’enchevétremeng, 8t de 11 500 g.mb[9].

Chs cH

]
%SL‘“O%
n
Figure I-2: Structure chimique du polydiméthylsiloxane

L2 Incorporation de charges dans une matrice de polvmeére

1.2.1 Les différents types de charges

Différents types de charges ou renforts comme ledw® carbone [10], les nanotubes de
carbone [11], les nanoplaquettes de cellulose ¢uidh silice [13] sont généralement utilisés pour
renforcer les élastomeres. La nature, la tadlesurface spécifique ou encore I'état de surface de
ces charges sont autant de parameétres qui détermese propriétés finales du nanocomposite
ainsi formeé [14].

La structuration des charges au sein de la madiecpolymere est un parametre majeur
dans le renforcement mécanique des nanocompaAitestite échelle, les charges sont appelées
particules primaires, elles se définissent parni@soparticules isolées ou par I'assemblage de
nanoparticules indissociables, les agrégats pr@saiA plus grande échelle, ces agrégats
primaires peuvent a leur tour s’assembler pour éordes agglomérats. Cette structure secondaire

est généralement destructible sous action mécanique
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La surface spécifique des charges correspond érflace développée par unité de masse
ou autrement dit, & la surface de contact entchdage et le polymére. Elle s’exprime en mag
est en moyenne de 150 m®.gour les nanoparticules sphériques de silice. @ehmeuses études
ont montré que 'augmentation de la surface sppefiou autrement dit, la diminution de la taille
des charges permet d’augmenter les propriétés rgges15].

La nature chimique de la surface de la charge pedwedéterminer la force des
interactions charge-matrice. De nombreux auteursnaifié la nature chimique de la surface de
la charge par le greffage de petites molécules [ &pent de couplage [17, 18] ou encore par le

greffage de polymere de méme nature chimique qoetace [19, 20].

1.2.2 Un type de renfort : la silice

Les nanopatrticules de silice sont composées d'senalslage sous forme de nanospheéres,
généralement synthétisées par voie sol-gel, daédtes SiQliés par leurs sommets, partageant
ainsi leurs atomes d’oxygene. En surface, les aodeesilicium ont tendance a conserver leur
coordination tétraédrique avec l'oxygene, conduisaria formation de groupements silanols
libres en surface. Leigure I-3, issue de la revue de L.T. Zhuravlev [21], schi&mdes différents
silanols de surface. Les siloxanes de surface stti avec les silanols et les silanediols ou
silanols géminaux (2 groupements OH par Si). Lasemée des silanols géminaux? @es
silanols, @, ainsi que des siloxanes?,@ été mise en évidence par R¥Si du solide [22]. Sur
la Figure I-d, les déplacements chimiques des atomes de sili€ft) @® et & sont identifiés a
-112,5, -103 et -92 ppm. Il est également possiblérouver des silanetriols mais leur probabilité
d’existence est trés faible.

Ces silanols sont des sites privilégiés d’adsonpgiar liaisons hydrogene. Deux silanols
libres peuvent interagir entre eux pour former slEsols vicinaux moins réactifs que les silanols
libres. L.T. Zhuravlev a également mesuré la déngibyenne des silanols de surface sur de
nombreuses silices et a conclu que le nombre depgments OH est compris entre 4 et 6 par nm?
[23].

Des interactions de type liaison hydrogéne peus@tablir entre les groupements OH de
deux nanoparticules provoquant leur agrégation.ples, ces groupements OH rendent les
nanoparticules de silice sensibles vis-a-vis daul’en établissant des liaisons hydrogéne avec les
molécules d’eau. L’eau ainsi physisorbée n’eshi@ée que par un traitement thermique a 120°C
pendant 6h [21].
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Figure I-3 : a) Schéma d’'une nanoparticule de silie et des différents silanols de surface. La dénonaition en Q'

représente la terminologie utilisée en RMN [21] b) Sgrtre RMN Si en phase solide de nanoparticules de silice.
Q? représente les silanediols, Yes silanols et Oles siloxanes de surface [22]

La présence de ces groupements OH a la surfaceatheparticules de silice permet le
greffage de silanes modifiant ainsi la nature chuei de la surface des nanoparticules. Le
greffage de groupements hydrophobes est une méthladsique dans la littérature pour
transformer les nanoparticules hydrophiles en narimples hydrophobes [24, 25]. . Zhang et
coll. [26] ont montré que la stabilité colloidalesdnanoparticules de silice est améliorée dans
différents solvants lorsque la surface des naniopées est modifiée. D’autres auteurs comme El
Harrak et coll. [22] ont greffé du polystyréne gies silices colloidales sans changer la dispersion
de la suspension de départ. J.P. Castaing e{Zd]lont réussi a greffer des chaines de PDMS sur
des nanopatrticules de silice. lls ont ensuite aéaly viscosité de la suspension colloidale dans un
solvant, le diméthylkétone en présence avec uneecdration fixe en PDMS. Ils ont montré
qu’en dessous d’'une concentration de 0,3 §.em PDMS, les chaines de polymére n'influaient
sur la viscosité de la suspension. Au-dela, deecetincentration, les chaines de polymere
interagissent avec les chaines greffées sur legpasticules et contribuent alors a 'augmentation

de viscosité.
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I.2.3 Microstructure des nanocomposites

1.2.3.1 Dispersion des charges au sein de la matrice

1.2.3.1.1 Influence de la méthode de synthese

La dispersion des nanoparticules au sein de laiceatélastomere est une des
caractéristiques importantes des nanocompositeeffef) les charges peuvent se présenter sous
forme de particules isolées, de particules agrégéesi’un réseau percolant de charges. La
dispersion de ces charges est régie par les ititaracinterparticulaires et par les différentes
interactions présentes dans la matrice. Clarkeokkt [28] ont montré, par exemple, dans des
systemes renforcés par du noir de carbone queniiantation du temps de mélangeage permet de
désagglomeérer les charges en agrégats indivisiDeass une matrice de latex renforcée par de la
silice, Oberdisse et Demé [29] ont étudié I'influerdu pH et la quantité de sel ajoutée, ils ont
observé que I'état d’agrégation des nanoparticdéesilice pouvait varier d’'un facteur 1000 pour

une fraction volumique en renfort donnée.

1.2.3.1.2 Influence du greffage des charges

Il est également important de noter que lorsque gtespements sont greffés sur des
particules, les interactions charge-charge sont ifided, pouvant ainsi faire varier la
microstructure du nanocomposite. Paquien et &0} gnt montré par MET et par des mesures de
rhéologie, que la modification des nanoparticulesitice par de 'hexaméthyldisilazane diminue
la taille des agrégats dans des nanocomposite DWMSHiIlice (cf Figure I-4. Dans ce cas, le
traitement de surface qui augmente I'hydrophobieladesurface, améliore la dispersion des

nanoparticules en limitant les interactions chasigarge.
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e

P g B

Figure 1-4: Images de MET illustrant la dispersionde nanoparticules de silice dans une matrice de PDMsur
une fraction volumique constante (4,7%) a différets taux de greffage a) nanoparticules non fonctioralisées
b) 5 % massique c) 10% massique d) 20% massiqued]2

Suzuki et coll. [31] ont observé le méme compodetipour des systemes composés de
nanoparticules de silice dans une matrice de stybémadiene (SBR). Ils ont montré que la taille
moyenne des agrégats diminue a mesure que le @arabydrophobe des nanoparticules
augmente. Ces études montrent qu’'une réductionirtesactions entre charges permet de
prévenir leur agrégation.

Des auteurs comme Barus et coll. [32] ont opté poerstratégie différente. lls ont greffé
des groupements fonctionnels sur des nanopartideleslice afin de pouvoir établir des liaisons
covalentes avec la matrice de polyéthyléne. lls observé une meilleure dispersion des
nanoparticules du fait de 'amélioration de I'iritare entre les nanoparticules et la matrice. Sun et
Butt [33] avaient déja émis I'hypothése que l'agsion de polymeéere a la surface des
nanoparticules, dans le cas d’interactions physidages charge-matrice, pouvait empécher les
nanoparticules de s’agréger (répulsion stériqueeranoparticules).
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1.2.3.1.3 Formation d’un réseau percolant

Aux fortes fractions volumiques et au dessus d’artain seuil, un réseau continu de
charges peut s’établir dans certains cas. La noten percolation a été appliquée aux
nanocomposites afin de décrire et d’interprétedil@rgence de certaines de leurs propriétés. Le
modele originel fait référence a des effets de agation dans un systeme aléatoire et
partiellement connecté. Ce concept peut s’expligueconsidérant un réseau de points que I'on
relie par des liaisons selon la probabilité p. Aasslis d'une certaine probabilit¢ pppelé seuil
de percolation, un chemin continu permet de trarecge réseau de points de part en part. La
percolation correspond a I'apparition de ce premiemin continu, formant ainsi le squelette du
réseau. Laigure 1-5 issue de la thése de F. Dalmas [34] illustrplt&nomene et définit certains

termes comme amas fini, amas infini ou encore t@s.

— | |
1 ;
' ! “~
[ | T | ~
! ! Amas fini
1 T mas finis
. -Fh
Amas infini ,: __Jl_
1 1n"
1A :
— | — — —
P oum N mmiiy
v ' i
Bras mort 1 !
‘ ' :: Squelette

Figure I-5: Schéma illustrant la théorie de la perolation [34]

La notion de percolation est applicable aussi edes réseaux 2D que 3D, seules
certaines grandeurs caractéristiques varient sulgadimension de I'espace. [Tableau 1décrit
I'évolution des grandeurs principales au-dela dul g: P(p), la probabilité d’appartenir a 'amas

infini, S(p), la taille moyenne des amas@), la longueur de corrélation au sein de I'anmdigi.

l4|Page



1.2 Incorporation de charges dans une matrice tengve

Grandeurs  Lois 2D 3D
Pp) (P-p)f PB=5/36 p=044
S(p) Ip-Rl" vy=43/18 y=18
&(p) Ip-pl™ v=4/3 v=0,88

Tableau 1: Valeurs des exposants critiques des graedrs caractéristiques pour différentes géométriesip]

Par analogie avec le réseau de points, un réseathalges peut s’établir dans les
nanocomposites au dessus du seuil de percolafgr(fraction volumique de charges). La
percolation des charges a été mise en évidencdiffgrentes techniques dans la littérature. Une
forte chute de la conductivité électrique a, pameple, été mise en évidence lors de la destruction
du réseau de noirs de carbone [35]. Dans sa thésé&yuault [36], a, quant a lui, montré une
corrélation directe entre la percolation géomégides charges (analyse de la microstructure par
SAXS et MET) et la percolation mécanique des chargractérisée par une forte augmentation
du module d’Young.

Le seuil de percolationb., dépend de nombreux parametres comme la natlagf@me
des charges, ou leur répartition dans la matriasténére. N. Jouault [36] observe la percolation
de nanoparticules sphériqgues de silice dans uneicenade polystyréne pour des fractions
volumiques proches de 9% tandis que F. Dalmas ¢B4Erve la percolation de nanotubes de

carbone pour des fractions volumiques d’environ 3%.

1.2.3.2 Le polymeére occlus

Les structures agrégées sont composées d’agrégatd’agglomérats dont la taille
(nombre de particules les constituant) et la fosoet diverses. Comme le montreHagure I-§
issue de la these de J. Ramier [37], une partiétistomere pénetre a l'intérieur des vides
interparticulaires et est ainsi « piégée » dansatggomérats (gomme occluse intra-agrégat), ou
entre les agrégats (gomme occluse inter-agrégat)été proposé que ce polymeére occlus ait un
comportement viscoélastique différent ou décalgé tbune sollicitation thermique ou mécanique
(voir chapitre 1.3.1.1.2).
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Figure 1-6: Schéma illustrant le polymeére lié et Igpolymére occlus inter et intra-agrégat dans les

nanocomposites [37]

L.2.3.3 Le polymeére lié

Les charges peuvent également interagir avec ln@ok de maniére a ce qu'un bon
solvant ne puisse que partiellement dissoudre I&nma non réticulé. Ce polymere, appelé
polymere lié, est a différencier du polymere ocdamme le montre laigure 1-6 La quantité de
polymere lié dépend de nombreux parametres telsaguature des interactions entre le polymere
et la charge (liaisons physiques, covalentesa.jurface spécifique de la charge utilisée ou sa
fraction volumique. Dans du PDMS renforcé par desoparticules de silice, des liaisons
hydrogene s’établissent entre les groupementsotilagte la silice et les atomes d’oxygene du
PDMS conduisant a une augmentation du renforcef8&ht Aranguren et coll. [39] ont montré
gue la quantité de polymere lié dépend de la massiaire des chaines (&figure 1-7). Elle
augmente lorsque la longueur de la chaine de potymégmente, les macromolécules établissant
plusieurs contacts par chaine avec les nanopasic@ertaines chaines de polymére peuvent
également s’'adsorber sur deux ou plusieurs nanopled, formant ainsi des nceuds de

réticulation physique supplémentaires.
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Figure I-7: Evolution de la quantité de polymere Ié sur les nanoparticules de silice en fonction da masse
molaire du PDMS utilisé [39]

Litvinov et coll. [40] ont montré, a partir d’étuslgar RMN en phase solide, sur des
systéemes PDMS-nanoparticules de silice que la mdlies segments de chaines est différente
suivant leur éloignement de la surface de la chdrge auteurs suggérent que les segments de
chaines les plus proches de la surface de la ckargemmobilisés du fait de leur adsorption sur
les nanopatrticules de silice (@hure 1-9. lls ont également montré que I'épaisseur dedifiace

entre les chaines de PDMS et les nanoparticulssice est d’environ 1 nm.
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(1) Sample as a whole

Figure 1-8: Schéma illustrant la mobilité des segmas de chaines de polymére lié & la surface des mmgarticules

de silice [40] : T," interface immobilisée, T™ zone & mobilité réduite, 1™ zone mobile
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Il apparait clairement de ces études que la mébilies chaines au voisinage des
nanoparticules est modifiée. Les interprétationseteeffet font encore débat dans la littérature et
sont présentées plus en détail dans le paragrapliel13. La quantité de ce polymere a mobilité
réduite dépend également des interactions entpelienére et la nanoparticule. Le greffage de
groupements fonctionnels sur les charges modifge iseractions. Kirst et coll. [16] ont, par
exemple, montré par spectroscopie diélectriquedguns des systemes composés de PDMS et de
silice, la couche de polymére liée est compriseeehtet 2,5 nm. Ils ont montré que lorsque ces
nanoparticules sont hydrophobisées, la restricilenmobilité des chaines dans la couche de
polymere lié est plus faible. Le nombre de liens lauforce des interactions entre les
nanoparticules et le PDMS est donc plus faible darmsas ou les nanoparticules de silice sont
hydrophobisées. A l'opposé, le greffage de groupgsnéonctionnels pouvant réagir avec le

polymere sur les nanoparticules permet d’augméatguantité de polymere lié [41, 42].

1.3 Propriétés mécaniques des nanocomposites

I.3.1 Renforcement

L.3.1.1 Propriétés viscoélastiques des nanocomposites

La Figure I-9 extraite des travaux de Mélé et coll. [43], préeele comportement
viscoélastique d'un élastomere SBR renforcé par meesoparticules de silice. De maniére
semblable a la matrice élastomeére, les nanoconegopiesentent une relaxation principalg, T
qui se caractérise par une chute du module de @iEm associée a un pic du facteur de perte,
tand. Le pic de ta est d’autant plus faible que la fraction volumigleesilice est importante, du
fait de la quantité moindre de chaines de SBR ogks dans la relaxation.

Au niveau du plateau vitreux, le module du nanocmsitp augmente légerement avec la
fraction volumique en silice. Cet effet de renfonemt est beaucoup plus prononcé au niveau du
plateau caoutchoutique du fait du plus grand cetdrale propriétés mécaniques entre les

nanoparticules rigides et la matrice souple datte gamme de température.
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Figure 1-9: Propriétés viscoélastiques de nanocompiies composés d'une matrice de SBR renforcée paesl
nanoparticules de silice [43]. La ligne pointilléeorrespond a la matrice élastomeére (.....), la ligngiscontinue a
la matrice renforcée par 10% volumique de silice ¢-) et la ligne continue par 15% volumique de silie. a)

module de conservation en fonction de la températerb) facteur de perte, tard, en fonction de la température.

1.3.1.1.1 Effet de la microstructure sur les propriétés mécaniques

La dispersion des charges est un parametre impattans les propriétés viscoélastiques
des nanocomposites. Clarke et coll. [28] ont, pamgle, observé une diminution de viscosité
dans des systemes renforcés par du noir de carloosgue le temps de mélangeage est
augmenté ; ils interpretent ce comportement padéisagglomération des charges en agrégats
indivisibles. L. Bokobza [44] est arrivée aux mérnenclusions dans des systémes PDMS-silice.
Un systeme composé de nanoparticules sphériquesilide parfaitement dispersées a des
propriétés meécaniques plus faibles (contraintesimales plus faibles a une déformation donnée).

Aux fortes fractions volumiques de renfort, dansds ou un réseau percolant de charges
est formé dans le matériau, on observe généralemmentaugmentation importante du module
d’Young. La rigidité de ce réseau dépend de laefates interactions entre les nanoparticules. Si
les interactions entre charges sont importantesn@mmans le cas des nanoparticules de silice
(liaisons hydrogéne entre les silanols), la rigiditi réseau est élevée. Par exemple, Chevigny et
coll. [45] ont comparé le renforcement {EocomposittE maticd d€ Nanocomposites composeés d’une
matrice de polystyréne renforcée par des nanopeticde silice, soit greffées avec du
polystyrene, soit non-greffées (Efgure 1-19. lls montrent qu’aux fortes fractions volumiques
(Psioz > 8 %), un réseau percolant de charges se formegieant une forte augmentation du

renforcement. lls observent également que les ratioples non-fonctionnalisées induisent un

19|Page



Chapitre | : Bibliographie

renforcement supérieur par rapport aux nanopaescgteffées, traduisant des contacts particule-

particule plus rigides pour les nanoparticules fametionnalisées.
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Figure I-10: Renforcement en fonction de la fractionvolumigue en nanoparticules de silice mesuré a pardes
courbes contrainte-déformation pour des systemes pystyréne-nanoparticules de silice [45]. Les rondeerts
correspondent aux nanoparticules greffées par du pgstyréne tandis que les carrées bleus corresponuteaux
nanoparticules non-fonctionnalisées. La ligne disadinue noire représente le modéle de Guth et Goldf]

J. Oberdisse et coll. [47, 48] ont quant a eux,lyadal’effet de renforcement di a
l'incorporation de nanoparticules de silice dang umatrice de latex. L'état d’agrégation des
nanoparticules est controlé par variation du pHguepermet d’obtenir un nombre de particules
par agrégat de 1, 16 et 200 pour les échantillgnghétisés a pH 9, 7,5 et 5 respectivement.
L’analyse des courbes de renforcement montre ugt efinforcant plus important lorsque les
nanoparticules sont agrégées. lls en conclu ques Badomaine des faibles déformations, la
structure des charges est le parametre prédondaastle renforcement. En revanche, dans cette

étude, les effets d’interface s’expriment davantagaiveau des grandes déformations.
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1.3.1.1.2 Effet du polymére occlus sur les propriétés mécaniques

Wang et coll. [49] suggérent que le polymere ocpkersl son comportement d’élastomére
et agit comme une charge rigide lors des testgaigidn. Suzuki et coll. [31] ont également
observé que le polymere occlus influence la vateumodule dans des systemes composés de
SBR et de silice. lls émettent I'hypothése quedbmére occlus a une rigidité plus importante
que les chaines de polymere «libres », contribidoric a l'augmentation de la fraction
volumique effective en charges. L. Bokobza [44] sidare également, dans le cas de PDMS
renforcé par de la silice, que l'agrégation desoparticules, méme a faible fraction volumique,
peut engendrer la formation de polymére occlugagmnt ainsi une augmentation de la fraction

volumique effective en charges.

1.3.1.1.3 Effet du polymere lié sur les propriétés mécaniques

Tsagaropoulos et Eisenberg [50] ont mis en évidgrazeDMA un second pic de tan
dans les analyses viscoélastiques pour différentgm@res non-réticulés renforcés par des
nanoparticules de silice. Ce pic, observé a depéestures allant jusqu’a 100°C au dessus du
premier pic de tai (relaxation principale), a été attribué a la tithois vitreuse des chaines de
polymére liées aux nanoparticules. Récemment, Radreet Rackaitis [51] ont proposé une autre
interprétation pour ces résultats. lls suggeremptos que les particules réduisent la mobilité des
chaines a leur voisinage, ce qui peut conduirecdrelaxation principale, ,J Iégerement décalée
et étalée. Le polymére lié a la surface des natiopks induit une réticulation partielle du
systeme, la seconde relaxation, observé par Tgagalos et Eisenberg, serait due a des
phénomenes de diffusion des chaines ou a la rupieseliens entre les nanoparticules et les
chaines de polymere.

D’autres auteurs comme Lequeux et coll. [52], [B8} eux émis I'hypothese que le
polymere lié & la surface des nanoparticules farmeecouche de polymere vitreux dure 1-19),
avec une température de transition vitreuse plegéél expliquant ainsi le renforcement observé

dans les nanocomposites.
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Figure 1-11: Schéma illustrant la mobilité des chaies de polymére a la surface des nanoparticules sliéice en

fonction de la distance [52]

Pour résumer, la microstructure des nanocompositesie influence capitale sur les
propriétés mécaniques. La dispersion finale despeticules dépend de nombreux parametres
comme linteraction interparticulaire, la foncti@iisation de la surface des particules, la méthode
de synthése... Maitriser tous ces différents para@asgiermet de contrbler la microstructure des
nanocomposites synthétisés. Celle-ci a égalemeatiniluence sur la matrice de polymeére
environnante, une partie de I'élastomere peut &t eé trouver liée et/ou emprisonnée au sein
des agrégats et présenter des propriétés dynamiifteaentes de celles du polymere en masse.
Aux fortes fractions volumiques, un réseau de arangeut se former, augmentant de maniere
drastique les propriétés mécaniques du matériau.sé@l de percolation dépend de la

morphologie des agrégats primaires et donc desngdires cités précédemment.

1.3.1.2 Modélisation du comportement viscoélastique

Afin de modéliser le comportement mécanique desoc@mposites dans le domaine
linéaire, de nombreux modeles ont été développés. fodéles se basent généralement sur la
nature des constituants, la microstructure deggelsaainsi que leur fraction volumique. Parmi les
différentes approches, on distingue les modélesoldytiamiques, les modeles micromécaniques
a plusieurs phases et les modéles rhéologiques.

La majorité des modeles hydrodynamiques supposendistribution isotrope de charges
dans une matrice élastomere. lls ne tiennent papteodes interactions entre le polymere et les
nanoparticules, et en général, ils sous-estimentnteractions interparticulaires. Ces modeles

seront développés dans le chapitre IV, et ils semvide point de référence pour I'analyse du
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renforcement des nanocomposites. On peut citdreadiexemple le modéle de E. Guth et O.
Gold [45] représenté sur la Figure 1-10.

Les modéles micromécaniques tentent de mieux ajlesepropriétés mécaniques des
nanocomposites. Le modéle autocohérent est, pang&econstitué de 2+1 phases [54, 55]. Ce
modéle consiste a prendre une charge sphériqusg@)arecouverte par une couche de matrice
(phase 2). Cette sphére est ensuite introduite danmilieu homogene équivalent ayant les
propriétés du nanocomposite. La déformation duemilhomogénéisé soumis a une contrainte
uniforme est la moyenne volumique des déformatieshaque phase. Ce modele n’interprete
pas de facon convenable les propriétés des nanasitep au niveau du plateau caoutchoutique
pour des systemes fortement chargés [56]. Un readéromécanique a 3+1 phases a donc été
développé afin de tenir compte des interactionseelet polymere et la charge [57]. La phase
supplémentaire introduite a la surface de la namicpée correspond a la phase de polymére aux
propriétés modifiees (mobilité réduite). Cependam, tel modéle ne tient pas compte de
I'éventuelle agrégation des charges.

Les modeles rhéologiques consistent a utiliser fodegions respectives des différentes
phases et contiennent des paramétres ajustablanotéle série parallele de Takyanagi est le

plus connu d’entre eux [58]. Ce modele sera dép&atans le chapitre IV de ce travail.

1.3.2 Effet Payne

L.3.2.1 Description et caractérisation de I'effet Payne

L'incorporation de charges dans les élastomeresodoit une non-linéarité du
comportement viscoélastique a I'état caoutchoutidaes le domaine des faibles déformations
(typiguemente < 50%). Ce comportement a été mis en évidenceAgar Payne d'ou le nom
d’effet Payne [59]. Comme l'illustre Igigure I-12issue de la these de F. Clément [60], pour des
systemes PDMS-silice, aprés une zone de linéatité onodule de conservation G’ est constant
(valeur de plateau @ avec la déformation en cisaillemewnt)'effet Payne se caractérise par une
chute de G’ jusqu’a une valeur G’ Cette chute de module s’accompagne d’'un pic ddute de
perte, G”, traduisant I'aspect dissipatif du phémme, ce pic est d'autant plus élevé que la chute

de module de conservation est importante.
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Le premier balayage en déformation n’est pas remtilnle, 'amplitude de la chute de
module est plus importante que celle enregistrés ldes balayages suivants qui sont

reproductibles a condition de laisser relaxer l&@thlon entre deux balayages successifs [61].
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Figure 1-12: Courbes typiques d'effet Payne pour urélastomére chargé : G’, G” et tand en fonction de la

déformation [60]

Comme le montre l&igure 1-13issue des travaux de Sternstein et coll. [62],r pirs
systemes composés de polyvinylacétate et renfgaedes nanoparticules de silice, 'amplitude
de l'effet PayneAG’ = G’y - G’,,, augmente avec la fraction volumique en chargesmbdule
initial, G’o, est fortement sensible a la fraction volumiqueckarge tandis le module final, G’

montre une sensibilité moins importante.
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Figure I-13: Effet Payne pour différents taux de clrges [62]
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1.3.2.2 Amplitude de I'effet Payne

1.3.2.2.1 Effet de la dispersion des charges

L’effet Payne est également sensible a la peraolates charges. La position de la chute
du module de conservatiop, se déplace vers les plus faibles déformatiorsgler la fraction
volumique augmente. Au dessus du seuil de peroalati reste constant tandis que I'amplitude
de l'effet Payne augmente [62].

Medalia et coll. [63] ont montré qu’'une augmentatitu temps de mélangeage améliore la
dispersion du noir de carbone dans la matriceataste et entraine une chute de I'amplitude de
I'effet Payne. Le module initial, G’ est fortement impacté par la dispersion des esadans la
matrice élastomeére tandis que le module final,, Gemble surtout piloté par des effets
hydrodynamiques et donc dépend de la fraction viguenen charges. Récemment Jancar et coll.
[15] ont schématisé ce résultat fgfure 1-19. lIs pointent également I'importance de la géaraét
et de la dispersion des charges sur le renforcermantiveau de @’ Les nanoplaquettes d'argile
ainsi que les nanotubes de carbone ont des fadeuisrme élevés, la bonne dispersion de ces
charges dans la matrice élastomére entraine lafmmd’un réseau de charges et un module de
conservation élevé est obtenu. En revanche, lorsgaerenforts sont agglomérés, le réseau de
charges ne se forme pas et un module de conservplis faible est obtenu. Le cas des
nanoparticules de silice est inverse puisqu’'unégagion des charges permet la formation d’'un

réseau de charges alors que des nanoparticuledibpErsées ne le permettent pas.
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Figure 1-14: Effet Payne en fonction de la dispersin des charges [15]
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G. Kraus [64] a également montré dans des systesnéscés par du noir de carbone que lorsque
la surface spécifique augmente, le modulg &’ par conséquent I'amplitude de I'effet Payne
augmentent.

1.3.2.2.2 Effet de la fonctionnalisation des nanoparticules

Aranguren et coll. [39] ont montré, dans des sys®DMS-silice, que les silanols de
surface participent activement a I'effet Payne.dig en effet observé que la diminution du
nombre de silanols diminue significativement I'aiyale de I'effet Payne. De leur coté, Ramier
et coll. [65] ont étudié I'influence de différertigpes de fonctionnalisation de nanoparticules de
silice dispersées dans une matrice de styreneibomdur I'effet Payne. Ils ont montré, pour des
microstructures équivalentes, que le greffage ditgge recouvrement (AR), limitant les
interactions de surface, ou d’agent de couplage),(&@blissant des liaisons covalentes avec la
matrice diminue I'amplitude de I'effet Payne @fure I-19. Lorsqu’un exces d’agent de couplage
ou d’agent de recouvrement est introduit, 'ampléude I'effet réaugmente sous l'effet d’une

surréticulation de la matrice provoquée par cestage
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Figure 1-15: Amplitude de I'effet Payne dans un nancomposite SBR renforcé par 17 % vol. de silice enfiction

de la fraction d'agent de recouvrement (AR) et d'agetnde couplage (AC) greffés sur les nanoparticules %

1.3.2.3 Interprétations de l'effet Payne

Bien que l'effet Payne soit étudié depuis une camgaine d’'année, le mécanisme lié a

I'apparition de cette non-linéarité est toujourges@ controverse. Différentes interprétations ont
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été avancées pour expliquer ce phénomene. Lesigaies théories sont présentées dans le
paragraphe ci-dessous.

Un grand nombre d’études expliquent cet effet paupture de liaisons entre charges ou
par la rupture du réseau de charges [66]. Les gresiiétudes ont corrélé la chute de la
conductivité électrique dans les noirs de carbofe éhute du module de conservation, laissant
penser que le réseau percolant de charges se rougfeffet de la déformation croissante [67].

Par la suite, G. Kraus [64] a développé une apprptiémoménologique basée sur cette
interprétation. Ce modéle part de I'hypothése gxikte une force de rappel entre les charges par
l'intermédiaire d’interactions faibles de type Vdar Waals. Sous l'effet de la déformation, de
plus en plus de contacts charge/charge sont rongeusjui entraine une chute du module de
conservation qui est proportionnelle au nombreigeslrompus. De plus, chaque processus de
rupturereformation entraine une dissipation d’énergie,picn de module de perte est obtenu
lorsque le nombre de contacts interparticulairespus est important mais également lorsque la
reformation des contacts est rapide. Bien que puuwgerpréter quantitativement l'effet Payne,
ce modele ne rend pas compte de la dépendancégerefice ou en tempeérature.

Afin de tenir compte de la fractalité et de la cectivité du réseau de charges, Huber et
Vilgis [68] ont introduit des parametres supplénages dans le modele de Kraus. Dans ce
modele, I'évolution de G’ et G” est a relier a dparametres morphologiques donnant une
dimension physique au modéle de Kraus.

D’autres auteurs comme Wang et coll. [69] consideqeie le polymére occlus dans les
agrégats peut expliquer I'effet Payne. Sous I'actle la déformation, le polymeére piégé dans les
agrégats est libéré entrainant ainsi une chuta éadtion volumique effectivab.x (le polymere

occlus participant ainsi a la déformation) et done ahute de module.

Pour Sternstein et coll. [62], la contribution déseau de charges a I'effet Payne peut
exister mais semble mineure. lls privilégient pluth phénomeéne lié a linteraction entre les
chaines de polymére et la charge. Sous l'effeaddeformation, les liens entre les chaines et la
surface des nanoparticules se rompent, facilitansi éa relaxation des groupements de chaines
lites. Dans une autre étude [70], la méme équifienaf que le comportement non-linéaire est
intrinséque a la matrice de polymere et est andptifir la présence de charges. Léopoldes et coll.
[71] rejoignent cette interprétation : pour eurffiet Payne est di au polymére faiblement lié a la

surface des nanopatrticules.

27|Page



Chapitre | : Bibliographie

Maier et Goritz avaient déja développé un modeterique basé sur cette approche [72].
Dans ce modéle, les chaines peuvent établir daes, l&ables ou instables a la surface des
nanoparticules, augmentant ainsi la densité deutétion, suivant leur nombre de points
d’ancrage. Lorsque I'échantillon est soumis a uémnation, le nombre de liaisons instables
diminue, entrainant une chute du module de consenvd_e pic du module de perte est attribué
au glissement des chaines a la surface des naicafest Bien que ce modéle prenne en compte
la dépendance en température, il ne tient pas eomiptles effets hydrodynamiques ni de la

microstructure des charges ou de I'éventuel polgnoeclus.

Pour finir, Lequeux et coll. [53] utilisent leur pgthese de couche vitreuse autour des
particules pour interpréter les effets Payne. Digs systemes ou les charges (nanoparticules de
silice) sont liées par des liaisons covalentes énddrice réticulée de poly(éthyl acrylate), ils
interpretent I'effet Payne comme une réduction'@eglisseur de la couche vitreuse sous l'effet de
la déformation. Cette interprétation prend en ca@mlat dépendance en température et est
également applicable quelle que soit la fractioluwmique en charges. Dernierement, Merabia et
coll. [73] ont développé un modele micromécaniqueébaur cette approche. Cependant,

I'existence méme de cette couche de polymere witi@tiencore débat dans la littérature.

Les divergences liées a l'interprétation de I'effetyne montrent que ce phénomeéne n’est
pas bien compris et reste toujours sujet a disonsdies modeles cités précédemment ne
permettent généralement pas d’interpréter tousdpects de ce phénoméne comme le montrent
les travaux de F. Clément [74]. Récemment Allegreod. [75] affirment dans leur revue que les
effets de structure et les effets d’interactionst dces difficiles a décorréler et qu'il est diffec

d’interpréter sans aucune ambiguité I'origine déste Payne.

1.3.3 Effet Mullins

1.3.3.1 Description et caractérisation de I'effet Mullins

Aux plus grandes déformations, le comportementélastoméres renforcés est modifié
apres une premiere traction. Comme le montreglae I-16issue de la revue de Diani et coll. [76],
un ramollissement, c’est & dire une perte de tigjdést observé lors du second étirement de
I'élastomeére chargé. Lorsque le matériau est engtiité a des déformations inférieures ou égales
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a la premiére traction, les courbes contraintetdédtion se superposent, le ramollissement ne se
produit que lors du premier étirement. Si I'élastoenchargé est étiré au-dela de la premiere
déformation, la courbe de contrainte-déformatiosiggerpose a nouveau a la courbe de traction
simple. Cet effet de ramollissement devient de @osplus important lorsque la déformation

maximale augmente. Ce phénoméne, caractéristigeecldstomeres chargés, est appelé effet

Mullins [77].
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Figure 1-16 : Essais de déformations cycliques enatction mettant en évidence I'effet Mullins pour un

élastomere chargé [76]

De nombreuses études ont été menées sur la régrsie I'effet Mullins et le débat
n'est toujours pas clos. Certains auteurs commahbaaAbbes et coll. [76] montrent un total
rétablissement de la rigidité (similaire a la preraitraction) apres un traitement & 95°C pendant
48 heures dans des systemes composés de caounctiored renforcé par du noir de carbone. En
revanche, d’autres auteurs comme Hanson et cdl].mibntrent que le ramollissement n’est pas
réversible, méme aprés 6 mois sur des systémes P& Ces études montrent que le
processus de rétablissement de la rigidité du maté@épend des systemes étudiés et est un
processus pouvant nécessiter des temps de relaiaportants.

Les effets Mullins engendrent également une défoomaésiduelle. Diani et coll. [78]
ont montré que cette déformation résiduelle peattésiuer sur des systémes composés d’'EPDM
(éthyléne-propylene-diene monomere) renforcé sédotemps de relaxation. lls ont observé
gu’'apres une élongation de 200%, la déformatiomuédie diminuait de 31 a 13% apres 20 min
et restait a 12% apres 48 heures. Ces études mbgtre les effets Mullins ne sont pas totalement

réversibles.
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1.3.3.2 Interprétations de I'effet Mullins

Pour Blanchard et Parkinson [79], I'effet MullinstedQ & une rupture de liens entre les
nanoparticules et les chaines de polymeére. LorBécteantillon est soumis a une déformation, les
chaines de polymere se détachent de la surfaceateparticules. F. Bueche [80] a repris cette
hypothese pour expliquer ce phénoméne. Commerélusir le schéma de Rgure I-13, il
considere que les chaines macromoléculaires sléeseaux particules et que la rupture de ces
liens explique la perte de rigidité observée apmepremiere traction. Il considere ensuite que
lorsque I'échantillon est soumis a une déformatlandistance entre les particules augmente, la
contrainte sur les segments de chaines les plutsscaugmente entrainant leur rupture lorsqu’ils
atteignent leur extensibilité limite. Les liens qoms lors du premier cycle de déformation ne
contribuent plus au renforcement lors des cyclégasts, expliquant ainsi la perte de rigidité
observée. En revanche, si I'échantillon est souamisie déformation plus importante, d’autres
liens entre les chaines de polymeére et les nanoglag se rompent entrainant un ramollissement
plus important.

Selon R. Houwink [81], cette interprétation du pbwene ne prend pas en compte
I'aspect réversible de I'effet Mullins & la temp#wra ambiante. Il considéere alors que lors de la
premiere extension les segments de chaine adsgiibgsnt sur la surface des nanoparticules et
de nouvelles liaisons sont instantanément recogstit Ces nouvelles liaisons ont la méme nature
physique que les précédentes mais sont localis#ésethment. Cela induit un changement dans
I'entropie du systéme, pouvant étre restaurée parmugmentation de la température. Dannenberg
et Brennan [82] ont montré dans leur étude queihsitk de réticulation restait constante au cours
de leurs essais. lls en ont donc conclu que I'd¥fallins peut étre attribué a un glissement des
chaines de polymeére et non & une rupture de ligiédfrFigure I-1b). Clément et coll. [83] ont
conclu pour des systemes PDMS-silice que l'effetliMis provenait d’'une rupture de liaisons
physiques ou d'un glissement des chaines de poé/swéarla surface des nanoparticules. lls ont
également observé un effet Mullins plus prononcasdies systémes ou la silice n'est pas
dispersée de maniere homogéne et ont suppose torendéon locale plus importante dans les
régions a plus forte densité en silice. Les travdaxbiréfringence de Bokobza et coll. [84]
montrent également I'existence d'une orientatiors adaines lors de la déformation, ces
expériences accréditent les hypotheses priviléglast mécanismes liés au polymere comme le
glissement ou la rupture des chaines de polymeérétpdue ceux attribuant I'effet Mullins aux
agrégats.
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Dans leurs travaux, Kraus et coll. [85] n'ont pdservé de changement significatif de
densité de réticulation lors de I'étirement d’émséres chargés validant ainsi les résultats de
Danneberg et Brennan. Lors de mesures d’expansiaoldme, ils ont observé une augmentation
de volume de quelques pourcents apres 300% dentkfon alors que la décohésion du
polymere a la surface de la charge entrainerddrfaation de vacuoles augmentant de maniere
significative le volume du matériau. lls en ont doronclu que la rupture de liens entre les
chaines de polymere et les nanoparticules ne @euéfpe la raison principale de I'effet Mullins
et, contrairement & Danneberg et Brennan, ils oopgsé une interprétation liée a la rupture
d’agrégats (cFigure I-1T).

Hanson et coll. [86] proposent, quant a eux, urieedanterprétation des effets Mullins. lls
suggerent que la perte de rigidité provient deélduction de la densité d’enchevétrement des
chaines lorsque I'échantillon est soumis a unerdeftion (cfrigure I-1d). La partie réversible de
l'effet Mullins est expliquée dans ce cas par ladoiction d’un nouvel enchevétrement par
mouvements thermiques lorsque I'échantillon relaxe.

Enfin, la derniére interprétation des effets Mulia été proposée récemment par Y.
Fukahori [87]. Pour cela, il considére un modél8 @hases dans lequel les particules sont
recouvertes d’'une double couche de polymere. Dapsedmiére couche autour des particules, le
polymére est a I'état vitreux tandis que, dansdeoade couche les chaines ont une mobilité
inférieure a celle des chaines libresHigfire I-1®). Lors de la déformation, les chaines a mobilité
réduite s'orientent, les secondes couches de chaaytieule tendent a se recouvrir pour former
un réseau constitué de chaines a mobilité réduites de la décharge, ce réseau de charges a
mobilité réduite est rompu et se reforme lorsqéEHantillon est soumis a une déformation

supérieure a la précédente.

Dans cette partie, nous avons vu que les divergeli¢es a l'interprétation de I'effet
Mullins sont encore nombreuses. Les interprétatamgelles font aussi bien appel a la rupture de
liens inter-agrégats qu’a la rupture de liens egleasement des chaines entre les nanoparticules et

les chaines de polymére en passant par des phéesii@nuniquement aux chaines de polymere.
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a)

b)

c)

d)

e)

Figure 1-17 : Schématisation des différentes intengtations de I'effet Mullins [76] a) La rupture deliens entre
les nanoparticules et le polymére b) Le glissemedes chaines de polymeére a la surface des nanopauties c) La

rupture d’agrégats d) Le désenchevétrement des chrads e€) Le modeéle double couche
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1.4 Lesionomeres

1.4.1 Présentation générale

Les matériaux polymeres contenant une faible qigadé groupements ioniques sur leurs
chaines macromoléculaires (jusqu’a 20% mol.) squpekés ionoméres. lls présentent des
propriétés meécaniques originales et des morphdagjiéerentes comparées aux polymeres non
ioniques [88]. Ces matériaux sont étudiés depugstrentaine d’années a partir de polymeres tels
gue le polystyrene (PS), le polyisoprene (PIPpdlbutadiene (PB), le PDMS... La position des
groupements ioniques sur la chaine (téléchéligiéatare ou réguliere) ainsi que la nature du

contre-ion influencent grandement la microstructinsi que les propriétés du ionomére [89, 90].

1.4.2 Microstructure des ionomeres

Les ionoméres combinent donc des especes ioniquesreioniques dans la méme
macromolécule. Cette difféerence de polarité peatdooe a une séparation de phases du fait des
forces électrostatiques qui tendent vers la ségofgdes especes ioniques tandis que les forces
entropiques des chaines de polymere s’y opposent.

Un concept général, introduit par Eisenberg et ¢8ll, 92], est admis a I'heure actuelle
dans la littérature. Il suppose que les groupemienigues s’arrangent en paires ioniques ou les
ions de charges opposées sont séparés uniquenmdeatipeayon ionique. Il est également admis
gue ces paires ioniques s’agregent pour formendatplets (généralement assemblage de 5 a 15
paires ioniques). La formation de ces multiplets eisigée par la force des interactions
électrostatiques mais également par la fractionairtelde paires ioniques présentes sur les
macromolécules. La nature chimique du polyméreégsiement un parametre important, un
polymere avec une faible constante diélectriquanet faible température de transition vitreuse
aura tendance a favoriser la formation de muligplea position des groupements ioniques sur la
chaine de polymere joue aussi un role dans cettetstation. Les polymeres téléchéliques ont,
par exemple, tendance a former de plus larges pratki de part leurs plus faibles contraintes
stériques [92].

Ces multiplets primaires peuvent également s’agrégee eux et former de plus larges
structures appelées cluster ou agrégats ioniquedaille maximale (degré d’agrégation) des
multiplets est gouvernée par les contraintes siésaglu systeme, une fois cette taille atteinte, ils
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sont entourés d’une couche de polymeére contenargdgments de chaines non ioniques. Il est
donc impossible pour un multiplet d’en approcherautre a une distance inférieure a I'épaisseur
de cette couche de polymere, alors méme que leedoélectrostatiques les incitent a se
rapprocher. Les clusters sont donc un assemblagelese de multiplets. Leur taille est limitée
par les forces élastiques (entropiques) des chdmeslymeére qui tendent a dissocier ces clusters
[93]. La Figure I-18 schématise la microstructure d’'un ionomere a lol@s8PS neutralisé par des
ions Zrf* (SPS-Zn) a différentes échelles.

Batra et coll. [90] ont étudié par MET la microstiure de différents ionomeéres a base de
PDMS neutralisé par différents cations. lls morttrgune la microstructure de ces ionomeres
différe selon le cation utilisé. Les ionoméres raigés par des ions Baont une microstructure
composée d’agrégats en forme de batonnets ou gpbériceux neutralisés par des ioné'Gant
plutdt sphériques et inhomogénes en taille. Unie fooncentration en cations est nécessaire pour
observer des agrégats en forme de batonnets danmrieméres neutralisés par2Zralors
qu’aucun agrégat n’est observé pour les systémesatieés avec Co.

Des études ont montré que la quantité d’agrégaigues dépend de la fraction molaire en
groupements ioniques mais également de la natucatitin, des traitements thermiques et de la
méthode de synthese [94-96].

La formation des multiplets et des clusters a digeovée par différentes techniques
d’analyses. Par exemple,Raure I-1&, met en évidence la structure des agrégats iesidans le
SPS-Zn par MET filtrée en énergie (EFTEM) [97]. Oti@s études [98, 99] ont aussi montré la
présence de ces agrégats, zones a plus fortesnt@timas ioniques, par MET.
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c)

b)

Polystyrene

a)

Figure 1-18: Schématisation de la microstructure de ionomeéres a) Schéma d'un multiplet b) Schéma d'un

cluster ¢) Image EFTEM d'un agrégat ionique [97]

La microstructure des ionomeres est aussi etude8fAXS depuis de nombreuses années
puisque Lantman et coll. la décrivaient déja daus tevue en 1989 [93]. Un pic dit « ionique »
apparait pour des valeurs de vecteur d’'onde, gpdses entre 0,05 et 0,5'ASa position dépend
de nombreux facteurs tels que la nature du polynéergrocédé de synthése, le traitement
thermique ou le degré de neutralisation (rappotreete nombre de charges positives et
négatives). LaFigure 1-19 met en évidence, par exemple, dans des systemmaposés de

copolymére d’éthylene-propyléne fonctionnaliséscasee I'anhydride maléique (MAn-g-EPM) et
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neutralisés par des ionsZnl’augmentation et le décalage du pic de diffusiers les plus petites
valeurs de g lorsque le taux de neutralisation aumer Ce comportement peut étre expliqué par
un changement de coordination ; I'arrangementcgiérainsi que I'état d’agrégation augmentent
avec le degré de neutralisation. Les agrégats mleerd plus denses et plus larges, ce qui entraine
un décalage et une augmentation en intensité ddepitiffusion [100]. Tant et coll. [96] montrent

gue la position du pic caractéristique observe &XSSne dépend pas de la nature du cation.
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Figure 1-19: Courbes de SAXS pour des ionoméres MAn-§PM (7,33% Man) neutralisés par des ions Zfi

pour différents taux de neutralisation (DN) [100]

L’interprétation théorique de ce pic fut longtempgette a discussion mais aujourd’hui les
differentes études dans la littérature semblentcsier sur la validité de linterprétation
proposée par Yarusso et Cooper [101]. Ce modéteésenté sur I&igure 1-2Q considére une
sphere, constituée de paires ioniques, de rayonCBtte sphére est ensuite recouverte d’'une
couche de polymére de rayog orrespondant a la distance d’approche minimaie eleux de
ces agrégats (2d3). Le pic mesuré en SAXS correspondrait a la diffugle ces particules. Des
auteurs comme Wouters et coll. [96] ainsi que Batostet coll. [100, 102] considerent ce modéle
comme le mieux adapté afin de décrire les obsemnatile SAXS.

Enfin, d’autres auteurs comme Gao et coll. [1031 anssi vérifié la présence de
l'interaction ionique par spectroscopie infraroudis. montrent que I'échange entre les protons de
la fonction acide carboxylique et des cationg*Ziait apparaitre des bandes autour de 1500-
1660 cnt.
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Oom .r

Figure 1-20: Microstructure proposée par Yarusso etCooper [101] pour interpréter les résultats de SAX$Pour

Fa

les ionomeres. A droite : profil de densité électraque correspondant au voisinage d’'un multiplet

1.4.3 Propriétés mécaniques des ionomeres

L14.3.1 Comportement viscoélastique

Les matériaux ionomeres présentent des proprié&samyues originales, comme le
montre laFigure I-23 issue des travaux de Kim et coll. [104] et prémenl’analyse par DMA de
poly(styrene-co-sodium méthacrylate), P(S-coMaNahtenant différentes fractions molaires de
groupements ioniques. Dans ces systemes, les fatdtijmgissent comme des réticulants
physiques réversibles. Un décalage de la relaxagioncipale, T, vers les plus hautes
températures est observé lorsque la fraction i@igqugmente. L’augmentation de cette
température est probablement due a la diminutiomaleilité des chaines de polymere provoquée
par les interactions entre les groupements ionigiésschaines et les multiplets de cations. La
nature des groupements a également une forte ianmart Par exemple, les cations alcalins’(Na
K*) et les cations alcalino-terreux (figC&") induisent des comportements différents, laissant
penser que la valence des ions jouent un role i@piof93].

Comme le montre laigure 1-21, au-dela d’'une certaine fraction molaire en geoognts
ioniques (4,5%), on remarque I'apparition d'un et caoutchoutique a T > Tdont la valeur
augmente avec la fraction molaire d’ions. A haetagérature, un second pic de facteur de perte,
tan 8, apparait, associé a une chute du module de aa@ti®er, E'. L'interprétation de cette

seconde relaxation, habituellement notggd; fait encore débat dans la littérature.
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Figure 1-21: Propriétés viscoélastiques d'un ionom@ de poly(styréne-co-sodium méthacrylate) en fonicn de
la fraction molaire en groupements ioniques Na a) Module de conservation, E’, et b) facteur dperte, tan g,

en fonction de la température [104]
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Register et coll. [105] ont montré que la seuleotigéde I'élasticité caoutchoutique ne
permet pas d'expliquer la valeur du module obsepeér le plateau caoutchoutique des
ionomeres. lls en ont conclu que l'augmentationntedule était due a des enchevétrements
supplémentaires des chaines. Les extrémités d@&seshsont emprisonnées au sein d’'un méme
agrégat, les boucles que forment les chaines pew/entrecroiser provoquant ainsi une
augmentation de module.

Les travaux de Batra et coll. [90] sur des iona@sea base de PDMS neutralisé par
différents cations corroborent ces résultats oflsen effet mesuré une diminution de la fluidité
des systemes lorsque des agrégats sont présemstsagrégats ioniqgues améliorent donc le
renforcement mécanique.

Kim et coll. ont étudié le renforcement induit yarcorporation de groupements ioniques
[104]. Par analogie aux nanocomposites, ils oniralgsles agrégats ioniques a des particules
agissant comme des renforts dans une matrice sdpile des fractions molaires inférieures a
5%, ils ont montré que dans leurs ionoméres caggpode poly(stryréne-co-sodium
méthacrylate), les valeurs de module obtenues gerposent relativement bien & un modéle
hydrodynamique, les agrégats ioniques agissent donume des particules rigides dispersées
dans une matrice souple (€fgure 1-22. Au-dela de cette fraction molaire, ni le modéle
hydrodynamique, ni la théorie de I'élasticité cabwutique, ne permettent d’expliquer les valeurs
de module de conservation observée. En revancheauteurs ont réussi a obtenir une bonne
corrélation entre ces valeurs expérimentales ehotele basé sur la percolation d’objets rigides.
Ces résultats suggerent qu'aux fortes fractionsairesd en cation, les agrégats ioniques forment
un réseau au sein de la matrice polymére augmemiast tres fortement le module de

conservation.
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Figure 1-22: Ajustement du module caoutchoutique d'm ionomeére de P(S-co-MANa) en fonction de la fraction
molaire en groupements ioniques par un modele hyddynamique, la théorie de I'élasticité caoutchoutiga et

par la théorie de la percolation [106]

La valeur de ce plateau caoutchoutique dépendrégatede la nature du cation. Sur des
polyisoprenes téléchéliques dont les fonctiongleaaarboxylique sont neutralisées par des
cations monovalents ou divalents de différentdiesa{Na, K*, C&*, B&*, Mg*"), Tant et coll.
[96] montrent que la diminution de la taille duioat ou 'augmentation de la valence, augmente
la force de linteraction conduisant a une répopsgs élastique dans les sollicitations en

contrainte-déformation et a une rigidification datériau.
1.4.3.2 Origine de la seconde relaxation

Une des principales interprétations de la secoetiexation observée a T >, & été
développée par Eisenberg, Hird et Moore [91, 92]aqt donné leurs noms au modele EHM.
Selon ce modeéle, la taille et le nombre de pawmaegjues par multiplet dépendent de nombreux
facteurs comme I'encombrement stérique, la fleitébitles chaines de polymere, la taille des
groupements ioniques et la constante diélectriqusqaielette polymeére. Les auteurs considerent
gue lorsque les paires ioniques s’agréegent en pleti, une zone a mobilité réduite se forme a
leur voisinage. Les multiplets agissent donc commeéticulant multifonctionnel, physique et
réversible, immobilisant ainsi les chaines a laufage. Ce comportement est schématisé sur la
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Figure 1-23 L'épaisseur de la zone a mobilité réduite dépdad’ancrage de la chaine dans le
multiplet, de la masse molaire ou encore de I'étalet des chaines sur les multiplets. La taille
d’'un unique multiplet est trop faible pour qu'il eke sa propre transition vitreuse a grande
échelle. Cependant, lorsque la concentration es &gmente, les zones a mobilité réduite se
rapprochent et finissent par se superposiguré 1-29. Il y a alors percolation de ces zones, le
matériau exhibe une seconde relaxation associgéerarisition vitreuse du polymere immobilisé.
Selon les auteurs, cet effet joue un role clé dasspropriétés mécaniques originales des
ionomeres. Afin de valider leur modele, les auteam$ cherché a caractériser cette seconde
température de transition vitreuse par calorimélifiérentielle a balayage (DSC). Leurs analyses
DSC du poly(styréne-co-méthacrylate) neutralisédes ions Naont montré I'apparition d’'une
seconde transition vitreuse a haute température- (1%5-100°C) [104]. Eisenberg et coll. [50] ont
étudié différents polyméres renforcés par des remtioples de silice et ils ont analysé leurs
propriétés mécaniques par DMA. lIs ont systématitgre observé I'apparition d’'un second pic
de facteur de perte, tai qu’ils attribuent a la relaxation des chainespdimere a mobilité

réduite. Par analogie avec les ionomeéres, Eisenbeogll. valident la théorie EHM.

FC&.EA’F ca. 10 A
+ﬁca.26A

Figure 1-23: Schéma illustrant la zone de restricthn de mobilité autour des multiplets[91]
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Figure 1-24: Schéma illustrant le recouvrement du plymére a mobilité réduite selon le modéele EHM [91]

La seconde température de transition n’étant pamsatiquement observée par DSC,
certains auteurs émettent I'hnypothése que cetandecrelaxation ne serait pas liée a la transition
vitreuse du polymere a mobilité restreinte maiggtla la dissociation et a la mise en mouvement
des groupements ioniques [107], concept connu lgouem de « ion hopping » [108-110]. Une
représentation schématique de ce phénomene eséa®ur laFigure I-25 Ce processus se
caractérise par le « saut », d'un agrégat ionique @autre agrégat ionique, d’espéeces ioniques
présentes sur une chaine de polymere. Les assosidabniques sont dynamiques, elles sont
caractérisées par une durée de wigui détermine le temps qu’un groupement ionigagsp au
sein d’'un agrégat. Les groupements ioniques diffuskun agrégat a un autre permettant la
relaxation des segments de chaines auxquellesdepaments ioniques sont attachés. Lorsque ce
mécanisme se produit sur toute la longueur desanmaatécules, I'échantillon entier peut diffuser

et s’écouler sans que toutes les interactions i@sige rompent simultanément.
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Figure I-25: Schéma illustrant le mécanisme de « hopping » [88]

Afin de caractériser la force de ces associati@msques, la seconde relaxation a été
caractérisée par des analyses meécaniques dynanmugugséquences. Il a été montré que cette
seconde relaxation est dépendante de la fréquemgkg@ee [107]. De ces mesures et en
supposant un comportement de type arrhénien pdte tansition, I'énergie d’activation a pu
étre déterminée. Matsuura et coll. [111] ont trode& valeurs d’énergie d’activation comprises
entre 108 et 122 kJ.mblpour des copolyméres de styréne-méthacrylate dierao(PS-MaNa),
ce qui peut correspondre a une énergie de ruptudrdctures ioniques. Douglas et coll. [107],
qui ont trouvé des énergies d’activation compresase 160 et 300 kJ.nmbpour des polystyrénes
sulfonés, suggerent que cette énergie d'activasirdépendante de la force électrostatique entre
les groupements ioniques et doit étre reliée &tesite de charges. Sur des polystyrénes contenant
des fonctions acide acrylique, K. Suchocka-&§1d 2, 113] a également trouvé des énergies
d’activation autour de 150 kJ.mbolll a montré par ailleurs que cette énergie needéppas de la
masse molaire du polymére mais plutdt de la taillecation. Enfin, H.S. Jeon et coll. [114]

considerent également que la taille, la charge stde de cation pilotent cette seconde relaxation.

L5 Conclusion

Cette étude bibliographique a montré que l'analges propriétés mécaniques des
nanocomposites n’est pas triviale et que des phénesautres que l'incorporation de particules
infiniment rigides dans une matrice souple sontrésilérer. Il est nécessaire de ne pas négliger la
contribution des effets d’interface et des effets mhicrostructure dans linterprétation du

comportement mécanique aux petites et aux graréfesaations.
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Les nanoparticules de silice offrent la possibilité greffer de nombreux groupements
fonctionnelsvia les silanols de surface. Il est ainsi possibladeluler les interactions charge-
matrice et charge-charge. Par exemple, le grefidgegroupements hydrophobes limite les
interactions avec les chaines de PDMS. Il est éuaié possible de greffer des groupements
réactifs permettant d’établir des liaisons covasravec la matrice de polymere.

La dispersion des charges est un des parameéetrgmumnanfluencant les propriétés
mécaniques des nanocomposites. Des nanopartisolégs et parfaitement dispersées permettent
d’améliorer la surface de contact entre le rerdbta matrice élastomere tandis que des particules
agrégées peuvent emprisonner une certaine qudatpgélymére ou former un réseau percolant.

A T'heure actuelle, I'enjeu principal dans I'études nanocomposites est de parvenir a
décorréler les effets de structure des effets effate, ces deux contributions étant intimement
lites. En effet, modifier linteraction entre le lypmere et les charges par le greffage de
groupements modifie également [linteraction intetipalaire et donc potentiellement la
dispersion des charges au sein de la matrice Blasto

D’autre part, il apparait intéressant de faire dllmgie entre les nanocomposites et les
systemes ionomeres. Les groupements ioniques daseshonomeres ont tendance a s’'agréger et
a former des multiplets qui peuvent eux-mémes 8@@r et former des clusters. Dans la
littérature, ces clusters, dont la géométrie @tille sont trés variables, sont parfois assiméés
des renforts et les ionoméres a des hanocomposites.

Afin de répondre a cette problématique, des nanpogites modéles a base de PDMS et
de silice seront synthétisés dans cette étude. dystemes a interactions électrostatiques
équivalents ou les mémes chaines de PDMS sontafisées par différents cations seront
également synthétisés. La maitrise des sites dwmulegion, des interactions chargbarge et
chargematrice ainsi que des microstructures permettraistgocier les effets de microstructure
des effets d'interface. L'analyse des propriétégaglastiques de ces matériaux alimentera la
discussion sur l'origine du renforcement dans lasogcomposites et dans les ionomeres, les
mécanismes régissant les phénomenes comme |'effetePou I'effet Mullins seront également

étudiés.
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Chapitre Il : Syntheses et caractérisations
physico-chimiques



Chapitre 1l : Synthéses et caractérisations physicmiques

Ce deuxieme chapitre de thése décrit le principe dilérents modes opératoires utilisés
pour la synthese des matériaux nanocompositesnemeres, ainsi que leurs caractérisations
physico-chimiques. Les protocoles expérimentaux gasentés plus en détail dans I'annexe |.

La premiére partie de ce chapitre est consacrég fanctionnalisation du PDMS, a la
synthese d’'un réseau de PDMS, a la fonctionnadisates nanoparticules, ainsi qu’'a la mise en
place d'un protocole de mise en oeuvre contrbléereproductible des nanocomposites.
L’efficacité de ces synthéses a été vérifiee piérdintes techniques (SEC, RMN, IR, ATG, XPS,
gonflement...).

La deuxieme partie de ce chapitre est consacraesgnthése des ionomeres. Ces matériaux
sont synthétisés avec les mémes chaines de PDME&eties utilisées pour les hanocomposites.

Ces matériaux ont été caractérises par IR, ICPT&.A

II.1 Syntheése et caractérisation des nanocomposites

I1.1.1 Préparation de la matrice PDMS

I1.1.1.1 Fonctionnalisation du PDMS

La premiere étape de synthese consiste a fonctisende PDMS a,w-dihydroxy
téléchélique commercial (PDMS). Dans ce projet, HBMS est fonctionnalisé par des
groupements acide carboxylique (PDMS-COOH) et il @disé comme macromonomere de
référence afin de comparer les matériaux et lagctsires entre eux. Les mémes chaines de
polymeére sont utilisées pour la synthese des ionesnét pour la réticulation de la matrice
élastomere dans les nanocomposites. Le polymeiisi &b téléchélique (les fonctions réactives
sont situées aux extrémités des chaines) afin deiseales sites de réticulation et de synthétiser
des réseaux modeles. La masse molaire du polymdigé utst volontairement tres faible
(1000 g.mot - n~10) afin d’avoir un nombre de fonctions acithrboxylique suffisant pour
obtenir un ionomére ayant une structure cohésiviadice de polymolécularité de ce PDMS
commercial a été mesuré par chromatographie d'siuiustérique (SEC) et est égal a 1,35 (cf
Figure 1I-]). Les conditions expérimentales sont détailléessdéannexe |. Cette valeur est
acceptable pour la synthese de nanocompositesaleandu dRI est négative car le rapport dn/dc
du PDMS est négatif.
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Figure II-1: Chromatogrammes du PDMS et PDMS-COOH dande chloroforme

Le PDMS commercial posséde des groupements fometisralcool aux extrémités. La
fonctionnalisation des extrémités du PDMS en growgrgs acide carboxylique est décrite dans la
littérature. Différentes voies de synthése faisagagir I'anhydride succinique sur le PDMS
commercial ont été explorées. La premiere méthodsiste a faire réagir I'anhydride succinique
pendant 24 heures a 40°C en présence de pyridingouwpi a la fois le réle de solvant et de
catalyseur. Les résultats RMN ont montré la présetione impureté qu’il a été impossible de
caractériser et d’éliminer. De ce fait, une autegevde synthese en solvant a été étudiee. La
réaction consiste a faire réagir a 60°C pendariie2des le PDMS et I'anhydride succinique dans
le tétrahydrofurane (THF) en présence d'un catalysk triethylamine. Les résultats RMN
montrent que toutes les chaines de polymeére orfoBtdionnalisées par des groupements acide
carboxyligue mais un rendement faible (de 50%pbgtnu. Une troisieme méthode de synthése a
donc été envisagee. Elle consiste a faire réapif08C pendant 24 heures I'anhydride succinique
sur le PDMS en masse (milieu visqueux) en présdheae catalyseur, 'oxyde de dibutyle étain
(cf Figure 11-2) [1].

0
| oxyde de dibutyl etalno
HO Si-0 oH + N )K/\f
! n 110°C/24H
)

Figure 1I-2: Réaction de fonctionnalisation du PDMS
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L'efficacité de la fonctionnalisation a été caraist®e par RMN dans du chloroforme
deutéré (CDG). Les conditions expérimentales sont détailléesdannexe |. Le spectre de la
Figure 1I-3 montre l'apparition des pics e’ et f suite a lan€tionnalisation par I'anhydride
succinique et le déplacement des protons a eria@isence des protons a sur le spectre du PDMS
fonctionnalisé acide carboxylique prouve que latiéa est totale. La valeur des intégrales des
pics est également concordante et montre gu’ibrnpas de réticulation du macromonomere ou de
dimérisation. Les résultats RMN montrent que tolgeshaines ont été fonctionnalisées et que la

réaction est quantitative. Cette méthode de syath&konc été adoptée pour la suite des travaux.

d
a C|
HO/\/\<Si-O>\/\OH d
a b \l n
b C
W S B
W Wor
Mn = 1200g/mol b0 g C,d’ o
o 10 ONO/\/{sli—o}\/\o)Wo d’
oH € b" \I' /a OH

4.0 35 3.0 25

121

2,
1.945

e'f’ | o
\ I I S|
W

2.0 1.5 1.0 0‘.5
Figure 11-3: Spectres RMN du proton du PDMS et PDMS-COOHdans CDCL;
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L’analyse des spectres infrarouge (conditions exprtales dans 'annexe 1) deHagure
I-4 confirme également la fonctionnalisation du PDM& :bandeuoy a environ 3300 crh
disparait et un pic di aux vibrations de la ban@odgationucoon apparait & 1740 ¢ La
polymolécularité du PDMS-COOH a également été déteye par SEC : une valeur de 1,33 a été
obtenue. Cette valeur est comparable a celle obteour le PDMS commercial, il n'y a donc pas

eu de couplage entre les chaines de PDMS lorsfdadtionnalisation.
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Figure II-4: Spectre infrarouge du PDMS et du PDMS-COH

I1.1.1.2 Réticulation chimique du PDMS fonctionnalisé

Afin d’obtenir un réseau tridimensionnel, les clesinle PDMS-COOH ont été réticulées.
Il est décrit dans la littérature que l'oxyde des(&-méthyl-1-aziridinyl)phosphine, autrement
appelé MAPO, peut réagir sur les fonctions aciddmg/lique du PDMS-COOH et donner un
réseau tridimensionnel grace a sa triple fonctibwngf Figure 11-5) [2, 3].

’ )
/// o—/sw[o\/s/g”

Figure 11-5: Réaction de réticulation des chaines d@DMS-COOH avec le MAPO

Une quantité de MAPO légérement supérieure a lalstmétrie (exces de 20 % mol.) a

été homogénéisée avec le PDMS-COOH. Ce mélangeswterété introduit dans un moule
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pendant 4 jours & 65°C. Un film mince de 5x4x0.F est obtenu. Le taux d’extractible a été
déterminé par mesure du taux de gonflement. Cetiéyse consiste a placer une massedM
réseau de polymeére dans un solvant - le toluemsmdant une semaine a 23°C [4]. Le solvant est
renouvelé tous les jours afin d’extraire la toéalites chaines de polymére n’ayant pas réagi. La
masse Mdu réseau de polymére gonflé est ensuite mespuéeune fois le réseau de polymere
séché, sa masseyMst mesurée. Le taux de gonflement Q, ainsi queube d’extractible F, sont
calculés a partir des équations 4 et 5 [5]:

Q=1+pP0lymére M,-M, (4) F:(l_‘gi)Mi_(l_‘gd)Md
Phroluene Md(l_gd) (1_£i)Mi

)

Avec ppoymerela masse volumique du PDM@giuene 18 masse volumique du toluerela fraction
massique initiale de silicey la fraction massique de silice aprés gonflementavhasse initiale,
Ms la masse gonflée etMa masse séchég.eteq ont été déterminés par ATG (voir conditions

annexe |)

Un taux massique d’extractible inférieur a 7% aaktenu pour tous les nanocomposites.
Cette valeur est comparable a celle déterminée idalittérature [6] ; la réticulation peut donc
étre considérée comme efficace. A partir de laurade gonflement Q, il est possible d’estimer la
masse M entre noeuds de réticulation. L’équation 6 part’lodgpothese que le gonflement du
réseau suit le modele affine et se base sur le lmdég-lory-Rehner, développé a partir du calcul

de la variation d’énergie libre du réseau gonflééquilibre [4]. ®o correspond a la fraction

volumique de polymére a I'équilibre dans le résganflé et est égal a V1 est le volume
molaire du solvant (106,5 cfmol pour le toluéne) et est le coefficient d'interaction de Flory
entre le solvant et le polymeére (une valeur moyatm®,60 a été choisie pour le couple PDMS-
toluéne [4]).

1 (Dz 1/3

IN1-®,) +d, + yb, =-V1x o)
( 5) >+ Y@, M_o)| 2 2 (6)

Une valeur de Md’environ 6500 g.mdl est obtenue, ce qui est pratiquement 5 fois plexéé

que la valeur théorique attendue (1200 g:fhdUne valeur plus faible et plus conforme avec la
valeur attendue aurait vraisemblablement été obtesiule calcul avait été réalisé suivant

I'hypothese du réseau fantome. Cette différence pée expliquée par la non réactivité de
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certains cycles aziridinyles. L'efficacité de lsacéon entre un cycle aziridinyle et le PDMS-
COOH est donc estimée a 70 %.

I1.1.2 Protocoles de fonctionnalisation des nanoparticules

Les charges utilisées sont des nanoparticuledide de type Ludox TMA (Tétra Méthyle
Ammonium). Ces nanoparticules commerciales sotiailement dispersées a 35% massique dans
'eau. Le PDMS-COOH ainsi que certains réactifq\€tasolubles dans I'eau, il est nécessaire de
transférer les particules dans un solvant orgarnidjgéhanol. Le transfert des particules de I'éau
I'éthanol a été effectué par dilution d’un factewlerla suspension aqueuse initiale.

I1.1.2.1 Greffage de groupements hydrophobes

Le greffage de groupements sur les nanoparticuesilite permet de controler les
interactions chargenatrice et chargeharge. Le greffage de groupements hydrophobesesur
particules de silice se base sur de précédentde<{u, 8] et il a été réalisé en faisant réagir
I'octyltriméthoxysilane sur les fonctions hydroxgleles nanoparticules pendant 18 heures a

température ambiante dans I'éthanolFgfire 11-6).

OH ?H
CH CH
HO. OH HO OfSi<Q 2# 3
OIMe /O
) 18Hrs/Tamb
HO OH + 2 MeO—Sll—QCHZ—L—CH3 HO Ofs‘i+CH2‘)TCH3
OMe OCH,
HO OH HO OH
OH OH

Figure 11-6: Réaction de greffage de groupements hydphobes sur les nanoparticules de silice

I1.1.2.2 Greffage de groupements portant des extrémités acide carboxylique

Afin d’établir des liaisons covalentes entre lestipales et la matrice de PDMS-COOH
par l'intermédiaire du MAPO, nous avons envisaggrédfage de groupements dotés d’extrémités
acide carboxylique. Selon la littérature ce typegdeffage peut étre réalisé en faisant réagir le

3-aminopropyl-triméthoxysilane (APTS) sur les sidEndes nanoparticules, puis en faisant réagir
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les fonctions amine de I'APTS sur I'anhydride saaie [9, 10]. Ce greffage, comprenant deux
étapes, a été adapté a nos systemes.

Lors de la premiere étape, I'anhydride succinigéagit sur 'APTS. Dans un tricol
préalablement dégazé sous argon, 'APTS est d’athisgbus dans le dioxane, puis une quantité
équimolaire d’anhydride succinique est introdulte. mélange est chauffé & 35°C en début de
réaction et est laissé a température ambianteagptagion pendant 4 heures. La solution obtenue
est filtrée puis évaporée sans chauffer. Le prodistitant est alors caractérisé par RNN
(cf Figure 11-7). Le greffage de I'anhydride succinique sur 'AP&St vérifié par le décalage des
protons e de la fonction amine en €e’. L'apparitd® protons h est caractéristique des fonctions
acide carboxylique alors que les protons f et gesmondent aux protons des {i¢ I'anhydride
succinique greffé. Les valeurs d’intégrales comesient aux nombres de protons des différentes

fonctions chimiques. Le pic a 3,34 ppm sur le iigéiokl correspond au signal de I'eau.

OMe g c

d MeO—Si NH, o

-
Y]
-
=
-
=)
©
© -]
~
o
o
FN
©
)
-
]
°
3

an a C g
d MeO—S:i/\b/\

N COOH h
H

OMe

Figure 11-7: Spectre RMN proton de I'aminopropyl-trim éthoxysilane dans CDClL et du silane fonctionnalisé
dans DMSO

La seconde étape consiste a faire réagir 'agenjrefage précédemment synthétisé sur

les nanoparticules en suspension a 5% massiquel’@dranol. Pour cela, le réactif est mis en
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solution dans I'éthanol, puis il est ajouté gouttgoutte a la suspension de nanoparticules. Le
mélange réactionnel est maintenu sous agitationdgrgndeux jours avant dialyse. Les
nanoparticules ainsi fonctionnalisées sont peuestadt ont tendance a former des agrégats. Afin
d’améliorer leur stabilité en suspension, des nartmules doublement modifiées ont été
synthétisées. Les nanoparticules sont tout d’abgditophobisées (cf 11.1.2.1) avant le greffage
des groupements acide carboxylique fafure 11-§). Les suspensions de nanoparticules alors
doublement greffées sont stables (les suspensess troublent plus). Ce double greffage permet
a la fois de limiter les interactions physiquesiparticulaires responsables de I'agrégation et

d’envisager la formation de liaisons covalenteseelat matrice et les nanoparticules.

OH OMe
Olle o O*S‘i /(,CHZ#CH3
OH | _(CH,)y—CH;, om 0 o
HO, o—si_ 7 e J\A 2 days/RT /
? +  MeO-Si~{CHy N COOH  —m  Ho 0—8i~{-CHy7},~CH;
HO O*%i%CHZtCH3 OMe /0 H
OH HO 0-Si{-CH,}—N COOH
HO OH oH | : W
OH OH o
Figure 11-8: Réaction de greffage de groupements peant des fonctions acide carboxylique sur les

nanoparticules de silice hydrophobisées

I1.1.2.3 Purification des nanoparticules fonctionnalisées

Afin d’éliminer I'exces de réactif pour qu’il neye pas le role de plastifiant ou qu’il ne
perturbe pas la réticulation de la matrice élastemies suspensions de nanoparticules ont été
dialysées. L’évolution de la perte de masse de®pwaticules (avec le nombre de dialyses
effectuées) est suivie par analyse thermogravimétr{conditions expérimentales détaillées dans
I'annexe 1) en fonction du nombre de dialysesHgfire 11-9. Le prélevement PO ou une perte de
masse d’environ 7,50% est observée, correspond sudpension de nanoparticules avant la
premiere dialyse. La quantité de masse perdue denansuite avec le nombre de dialyses,
jusqu’a atteindre une valeur considérée comme aotestpour les prélevements P5 et P6. Ces
prélevements correspondent respectivement a 102etidlyses. Lors de la synthése des
nanoparticules, les suspensions ont donc été dedy$0 fois afin d’éliminer la totalité du réactif

qui n'a pas réagi.
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Figure 11-9: Perte de masse obtenue par ATG pour lesanoparticules hydrophobisées aprés dialyse (lekiffres

entre parenthéses indiquent la perte de masse duaxasilanes)

I1.1.3 Caractérisation des nanoparticules

I1.1.3.1 Taille des nanoparticules initiales

La taille des silices utilisées ainsi que leur padpersité ont été déterminées par
microscopie électronique a transmission (MET) et giffusion des rayons X aux petits angles
(SAXS). Les conditions expérimentales sont déedlldans I'annexe I.

Les images acquises par microscopie montrent paalyse d’image, que les particules
sont parfaitement sphériques avec un diametre mdge&® nm et une déviation standard de 6 nm
(cf Figure 1I-10. Les mesures de SAXS ont été réalisées sur dexpadicules dispersées dans le
DMAc. Le transfert des nanoparticules dans le DN#A&té effectué par dilution d’un facteur 2 de
la solution de départ, puis par évaporation deula@d'évaporateur rotatif. Les mesures de SAXS
(cf Figure 11-17), réalisées sur une suspension diluée (~ 1 % qassicorroborent bien celles de
microscopie puisque I'ajustement des points expEmiaux par un modéle de spheres dures (cf
annexe I) donne un diametre moyen de 28 nm et awatidn standard de 5 nm. Les particules

sont donc parfaitement dispersées et aucune agnégegst observée.
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Figure 11-10: Image par MET des nanopatrticules et dstribution des diameétres correspondants
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Figure 11-11: Intensité diffusée obtenue en SAXS suune suspension diluée de nanoparticules dans du DMAc

la ligne continue représente I'ajustement des doneé expérimentales par un modéle de sphéres dures
I1.1.3.2 Caractérisation par RMN des nanoparticules modifiées
Afin de s’assurer que les groupements octyle eteacarboxylique soient bien greffés sur
les nanoparticules de silice et non pas simplemésrbés a la surface, des analyses par RMN du

silicium en phase solide ont été réalisées (canditexpérimentales détaillées dans I'annexe ). |l

est capital que les groupements comportant leéreittes acide carboxylique soient greffés et non
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pas adsorbés puisque ces groupements doiventrétablliaisons covalentes avec la matrice. Les
propriétés mécaniques dépendront de I'établissemenon de ces liaisons covalentes.

Les mesures ont été réalisées en polarisationéeroise technique non quantitative mais
qui permet d’augmenter l'intensité du signal. Bllermet ainsi de caractériser les atomes de
silicium d’une nanoparticule de silice. Pour lesogarticules nues (fgure 11-19, les signaux &

Q® et @ représentent respectivement les siloxanes decgyties silanols et les silanediols. Pour
les nanoparticules greffées, les signadxTF et T° correspondent respectivement aux atomes de
silicium du silane greffé et qui a formé une, deuxtrois liaisons avec la nanoparticule de silice
ou avec un autre silane [11]. SurHaure 11-12 les déplacements chimiques des atomes de silice
Q*, @ et & sont respectivement identifiés & : -112,5, -10®2tppm. Aprés greffage les signaux
correspondants aux atomes de siliciumTF et T°, apparaissent a : -47,5, -57 et -67,5 ppm. Ces
signaux sont identifiables aussi bien pour les part@ules hydrophobisées (Si8) que pour les
nanoparticules doublement greffées (SHA). Ces mesures mettent en évidence les liaisons
covalentes entre les silanes et les nanoparticules silanes ne sont donc pas simplement
adsorbés a la surface des nanoparticules. Néanneeitts technique ne permet pas d’identifier le
silane greffé, c’est-a-dire de différencier lesugprements hydrophobes des groupements portant la
fonction acide.

- SiO, non fonctionnalisée

Qa """ - SiO, non fonctionnalisée
——SiO, H 7

Sio, HA

I T T T T T T 1
50 0 -50 -100 -150 -200

(ppm) (ppm)

Figure 1I-12: Spectres RMN du silicium en phase soliel des nanoparticules H et HA
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I1.1.3.3 Caractérisation par XPS des nanoparticules modifiées

L’identification du type de silanes greffés a lafaoe des nanoparticules a été effectuée
par spectroscopie de photoélectrons X (XPS). Lesliions expérimentales sont détaillées dans
'annexe I. LaFigure II-13 représente les points expérimentaux et les ajesterthéoriques des
énergies de liaison du carbone, caractéristiguesdd&rentes fonctions chimiques. Les points
experimentaux ont été déconvolués en différentasgijannes afin de faire apparaitre les énergies
de liaison [9, 12]. Il existe une bonne corrélatemtre les points expérimentaux et les ajustements
théoriques. Le signal des nanoparticules de sgiedffées avec des groupements hydrophobes
(SIO, H) a été déconvolué en trois gaussiennes : leiprguit centré a 283,5 eV correspond a
I'énergie de liaison Si-C, le pic a 285 eV peuedittribué aux liaisons C-H tandis que le pic a
287 eV est assimilé aux liaisons C-O issues dagpgments méthoxy n'ayant pas réagi.

La déconvolution du signal des nanoparticules daubht greffées par des groupements
hydrophobes et des groupements acide carboxyli§i@, HA), a permis d’obtenir cing pics
distincts. Les trois pics centrés a 284, 285 et28% possedent les mémes énergies de liaisons
gue ceux obtenus pour la silice H, caractéristigless groupements hydrophobes. Par contre, le
pic a 286,5 eV n’est plus seulement attribué aaisdins C-O issues des groupements methoxy
n'ayant pas réagi, mais aussi aux liaisons C-Oepités dans le silane portant les fonctions acide
carboxylique. Le pic a 289 eV peut étre attribu& Aaisons N-C=0 présentes dans le silane
fonctionnalisé COOH tandis que le pic a 290,5 elgaant a lui attribué aux liaisons O-C=0.

Les analyses XPS ont donc permis de vérifier |I&age et de différencier la nature des
groupements greffés sur la surface des nanopasicules nanoparticules SICH sont
effectivement greffées par des groupements hydimghalors que les nanoparticules SHRA
sont greffées non seulement par des groupementsghabes mais aussi par des groupements

portant des fonctions acide carboxylique.
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Figure 11-13: Spectres XPS des nanoparticules H (A9t HA (B) par XPS, ajustement des points expériments

par une somme des gaussiennes en trait pointillé

I1.1.3.4 Caractérisation de I'hydrophobie et analyse infrarouge des nanoparticules

hydrophobisées

Les nanoparticules greffées avec des groupemerdsopiyobes ont également été
caractérisées par spectroscopie infrarouge et paumas d’angle de contact d’'une goutte d’eau
déposée sur une pastille de silice greffée. Lawale I'angle de contact augmente avec le rapport
silane/silice et tend vers un plateau a partir e’waleur de rapport massique initial de 0,10 (cf
Figure 11-142). Au niveau du plateau, I'angle de contact est%#*, indiquant la forte hydrophobie
de la surface [8]. Dans la suite de I'étude, urpoapmassique initial silane/silice de 0,15 a été
utilisé pour la modification des nanoparticulessileee lors de la synthese des matériaux. Les
silices ont été également caractérisées par infgarqcf Figure 11-14). Les spectres montrent
I'apparition de trois bandes autour de 2925™crelles sont caractéristiques des vibrations
d’élongation asymeétrique des liaisons —£Hles groupements octyle. Les nanoparticules
doublement greffées n'ont pas pu étre caractéripaesnfrarouge, la quantité de groupements
portant des fonctions acide carboxylique étantiafge au seuil de détection de I'appareil.
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Figure II-14: a) Variation de I'angle de contact etdu taux de greffage en fonction du rapport silanedlice — b)

Spectre infrarouge des nanoparticules H

I1.1.3.5 Détermination du taux de greffage par analyse thermogravimétrique

La quantité de groupements greffés a été obtenueapalyse thermogravimétrique
(ATG). Les mesures ont été faites de 20 a 750°C ave rampe de 10°C/min sous air. Les
nanoparticules ont été préalablement séchées pehflarsous vide a 135°C. La premiere perte
de masse observée sur Iegure 1l-13 et Figure 1I-1% autour de 100°C correspondent a l'eau
adsorbée ou liée a la surface des nanoparticulalgyrélle séchage a 135°C, une quantité d’eau
non négligeable reste liee a la surface des naticydas. La quantité d’eau présente est plus
importante pour les silices nues que pour les esligreffées, le greffage de groupements
hydrophobes ne favorise donc pas la reprise enleadifférence entre la perte de masse des
silices nues et des silices fonctionnalisées €2ftfeet 750°C correspond a la perte de masse des
groupements hydrophobes. Pour estimer le taux eféage, on a considéré 5 fonctions silanols
par nm?2 et une surface spécifique de 150Mm2g Figure 1l-14a montre que pour un rapport
silane/silice supérieur a 0,30 on tend vers ureplatorrespondant a un taux de greffage de 45%
de groupements silanols. Lors de la synthese dé&Srianax, un rapport massique silane/silice de
0,15 a été utilisé, ce qui permet d’atteindre wx tade greffage moyen de 31% (gure 1I-13) et
une hydrophobicité maximale des nanoparticules cemiscuté précédemment.

Pour la synthese des nanoparticules doublementégsefun rapport massique silane
CO,H/silice de 0,03 a été utilisé pour le deuxiemdfgge. Les analyses ATG (€fgure 11-19)
ont éte faites avant (prélevement PO) et apresdlgsds (preléevement P3). Le taux de greffage a

été calculé a partir de la perte de masse aprBselidn taux de greffage en groupements portant
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des fonctions acide carboxylique de 1,65% a étémbtCeci correspond a environ 250 fonctions

acide carboxylique greffées par nanoparticule.
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Figure II-15: Perte de masse suivie par ATG pour leganoparticules a) H et b) HA

I1.1.4 Syntheése et caractérisation des nanocomposites

I1.1.4.1 Stabilité des suspensions de départ

Les mesures en SAXS (non présentées ici) ont mapt@pres fonctionnalisation, le
transfert des nanoparticules dans le DMAc n’avag @'influence sur leur taille moyenne ni sur
leur état d’agrégation. Les intensités diffuséeasl@s suspensions de nanoparticules H et HA se
superposent sur I'ajustement théorique obtenu Eagenanoparticules NF. Quel que soit I'état de
surface des silices, les nanoparticules restefdifment dispersées dans le DMAc.

La stabilité des suspensions a été comparée pib@redits solvants (DMAc ou EtOH) et
différents traitements de surface. Les suspenslans I'éthanol a 5% massique ont été analysées
par diffusion des neutrons aux petits angles (SANSprotocole expérimental est détaillé dans
'annexe |. LaFigure II-16 représente l'intensité diffusée en fonction duteecde diffusion q pour
les différentes suspensions dans I'éthanol comparédacteur de forme des nanoparticules
d’origine. Dans des gammes de q comprises entrarfidet 1 nnt, le signal des suspensions se
superpose parfaitement a I'ajustement du facteufodee des nanoparticules. Le greffage de
groupements ne modifie donc pas la taille des ramioples. A petit g (q < 0,1 rify, l'intensité

diffusée est inférieure au facteur de forme desparticules et un pic de structure apparait a
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q ~ 0,1 nrit. Ce comportement peut é&tre expliqué par un effiatahcentration des nanoparticules
avec interactions répulsives. Aucune agrégationpeet donc étre déduite de ces mesures.
Cependant, les suspensions dans I'éthanol sontinolules que les suspensions dans le DMACc.
Des analyses a des valeurs de q plus faibles peameet de déterminer avec exactitude I'état
d’agrégation des suspensions. Des analyses ersidiffde lumiére ont également été menées

mais elles n'ont pas permis de caractériser cameent les suspensions dans 'EtOH et dans le

DMAc.

/& (cm™)

Figure 11-16: Intensité diffusée obtenue en SANS poules différentes nanoparticules dispersées dansth@nol.

La ligne pleine correspond au facteur de forme obtau pour les nanopatrticules initiales

I1.1.4.2 Synthése des nanocomposites

La synthése des nanocomposites a été effectuéeddarssolvants différents : 'EtOH et

le DMAC et elle se réalise en deux étapes. La mmnionsiste a introduire goutte a goutte la
suspension de nanoparticules (dans I'EtOH ou le DM#ans le PDMS-COOH en solution dans

le méme solvant. Le mélange est maintenu soustiagitpendant 10 min puis chauffé & 60°C
sous flux d’air afin d’évaporer lentement le solvdra suspension visqueuse ou le gel (suivant la
fraction de silice introduite) ainsi obtenu est 8IS vide secondaire pendant quelques heures de
maniere a éliminer les dernieres traces de solMaagent réticulant (MAPO) est ensuite
additionné et le mélange est homogénéisé. La dea@tape consiste a introduire le mélange final

dans un moule en verre afin de préparer un filrh dem d’épaisseur. L'utilisation d’'une presse a
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chaud est parfois nécessaire afin d’éliminer ldgebuw’air pour les mélanges les plus visqueux.
Le moule est ensuite placé pendant quatre jouts@.8 e paragraphe précédent a suggéré que la
stabilité des suspensions de départ peut variemsiel solvant utilisé. De plus, la vitesse
d’évaporation de I'éthanol est plus rapide queecelu DMAc, ce dernier ayant un point
d’ébullition supérieur (153°C) a I'éthanol (79°@ne microstructure avec de plus larges agrégats
est donc attendue pour les nanocomposites syrékétipartir des suspensions dans I'éthanol. La
nomenclature des différents échantillons synthe®sé rassemblée dans le Tableau 2.

I1.1.4.3 Mesures de gonflement

La qualité de la réticulation a ensuite été évaheiedes mesures de gonflement comme
décrit pour la matrice (cf 1.1.1.2). A partir d®s mesures, il est possible de calculer (cf
équations 4 et 5) la fraction de soluble Kefure 1I-17) ; elle est globalement inférieure a 10 %
massique indiquant la bonne réticulation des nai&r(voire inférieure a 7 % pour les matériaux
synthétisés dans le DMAc). La meilleure réticulatipour les matériaux synthétisés dans le
DMACc peut étre expliquée par la meilleure disparsies nanoparticules. De maniére générale, le
taux de gonflement Q diminue avec la fraction vatume de silice (cFigure 11-1D). Incorporer
des nanocharges dans une matrice polymere condui¢ 3gere augmentation de la rigidité du
réseau limitant ainsi le gonflement du polymere. plas, le traitement de surface des
nanoparticules, ou la dispersion des nanoparticakesemble pas avoir une influence majeure sur

le taux de gonflement.

0,20 T T 3 T T T T

—=—HA (DMAC) —=— HA (DMAc)
a) —=—H (DMAc) —=—H (DMAc)
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v —o— EH (EtOH) —o— EH (EtOH)
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Figure 11-17: a) Taux d'extractible et b) Taux de gnflement exprimé en % massique pour les différest

nanocomposites synthétisés en fonction de la frasti volumique de silice
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I1.1.4.4 Détermination de la fraction volumique de silice des nanocomposites

La fraction volumique de silice dans les nanocoriipssa été déterminée par ATG
comme le montre l&gure 11-18 Les analyses ont été réalisées de 20 & 750°Casoasec une
rampe de température de 10°C.tiha différence entre la perte de masse a 750°@ detrice
et celle des nanocomposites permet de déduirad¢tidn volumique de nanoparticules de silice

présente dans le matériau. Les résultats sont n@spdans |gableau 2

matrice
7,5%
10,5%
14,5%
17,4%
21,3%

-10 -
-20 -

-30 4

40

-50 -

-60 -

-70 4

Perte de masse (%)

-80 -

-90 -

-100 T T T T T T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700
Température (°C)

Figure 1I-18: Perte de masse obtenue par ATG pour @fiérents nanocomposites H
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échantillons Solvant Surface des nanoparticule % volumique de slice
NF5 5.1
NF10 10.2
NF15 DMAc 14.6
NF18 18.1
NF23 NON GREFFEE 22.6
ENF3 2.5
ENF7 7.5
ENF13 EtOH 13.3
ENF19 18.9
ENF23 22.8
H5 4.8
H7 7.5
H10 10.4
DMAc

H17 17.4
Ho1 HYDROPHOBISEE 913
H30 29.6
EH8 8.3
EH13 EtOH 12.6
EH16 15.4
HAS5 DOUBLEMENT GREFFEE | 5.2
HA9 HYDROPHOBISEE ET 9.5
HA14 DMAC ACIDE CARBOXYLIQUE | 13.6
HA16 16.5

Tableau 2: Nomenclature des nanocomposites synthats et la fraction volumique de silice correspondam

I1.1.4.5 Détermination de la température de transition vitreuse

Les propriétés physiques des nanocomposites ontcat@ctérisées par calorimétrie
différentielle & balayage (DSC), les conditionsé&kpentales sont détaillées dans I'annexe I. La
Figure 11-19 représente la deuxieme montée en température lpsuruiles de départ, la matrice
réticulée et le nanocomposite NF10. Seul le theramogne du nanocomposite NF10 est donné,
les thermogrammes des autres nanocomposites étahtables.

Une seule transition vitreuse est observable pp@DMS commercial et pour le PDMS-
COOH, respectivement a -118°C et a -104°C, cpordant a la transition vitreuse des chaines
de PDMS (unité de répétition). La fonctionnalisatibu PDMS augmente sa transition vitreuse

d'une quinzaine de degrés (Thbleau 3, ce qui peut s’expliquer par la création de tas
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hydrogene inter-chaines dans le PDMS-COOH. Suthkxsnogrammes de la matrice réticulée et
du nanocomposite, deux transitions vitreuses stwservables : celle relative a la transition
vitreuse des chaines de PDMS & -109°C et une éhplute température a -54°C. D. Katz et | .G.
Zewi [2, 3] assimilent cette transition a la tengiére de transition vitreuse des nceuds de
réticulation. Dans les nanocomposites, les chaides PDMS sont extrémement courtes
(1200 g.mot), les extrémités représentent une partie impartaht réseau polymeére. Cette
seconde transition sera discutée plus en détarls Hanalyse des propriétés mécaniques. Les
transitions vitreuses des nanocomposites sont wke fplble amplitude par rapport a la matrice.
Les échantillons analysés par DSC ont approximaieré la méme masse, la quantité de
polymeére diminue avec la fraction de silice, lensigest donc atténué. Il est également important
de noter gu'aucun pic de cristallisation n’'est obable, les nanocomposites synthétisés ne

contiennent donc que du polymére amorphe.
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Figure 11-19: Thermogrammes obtenus par DSC pour lesligomeéres de départ, la matrice réticulée et le

nanocomposite NF10
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Tgionset | Tgiinflection Tg.onset | Tgqinflection
(°C) (°C) (°C) (°C)
PDMS -117,73 -115,78 - -
PDMS-COOH -104,46 -96,89 . -
matrice -108,94 -105,38 -53,73 -44,83
NF10 -111,48 -101,49 -57,7 -49,49

Tableau 3: Valeurs de températures des transitionsitveuses pour le PDMS, le PDMS-COQOH, la matrice

réticulée et le nanocomposite NF 10

I.2 Syntheése et caractérisation des ionomeres

I1.2.1 Neutralisation du PDMS-COOH par différents cations
I1.2.1.1 Syntheése

La synthése des ionomeres a été effectuée a gaf@DMS-COOH (cFigure 11-20, et elle
consiste & échanger le protofi ¢ la fonction acide carboxylique par un catioriatigue (B&",
Mg?*, AlI** ou C&"). Dans un premier temps, le sel métallique (dfl@au 4) est dissous dans un
minimum de méthanol. La solubilité des sels dansd¢hanol étant trés différente, le volume de
méthanol utilisé lors de la synthése varie en fonatlu cation. Cette solution est ensuite ajoutée
goutte a goutte a une solution de PDMS-COOH préatant dissous dans le méthanol. Il est
important de noter qu’aucun exces en cation n’jestté@ un cation divalent réagissant avec deux
extrémités acide carboxylique. Le mélange est reainta température ambiante pendant deux
jours sous forte agitation, le précipité formé exssuite récupéré et séché sous vide puis mis en
forme par pressage a chaud. La réaction n'estqiaket on ne récupeéere pas 100% du PDMS-

COOH neutralisé initialement introduit.

o 0 | o methanol
Y\)Lo Si0 M *M™(CH3CO)m s. o + (m-1) CH3COOH
" n 2days/25 C OH o M-+

Figure 11-20: Réaction de neutralisation entre le PDM5-COOH et un cation
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I1.2.1.2 Caractérisation des matériaux

Les ionomeres synthétisés ont été caractérisésppatroscopie infrarouge ainsi que par plasma a
couplage inductif (ICP), les conditions expérimégasont détaillées dans l'annexe I. Les
spectres infrarouge (cdfigure 11-2]) permettent qualitativement de s’'assurer de laticgia du
PDMS-COOH avec le cation. En effet, la neutralmatiait apparaitre une ou plusieurs bandes
entre 1500 et 1650 chcaractéristiques des vibrations d’élongation dextions carboxylate

métallique [13].
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Figure 1I-21: Spectres infrarouge des différents inomeres

Les analyses par ICP regroupées darmeau 4permettent de déterminer les fractions
massiques de chaque élément. Avec ces valeursst ip@ssible de déterminer le taux de
neutralisation (nombre de charges positives / dsarggatives). Ce taux détermine le nombre de
cations ayant réagi avec les extrémités acide ggligjoe. Une neutralisation complete (~ 100%)
a été obtenue pour les ionoméres neutralisésephatyum et le calcium (IBa et ICa). IMg,
ionomeére neutralisé par le magnésium, présentenantralisation supérieure a 100%, ceci peut
s’expliquer par la présence d’'acétate de magnésjunm’aurait pas réagi. En effet, méme si
aucun exces en cation n'a été introduit, il estsiihs de conserver de l'acétate de magnésium

résiduel a l'intérieur du matériau. 1Al, ionomereutralisé par I'aluminium, présente un taux de
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neutralisation inférieur a 100%, la réaction esbimpléete entre les extrémités acide carboxylique

et 'acétylacétonate d’aluminium.

) _ Taux de
R o % massique % massique de o
lonomére Sel utilisé ) ) neutralisation
théorique cations
(%)
Acétate de
IMg o 1.98 2.28 115
magnésium
Acétate de
ICa ) 3.23 3.38 104
calcium
Acétylacétonate
IAl o 1.48 1.12 76
d’aluminium
Acétate de
IBa 10.32 9.98 96
baryum

Tableau 4: Pourcentage massique théorique, pourcentage mass&mesurépar ICP et taux de

neutralisation

Les propriétés physiques des différents ionoméntdsete évaluées par DSC. Eaure
lI-22a représente la deuxieme montée en températurel®DMS-COOH et I'ionomére IBa.
Seul le thermogramme du ionomére IBa est donnéhé&mogrammes des autres ionomeres (ICa,
IMg et IAl) étant semblables. Une seule transitioiteuse est observable pour les différents
ionomeres a -108°C, elle correspond a la transiitneuse des chaines de PDMS. La seconde
transition vitreuse a -54°C, assimilée aux noceudsétieulation, n'est pas observée pour les
ionoméres contrairement aux matériaux réticulés michiement. Dans les systemes
électrostatiques, les extrémités de chaines ort Boméme transition vitreuse que les unités de
répétition. Il est également important de noter lggemesures représentées Siidare 11-22a ont
éte effectuées jusqu’a 25°C. Des analyses complaimes allant jusqu’a 80°C ont par la suite été
réalisées ne révélant aucune transition suppléinenta

La stabilité thermique des ionoméres a été évanémnction de la nature du cation par
ATG sous argon, le PDMS-COOH se dégradant sougchiFigure 11-22b). L'incorporation des
cations C& et B&" améliore la stabilité¢ thermique du PDMS-COOH, températures de
dégradation sont respectivement augmentées de d6°(5°C. La stabilité thermique est en

revanche semblable a celle du PDMS-COOH pour lesm@mnes IMg et IAL
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Figure 11-22: a) Thermogrammes obtenus par DSC pourds différents ionomeres et b) Perte de masse suipiar
ATG

I1.2.2 Renforcement de I'ionomere IAl par des nanoparticules

L'ionomere IAl a été renforcé par les nanopartisugynthétisées dans la partie 11.1.2.
Pour réaliser ces matériaux, la suspension de aatimyges dans le DMAc est ajoutée goutte a
goutte au PDMS-COOH preéalablement dissous dansM&d Une solution d’acétylacétonate
d’aluminium dans le DMAc est ensuite ajoutée goatgutte au mélange. Le DMACc est ensuite
évaporeé sous flux d’air a 40°C jusqu’a évaporatmtale. Les nanocomposites ainsi synthétisés
sont mis en forme par pressage a chaud.

La fraction volumique de nanoparticules de silicgg@déterminée par ATG. Les analyses
ont été effectuées de 20 & 750°C a 20°C/min saussghere inerte. L&ableau 5indique les

différentes fractions volumiques de nanoparticdessilice obtenues dans les nanocomposites a
matrice ionomére.
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échantillons Solvant Surface des nanopatrticule % volumique de silice
IAI-NF6 6,5
IAI-NF12 12,4
IAI-NF16 DMAc NON GREFFEE 16,3
IAI-NF20 20,1
IAI-NF24 24,3
IAI-H4 3,8
IAI-H9 9,4
IAI-H13 DMACc HYDROPHOBISEE 12,9
IAI-H16 16,4
IAI-H20 20,4
IAI-HAS 51
IAI-HA11 HYDROPHOBISEE 11,4
IAI-HA15 DMAc FONCTIONNALISEE 15,5
IAI-HA20 ACIDE CARBOXYLIQUE 20,4
IAI-HA24 23,7

Tableau 5: Nomenclature des ionoméres renforcés paes nanoparticules et fraction volumique de silice

correspondante

I1.2.3 Neutralisation des chaines de PDMS-COOH avec des nanoparticules

chargées positivement

La neutralisation des fonctions acide carboxyliglte PDMS-COOH a également été
effectuée par des nanoparticules de silice comaderde type Ludox Cl. Ces nanoparticules sont

recouvertes d’'une couche d’alumine, leur conféuaet charge de surface positive Kigiure 11-23.

Figure 11-23: Schéma d'une nanoparticule de silice.udox Cl recouverte d'une couche d'alumine

Le diamétre et la polydispersité des nanoparticdiess la suspension de départ ont été

mesurés par SANS et MET. L'ajustement théoriqguediesiées expérimentales de SANS par le
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modéle de sphéres durasg(re 1-29 indique que le diameétre des nanoparticules estdam
avec une déviation standard de 6 nm. Ces valeateafirmées par les résultats de microscopie
ou un diamétre de 20 nm avec une déviation stardafinm sont obtenus par analyse d’'images

(cf Figure 11-29.

= Données expérimentales
— Ajustement des données

/& (cm™)

g (hm2)

Figure 11-24: Intensité diffusée obtenue en SANS paues nanoparticules Ludox Cl

0,10 | T ]

Distribution pondérée

Diametre (nm)

Figure 11-25: Analyse de la taille des nanoparticule de silice Ludox Cl par MET

Les particules commerciales sont en suspensio¥ar3assique dans I'eau. La premiéere
étape consiste a les transférer dans I'éthanddlipgion de la suspension de départ par un facteur
10. Cing nanocomposites ont ensuite été synthétimésc des fractions volumiques
approximatives en nanoparticules de silice de 5,18) 17 et 20%. Le PDMS-COOH et les
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nanoparticules de silice dans I'éthanol sont homé&s puis I'éthanol du mélange est évaporé
pendant 72 heures. Les mélanges avec 5, 10 et h3%6leme de silice ont un aspect liquide
visqueux, la quantité de nanoparticules est irsaffie, les interactions sont trop peu nombreuses
pour obtenir un matériau solide et cohésif. Le matéavec 17% en volume de silice a un aspect
solide, homogéne, la quantité de nanoparticulesseffisante pour assurer la cohésion du
matériau, on est proche de I'’équilibre des chargeanatériau chargé avec 20% en volume de
nanoparticules a un aspect solide mais inhomogérfeagile, la quantité de silice est trop
importante. Seul le matériau renforcé avec 17% utdok Cl (ILu+) a été conservé pour la suite
du travail apres mise en forme a l'aide d’'une présshaud. La quantité de silice a été déterminée

par ATG sous atmosphere inerte Kiglre 11-26), la valeur est de 17% volumique.

= PDMS-COOH
= lonomére Ludox+
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Figure 11-26: Perte de masse suivie par ATG pour lmanocomposite ILu+

Le spectre infrarouge de Rgure 11-27 présente les bandes d’absorption entre 1500 et
1650 cmt* caractéristiques des vibrations d’élongation desctions carboxylate métallique
confirmant la réaction entre la couche d’alumins denoparticules et le PDMS-COOH. Les
bandes d’absorption de ILise superposent a celles de IAl, les chaines érttalisées par le
méme cation.
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Figure 11-27: Spectres infrarouge du PDMS-COOH, du imomere IAl et du nanocomposite ILu+
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Chapitre 11l : Caractérisation microstructurale ei@nocomposites et ionomeres

Ce troisieme chapitre est consacré a la descriptiworostructurale des différents
nanocomposites et ionomeres synthétisés dans tie pa¢cédente. Pour les hanocomposites, la
dispersion des nanoparticules de silice au seia detrice de polymere a été décrite de maniére
précise en couplant deux techniques : la diffusies rayons X aux petits angles et la microscopie
électronique a transmission. Cette étude a étésééatn fonction de la concentration en charges,
du solvant et de I'état de surface des nanopagscuPour les systemes ionomeres, la
caractérisation microstructurale a principalemetd ealisee par microscopie électronique a

transmission.

II1.1 Introduction a la technique SAXS

La dispersion des charges dans un nanocompositanedes parameétres clés dans les
propriétés mécaniques d’'un matériau. Pour un systdomné (charge-matrice), les propriétés
mécaniques peuvent étre fondamentalement diffésestevant la répartition des charges a
l'intérieur du matériau (charges bien disperségsegats non connectés, réseau percolant). La
microstructure des matériaux synthétisés dans éaitde a été controlée de maniére précise en
fonction de deux parametres : I'état de surface rdgwparticules et la nature du solvant des
suspensions colloidales de départ. La caracténmsdts microstructures finales a été réalisée en
couplant la diffusion des rayons X aux petits asdI8AXS) et la microscopie électronique a
transmission (MET). Combiner ces deux techniquesnge de caractériser précisément les
matériaux sur une large gamme d’échelles. La ntops nous a permis d’obtenir des images
des matériaux avec des grandissements allarb@@0 ax30000. La technique de SAXS donne,
quant a elle, acces a des informations quantitgtitans I'espace réciproque, sur la dispersion
d’objets ayant une taille comprise entre 1 et 1680 Ces résultats fournissent des informations
essentielles sur la dispersion des nanoparticuess gue sur la taille et la forme des éventuels
agrégats dans I'ensemble du volume de I'échantilles mesures de SAXS sont particulierement
bien adaptées pour la caractérisation microstraltugrace au fort contraste de densité
électronique existant entre le polymére et laeili 2]. Les configurations utilisées (cf anneke |
permettent d’accéder & une large gamme de vectediffdsion, typiqguement de q = iom™* a
q = 6 nnt. Dans le cas de nos systémes, les objets diffsisant les nanoparticules de silice dans
la matrice de polymere. Pour de tels objets ceptnégriques, l'intensité diffusée 1(q), est

proportionnelle a P(q) et S(q), respectivementaltdur de forme et le facteur de structure des
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[1l.1 Introduction a la technique SAXS

nanoparticules, et K une constante proportionréeli fraction volumique de silice et au facteur
de contraste (cf équation 7)
1(q) = KxP(q) x S(q) (7)
Afin de pouvoir comparer les données entre elles, ihtensités diffuséesalocomposieOnt €té
normalisées en divisant le signal par la fractiofumique de silicePsio, €t en soustrayant le
signal de la matrice non charg@gulce (cf €équation 8).
1(0)/ ®siQ, = Inanocompdte/ ?sio, ~ (L~ Psj0, ) matrice/ Psio,)  ®)

Typiguement, apres traitement des données, lelsienu pour les nanocomposites peut
se décomposer en plusieurs zonesFgfre Ill-1). Aux grandes valeurs de q (q > 0,2 Hm
plusieurs informations peuvent étre déduites denfalcteur de forme des particules seules
(Poarticuleg €t le facteur de structure interparticulairgaued. La pente dans le regime de Porod
(grandes valeurs de q) est caractéristique destfete entre les nanoparticules et la matrice (une
pente en { est caractéristique d’une interface nette). L'épaent autour de 0,2 rihcorrespond
au pic de structure interparticulaire, sa posipermet de calculer la distance moyenne entre deux
nanoparticules. Les valeurs a petits q (q < 0,2)permettent d’extraire des informations sur les
éventuels agrégats. La position du pic de strudtiies-agrégats (g permet de déterminer la
distance moyenne entre deux agrégats ainsi que t&lle. La pente aux valeurs de (
intermédiaires donne des informations sur le factde forme des agrégats .§Ryap. La

représentation en igermet de mieux mettre en évidence les différeicsqu épaulements.
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Figure 1lI-1: Spectre de SAXS typique pour un nanocmposite. a) Représentation W = f(q) b) Représentation
19% @ = f(q)

II1.2 Analyse de la matrice de PDMS

Avant de caractériser les dispersions des nanopketi dans les nanocomposites, il est
indispensable de caractériser la matrice de polymiea Figure 11l-2 représente les mesures de
diffusion obtenues par SAXS de la matrice réticukaex grandes valeurs de g, un épaulement et
un pic apparaissent a 0,09 et 1,6 nm respectivement. Les distances correspondanteiaris,
'espace réel, peuvent étre calculées avec |'éou&ti

g* =2n/D (9)

Les distances obtenues sont 70 nm et 3,90 nm.d_destructure & 1,6 nhpeut s’expliquer par

la composition chimique de la matrice de PDMS. tlesines de PDMS-COOH utilisées ont une
faible masse molaire (Mn = 1200 g.iplce qui correspond & environ 10 unités de répetit
Les extrémités de chaines représentent donc uge f[zortion de la longueur totale. L’agent
réticulant, le MAPO, réagit avec les extréemitésRIDMS conduisant a trois segments de chaine
identiques au niveau du nceud de réticulationFigfre 11-3). Les nceuds de réticulation et les
unités de répétition de PDMS n’ayant pas la mémmsitée électronique, la distance de 3,90 nm,

correspondant au pic de structure a 1,60 npeut étre interprétée comme la distance séparant
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deux nceuds de réticulation [3, 4] comme illustré lsufigure 111-3. L'épaulement autour de
q = 0,09 nrit reste plus difficile & interpréter.

Aux petites valeurs de q (q <1Gm?), lintensité diffusée diminue en®qCette pente
peut étre attribuée a des microbulles forméesderta synthese des matériaux. Le signal de ces

microbulles devient important aux petites valeuesgd Pour la suite du travail, le signal de la
matrice a été soustrait.

1U'§----| — T T e T — ......glu‘
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Figure 111-2: Spectre de SAXS de la matrice de PDMSTrait plein : représentation I/ ® = f(q) — Pointillé :
représentation Iq’/® = f(q)
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Figure 111-3: Schéma illustrant le pic de structure observé a q = 1,60 nfhpour la matrice de PDMS réticulé

chimiquement
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II1.3 Analyse microstructurale des nanocomposites préparés dans le DMAc

La partie suivante de ce chapitre détaille la nstreture des nanocomposites synthétisés
dans le DMAc. Comme il a été montré dans le chagitecédent, les suspensions colloidales de
départ (SiQ NF, H, HA) sont stables dans le DMAc, les nanapales y sont parfaitement

dispersées.

II1.3.1 Nanocomposites renforcés avec des nanoparticules de silice

hydrophobisées (H)

La Figure Ill-4 présente le résultat des analyses microstructupele SAXS et MET pour
les nanocomposites H. Ces matériaux sont syntkétiags le DMAc et sont renforcés avec des
nanoparticules greffées par des groupements hydbmsh Le greffage de ces groupements
permet de réduire les interactions entre nanopggtcet entre les nanoparticules et la matrice de
polymere. La courbe continue noire sur la figutdesésultat de I'ajustement du facteur de forme
des nanoparticules de départ, P(q) (cf 1.1.3.1g est donnée a titre de comparaison. Les
premiéres oscillations de P(q), caractéristiqueme’sphére dure, sont observées a 0,4, mes
oscillations sont visibles pour tous les matériamynthétisés. Aux grandes valeurs de g
(q > 1 nm?), toutes les courbes se superposent parfaitemB(d)aLes données de diffusion ont
donc été normalisées correctement par la fractmonvique en nanoparticules de silice et par
I'épaisseur de I'échantillon. A ces valeurs de @ (@m* < g < 2 nm'), l'intensité diffusée, 1(q),
diminue suivant une loi puissance efy ge qui est caractéristique d’une interface nettiee la
surface des particules et la matrice de polymeérs. @xservations sont valables pour tous les
matériaux synthétisés.

Sur laFigure ll1-4a, un plateau peut étre observé pour les petitesirsade g (g < 0,1 nm).
Dans cette gamme de q, l'intensité diffusée desc@mmposites est inférieure a celle du facteur de
forme des nanoparticules de départ, ce qui siggifiaucun objet de taille supérieure a la simple
nanoparticule ne diffuse. Aucun agrégat n’est forawésein des nanocomposites, toutes les
nanoparticules sont parfaitement dispersées danatiéce de polymére. Au niveau de ce plateau,
lintensité diffusée diminue avec I'augmentation ldefraction volumique en silice, ceci peut
s’expliquer par un effet de concentration (appamitd’'un facteur de structure S(g) < 1 d0 aux

forces de répulsion entre objets). D’autre partefaésentation engur larigure 1l-4b permet de
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mettre en évidence I'épaulement visible autour @endi'. La position de ce pic de corrélation,
noté g*, varie en position et en intensité avecdacentration en silice. A partir de la position du
pic, la distance moyenne D dans I'espace réel efgux objets diffusants peut étre déduite en
utilisant la relation g*= &D. La distance calculée est comprise entre 30 nBbenm pour les
nanocomposites H21 et H5 respectivement, ce quiespond a une distance légéerement
supérieure a deux fois le rayon des nanopartidiles 14 nm). Ces observations, similaires aux
résultats obtenus dans les travaux de Chevignylet[B, 6] confirment que les nanoparticules
sont parfaitement dispersées et tendent a se @pgravec des interactions répulsives quand la
fraction de silice augmente. L’évolution de la piosi du pic g* (relevée sur la représentation du
facteur de structure, S(q) donnée dans I'annexenljonction de la fraction volumique en silice
est reportée sur kgure I11-5. La position de ce pic suit une loi puissancestglie : g* ~Dgio2 " *

992" Pour une loi de concentration, I'exposant devétie égal a 0,33, signifiant que les
nanoparticules s’arrangent dans la matrice de palgntcomme dans un liquide avec des
interactions répulsives [7]. La valeur inférieurbtenue traduit le fait que des interactions
spécifiques entre nanoparticules subsistent madgpErésence des groupements hydrophobes a
leur surface.

Les analyses en MET ont été réalisées sur les narmasites renforcés par environ 10%
vol. de nanoparticules. Cette concentration pewfiw@itenir des images représentatives de I'état
de dispersion des nanoparticules. Les images descigpie du nanocomposite H10 suFigure
l-4c sont en accord avec les interprétations des @sndé SAXS. Les nanoparticules sont
parfaitement dispersées dans la matrice de PDM8ui\gontact entre nanoparticules et aucun

agrégat ne sont observables sur ces images.
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Figure 1lI-4: Spectres SAXS et images de MET des mmcomposites H a différentes fractions volumiquese
silice- a) Représentation ¥ = f(q) - le trait plein correspond au facteur de érme des billes primaires b)

Représentation I/ ® = f(q) c) Images de MET du nanocomposite H10
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Figure I1I-5: Evolution de la position du pic g* en fonction de la fraction volumique. L'ajustement dela loi
puissance, g* ~®°*°*%% est représenté par une ligne continue.
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II1.3.2 Nanocomposites renforcés avec des nanoparticules de silice non

fonctionnalisées (NF)

Les résultats des analyses microstructurales descomposites NF sont rapportés sur la
Figure 1lI-6. Aux valeurs de g < 0,1 nifln l'intensité diffusée par les nanocomposites NF es
supérieure a I'intensité du facteur de forme dewparticules de départ. L'intensité diffusée est
proportionnelle & la masse des objets diffusaatdpite intensité diffusée traduit donc un état
d’agrégation, des objets plus gros que de sim@esparticules diffusent. Ce comportement est
confirmé par le suivi de la position du pic de étation g*. La représentation en’lqet en
évidence la position constante de g* a environr? avec la fraction volumique de silice. La
distance correspondante dans I'espace réel est den2 ce qui équivaut a environ deux fois le
rayon d’'une nanoparticule. La présence de forcémcaites interparticulaires (absence des
groupements hydrophobes a la surface des nanapesicconduit a la formation de liaisons
hydrogene et entraine I'agrégation des nanopagscUPour des valeurs de g comprises entre
102 et 10* nm?, lintensité diffusée diminue en”q Cette pente n'est pas due au signal des
nanoparticules seules (plateau) mais a celui deégjats. La pente en*dndique que les agrégats
ne sont pas compacts mais ont une structure ranafiéallongée comme le suggérent les travaux
de Jouault et coll. [8]. Pour les valeurs de g fe@sles, on attendrait I'apparition d’'un pic de
corrélation g**, caractéristique du facteur de stuwe inter-agrégats. Pour les hanocomposites
NF10 et NF15, un épaulement est visible autour 66 @m' correspondant & une distance de
110 nm. Pour les nanocomposites NF18 et NF23, aépanlement n’est observable, un réseau
de silice a dO se former. Jouault et coll. [8] omerprété ce comportement par la diffusion
d’agrégats de taille infinie faisant ainsi dispaieale pic de structure inter-agrégats. On remarque
également une diminution de l'intensité diffuséeste la fraction volumique en charges
augmente, ce qui traduit une augmentation desactiens entre les agrégats fractals.

L’'analyse des images de microscopie montre que rlasoparticules dans les
nanocomposites NF sont moins bien dispersées que lda nanocomposites H, on observe en
effet des zones plus claires, et pauvres en natimydas. De plus, les nanoparticules apparaissent
plus rapprochées, en contact les unes avec lessauts agrégats ont une forme ramifiée et non
allongée. De telles images laissent penser qu’'s@aré percolant apparaitra aux fortes fractions

volumiques.
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Figure 111-6: Spectres SAXS et images de MET des mmcomposites NF & différentes fractions volumiquese
silice- c) Représentation kb = f(q) - le trait plein correspond au facteur de fome des billes primaires b)
Représentation Ig/® = f(q) c) Images de MET a différents grossissementiu nanocomposite NF10
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II1.3.3 Nanocomposites renforcés avec des nanoparticules de silice

doublement fonctionnalisées (HA)

Les mémes caractérisations ont été menées poumdésiaux HA, synthétisés dans le
DMAc et renforcés avec des nanoparticules greffissdes groupements hydrophobes et des
groupements acide carboxylique. kigure 11I-70 met en évidence la présence d’un pic de structure
g*, & environ 0,2 nim dont la position reste fixe avec la fraction desi Dans I'espace réel, la
distance calculée entre ces deux objets diffussitde 27 nm soit environ deux fois le rayon des
nanoparticules. Les nanoparticules sont donc enacpnle systéeme présente un certain état
d’agrégation. Ceci est également confirmé pardiisité diffusée élevée a petits g. Cette intensite,
supérieure a celle du facteur de forme des nariopiad et qui augmente avec la fraction
volumique, traduit une agrégation du systéme. Dangamme de g comprise entre™16t
102 nm, la diminution de l'intensité engjndique la présence d’agrégats ramifiés ou alleregé
non compacts. Aux petites valeurs de q (d€ #03.10° nm?), les nanocomposites ont un
comportement différent suivant la fraction de sili@d faible concentration en silice (HA5 et
HA9), l'intensité diffusée est stable, un plateat @bservé entre 3.2hm? et 2.10* nm™. Les
agrégats diffusants ont donc une taille finie qautpétre estimée en divisant l'intensité du
nanocomposite au niveau du plateau par l'interthitdacteur de forme des billes primaires. A
partir de ce calcul, des valeurs dg, khombre de particules par agrégat) comprises dnge8
sont obtenues. Les images de microscopie dagle 11-7c sont en accord avec ce résultat, de
petits agrégats trés ramifiés sont observés ponrakériau HA9. A plus fortes concentrations en
nanoparticules de silice (HA14 et HAL6), ce platedest plus observé, l'intensité diffusée
augmente. Ce comportement peut étre expliqué pacoddescence des agrégats primaires
diffusants a des vecteurs d’'onde, g, plus petitdsteCeypothése semble cohérente au vu des
images de microscopie représentant le nanocompeai®e A cette fraction volumique (9 % vol),
les agrégats apparaissent proches les uns des.dlwet donc probable gu’ils coalescent a des
fractions volumiques proches de 14 % vol. Il estlégent possible que ces agrégats forment un
réseau percolant au sein de la matrice de PDMS degiginalyses supplémentaires a des fractions

volumiques plus importantes permettraient de cordircette hypothese.
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Figure 1lI-7 : Spectres SAXS et images de MET des m@composites HA a différentes fractions volumiquesne

silice- a) Représentation i = f(q) - le trait plein correspond au facteur de 6rme des billes primaires b)

Représentation Iq/ ® = f(q) c) Images de MET du nanocomposite HA9
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I11.3.4 Conclusion

La synthese des nanocomposites dans le DMAc coRdduite dispersion homogene des
objets dans la matrice de PDMS. Selon I'état diasardes nanopatrticules, ces objets sont soit les
nanoparticules isolées (nanocomposites H) soitaggégats primaires (hanocomposites NF et
HA). Les nanocomposites H renforcés par des natiopi@s hydrophobes présentent une
dispersion quasi parfaite, aucun contact entre peatioules n’est observé. La synthése des
nanocomposites NF et HA conduit a la formation tBggts ramifiés relativement bien dispersés.
Dans ces deux derniers cas, les résultats suggprem réseau percolant de charges se forme aux

fortes fractions volumiques de silice.

II1.4 Analyse microstructurale des nanocomposites préparés dans I'EtOH

Ce chapitre détaille la microstructure des nanoamitgs synthétisés dans I'éthanol. Nous
avons indiqué dans la partie 11.1.4.1 que la staliles suspensions colloidales (SNF, H, HA)
de départ ainsi que la vitesse d’évaporation sibfirentes dans I'éthanol par rapport au DMAc.

Des microstructures finales différentes sont ddgtendues.

II1.4.1 Nanocomposites renforcés avec des nanoparticules de silice

hydrophobisées (EH)

L’'observation aux petites valeurs de q des spe@&resS de laFigure lll-8a montre que
l'intensité diffusée pour les nanocomposites EH sgiérieure au facteur de forme des billes
primaires. Les nanoparticules ne sont donc pasipamient dispersées au sein de la matrice de
polymere mais elles sont agrégées. Un pic de ediwél g*, dont la position ne varie pas avec la
concentration en silice est également observé3rh? (27 nm dans I'espace réel). La valeur de
ce pic confirme le contact entre nanoparticuld®tt d'agrégation du systeme. La diminution de
lintensité diffusée varie en“fpour des valeurs de ¢ comprises entre 0,01 &t ithe'. Cette
pente est caractéristique de la diffusion d’obgetsipacts, les agrégats ne sont donc pas ramifiés
comme pour les nanocomposites NF et HA synthétaés le DMAc. Aux faibles valeurs de q
(q< 10° nm?), le comportement du nanocomposite EH8 est diférde celui des

nanocomposites plus chargés. Lintensité diffusémedtvers un plateau alors que lintensité
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diffusée des nanocomposites EH13 et EH15 est pipsritante et augmente quand g diminue. Ce
comportement est similaire a celui des nanocomg®dHAS et HA9. Aux faibles fractions
volumiques @sio2 < 13 % vol), les nanocomposites sont composégétiags de taille finie. La
taille de ces agrégats peut également étre estieréedivisant l'intensité diffusée du
nanocomposite au niveau de ce plateau par l'intenki facteur de forme des billes primaires.
Une valeur de N,d’environ 1350 particules par agrégat a été obte@ade valeur est cohérente
avec les images de microscopie deitare 11I-8C ou de larges agrégats compacts sont observeés.
Contrairement aux nanocomposites H, les nanopétiades nanocomposites EH sont en contact
les unes avec les autres. Le plateau & q & cfi* n’est plus observé a partir de fractions
volumiques de 13%. Des agrégats de plus grandestdoivent se former, et ils diffusent a des
vecteurs d’onde, q, plus petits. Ce comportementlasement observable sur les images de
microscopie, les agrégats du nanocomposite EH16ecment davantage de nanoparticules que

ceux du nanocomposites EH8.
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Figure 111-8 : Spectres SAXS et images de MET des m@composites EH a différentes fractions volumiquesn
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II1.4.2 Nanocomposites renforcés avec des nanoparticules de silice non

fonctionnalisées (ENF)

Les nanocomposites chargés avec des nanopartioorefonctionnalisées et synthétisés
dans I'éthanol présentent également un état d’agm¥y(cfFigure 111-9). Tout d’abord, un pic de
corrélation, g*, est observé a 0,23 "hr(27 nm dans I'espace réel), ce qui traduit le @ont
interparticulaire. Ensuite, aux faibles valeursggd’intensité diffusée des nanocomposites ENF
est supérieure au facteur de forme des billes mémaindiquant la présence d’agrégats. La
diminution en intensité diffusée varie e gour des valeurs de g comprises entre 0,1 et 0,01
nm?. Cette pente est caractéristique de la diffusiobjdts ramifiés ou allongés. Un second pic
de corrélation g** dont la position est dépendateda fraction volumique de silice est observé et
correspond au facteur de structure inter-agrégatvdleur de g** montre la diminution de la
distance entre les agrégats avec I'augmentatichs@e (750 nm pour le nanocomposite ENF3 et
500 nm pour le nanocomposite ENF13). En considémmntréseau cubique, le nombre de

particules par agrégats peut étre évalué avecdtémqul0.
— * x\ 3
Nag = (2771 q**) " % (P g0, /Vsio, ) a0

Contrairement aux nanocomposites EH, le nombreatiicples par agrégat ne varie peu ou pas
(sauf pour ENF19) avedsiopalors que la distance inter-agrégat diminue awaaoginentation de
Dsio2 (cf Tableau §. Dans le cas des nanocomposites ENF, la suspedsimanoparticules dans
I'éthanol est stabilisée par le PDMS (fortes intéoms entre le PDMS et les nanoparticules), la
taille des agrégats ne varie quasiment pas aviadtion volumique en silice [9]. En revanche,
dans les nanocomposites EH, les nanoparticulesoplgdbisées ne sont pas stabilisées par le
PDMS (faibles interactions entre le PDMS et lesapamticules hydrophobisées), la taille des
agrégats augmente avégio,. Pour le nanocomposite ENF19, un réseau percdimharges a
di se former puisque les agrégats ne seraientcplogposés que de 250 nanoparticules. Pour
ENF19, I'équation 10 n’a plus de sens puisque idedp corrélation g** ne correspond plus a la
distance entre agrégats mais a la distance entretd®us de matrice du réseau comme suggéré
dans la référence [8].

Les images de microscopie deFlgure 11I-oc montrent que les nanoparticules ne sont pas
dispersées de maniere homogéne dans la matric®8K PAucune nanoparticule isolée n’est
observable sur les images. Les nanocomposites EME composés uniquement de larges

agrégats légéerement ramifies et moins denses que aeservés sur la Figure IlI-8 pour les
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matériaux EH. La comparaison des images obtenues|ps nanocomposites ENF7 et ENF19
montre que la taille des agrégats reste globaleomrdtante, leur nombre augmente et la distance
inter-agrégats diminue, ces observations validenhipotheses faites a partir des observations en
SAXS. La percolation pour les matériaux synthétidaas I'éthanol semble avoir lieu a une

fraction volumique en silice plus élevée par rappox matériaux synthétisés dans le DMAc.

Nanocomposite ENF3 ENF7 ENF13 ENF19
Dsioz (VoI %) 2,5 7,5 13,3 18,9
q** max(nNM’) 0,008 0,010 0,013 0,025

Nag 950 1600 1400 250
D (nm) 750 630 500 250

Tableau 6: Evolution de la position du pic g**, dela taille des agrégats et de la distance entre agy&ts en

fonction de la fraction volumique en silice pour I8 nanocomposites ENF
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Figure 111-9: Spectres SAXS et images de MET des mmcomposites ENF & différentes fractions volumiquesn
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Représentation Iq/ ® = f(q) c) Image de MET du nanocomposite ENF7 d) Inge de MET du hanocomposite
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101|Page



Chapitre 11l : Caractérisation microstructurale ei@nocomposites et ionomeres

I11.4.3 Conclusion

Quel que soit le type de nanoparticules utiliséesnroe renfort, la synthese des
nanocomposites dans I'éthanol conduit a la formatimgrégats dans la matrice de PDMS. Les
agrégats formés ne sont pas ramifiés comme lorsytheseses dans le DMAc mais beaucoup plus
compacts et denses. De plus, leur taille est sigifement plus importante et peu de
nanoparticules isolées sont observables. Ces aésw@iexpliquent par la meilleure stabilité des
suspensions de départ dans le DMAc et par I'évaiporgplus rapide de I'éthanol lors de la
synthese des matériaux.

Dans les nanocomposites H, les interactions rémdscharge-charge et charge-matrice
conduisent a une dispersion parfaite des nanopbasicors de la synthése dans le DMAc.
Lorsque le solvant est évaporé rapidement comnsedieida synthese des nanocomposites EH, les
forces de Van der Waals ne sont pas suffisammenpensées par 'augmentation de viscosité et
les nanoparticules s’agrégent entre elles.

D'un autre c6té, quand des interactions interpaldices fortes sont mises en jeu
(nanocomposites NF et HA), la synthese des matéidams le DMAc conduit a la formation
d’agrégats fractals et ramifiés ayant tendance raofgr aux fortes fractions volumiques. La
synthése dans I'éthanol des nanocomposites ENFefodes agrégats dont la taille reste
relativement constante. Dans ce cas, les interetiattractives entre le PDMS et les

nanoparticules permettent de stabiliser les agségat

IIL.5 Analyse des nanocomposites ad interactions électrostatiques

La microstructure des systémes ionomeres a égatestienaractérisée par des analyses en
MET et en SAXS. Seule une partie de ces systénpesére caractérisée par SAXS par manque
de temps de faisceau a 'ESRF. Dans un premierdefinfluence du cation sur la microstructure
a été mise en évidence puis dans un second tempsiicrostructure des nanocomposites
neutralisés par le cation let renforcés par des nanoparticules de siliceéaagtlysée en

fonction de I'état de surface des nanoparticules.
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II1.5.1 Influence du cation sur la microstructure des ionomeéres

La microstructure des ionoméres a été étudiée antifm du cation utilisé pour la
neutralisation (BE, C&*, Mg®* ou AP"). Une attention particuliére a été portée a lagmée ou
non d'agrégats de cations autrement appelés natkipCes multiplets peuvent s’assembler en
agrégats plus gros et jouer un réle important despropriétés mécaniques des ionomeéres [10].

I11.5.1.1 Ionomeére neutralisé par le baryum (IBa)

La Figure 11-10 présente les images de microscopie obtenues éatdifé grandissements
pour I'ionomere neutralisé par un sel de baryuns @eages mettent en évidence la présence
d’agrégats ioniques. A fort grandissement, on ofeséa présence d’agrégats isolés de forme
sphérique avec un diamétre compris entre 10 etrl55ar les images a plus faible grandissement
apparaissent de plus larges zones d’agrégats riforrnément répartis dans la matrice de
polymeére ; ils forment des structures allongéesvanu atteindre plusieurs centaines de
nanometres. La présence de baryum a été mise @enéei au cours des observations en MET par
analyse EDX (Energy Dispersive X-ray) de la zonseobée. Le spectre deHraure 111-11, obtenu
sur une large zone de I'échantillon, montre I'afijfzar des raies caractéristiques du Baryum.

Figure 11I-10: Images de MET a différents grossisseents du ionomére I1Ba
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Figure 11I-11: Spectre EDX du ionomére 1Ba

I11.5.1.2 Ionomeére neutralisé par le magnésium (IMg)

La Figure 1lI-12 présente une image a fort grossissement de map@s®btenue pour
ionomére neutralisé par un sel de magnésium. Elt en évidence la présence d’'agrégats
ioniques. Cette image suggére que le matériau @apasé d'agrégats isolés ayant une taille
d’environ 30 nm. Les agrégats sont des zones ayanfplus forte concentration en cations. La
présence de magnésium a également été mise eméwigar I'analyse du spectre EDX du

matériau sur l&igure 111-13.

Figure 11I-12: Images de MET du ionomeére IMg
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Figure 111-13: Spectre EDX du ionomeére IMg

I11.5.1.3 Ionomeére neutralisé par 'aluminium (IAl)

Les images de MET de kgure 11I-14 montrent la microstructure de lI'ionomere neutglis
par un sel d’aluminium. A fort grossissement, leages mettent en évidence 'homogénéité de
matériau. Contrairement aux ionomeres IBa et IMg,ua agrégat n’est observable, seulement
quelques petites zones plus concentrées en cammsvisibles (taille de quelques nm). La
présence d’aluminium a été également mise en és&dpar analyse EDX (Eigure 11-15). A plus
faible grossissement, le matériau IAl apparait @gaint trés homogene (les quelques fissures
observables sont probablement issues de la déaripiéchantillon). Dans I'ionomere 1Al les
cations sont donc mieux répartis dans le maténgudagns les systemes IMg et IBa. Il est possible
que des agrégats plus petits (voire des cationésjset indétectables par MET soient présents
(I'épaisseur de I'échantillon est trop importanteipobtenir une telle résolution).

La microstructure de IAl a été analysée par SAXEHgure 111-16. Comme observe
préecédemment pour la matrice réticulée chimiquendeptrtir des mémes chaines de PDMS,
lintensité diffusée diminue en“caux faibles valeurs de q. Ceci peut étre expliparda présence
de microbulles a l'intérieur du matériau. Un pic steucture, caractéristique des ionomeres, est
observé a 2,0 ni correspondant & une distance de 3,2 nm [10]chtsns AP et les unités de
répétition de PDMS n’ayant pas la méme densitéréleique, la distance peut étre assimilée a la

distance entre deux cations®Akssurant les noeuds de réticulationF{gfire 111-17). Cette valeur
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est plus faible que celle obtenue avec la matré@eulée chimiqguement (3,9 nm contre de
3,2 nm). Ceci s’explique par le fait que I'ageniadlant, le MAPO, augmente la distance entre
les nceuds de réticulation. La représentation @migt également en évidence un épaulement a
0,29 nnt, la distance correspondante calculée est de 2Zette distance peut correspondre a la
distance séparant les agrégats plus larges desatis.

Pour conclure, I'ionomére Al est composé de catigarfaitement dispersés dans le
matériau. Dans ce cas, I'aluminium peut étre camsicomme un « agent réticulant » trivalent
comme le MAPO. Des agrégats plus riches en alumindont aussi observés, ces agrégats

sphériques ont un diameétre inférieur a 10 nm.

Figure 1lI-14: Images de MET a différents grossissments du ionomere Al
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Figure 111-15: Spectre EDX du ionomere 1Al
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Figure 111-17: Schéma illustrant le pic de structure & g = 2,0 nrit de matrice de PDMS réticulée avec des

interactions électrostatiques

I11.5.1.4 Conclusion

Les analyses en microscopie et en SAXS ont molmfuence de la nature du cation sur
la microstructure du matériau. Des agrégats iomigigeforme quasi-sphérique sont observes pour
les matériaux IBa et IMg. Batra et coll. [11] ordjal montré que la neutralisation du PDMS par
Ba®* entraine la formation d’agrégats sphériques ofoame de batonnets. Une microstructure
similaire est obtenue dans cette étude pour l'ic@reniMg. L’'ionomeére neutralisé par le cation
aluminium présente, quand a lui, une microstrucpltes homogene. En effet, seuls de petits
agrégats sphériques sont visibles (d < 10 nm)nhesures de SAXS confirment que I'aluminium
est réparti de maniére homogene dans la matriggoljenere ; les cations agissent comme un
agent réticulant. La microstructure du ionomeretradisé par le calcium, ICa, n’a pas pu étre
analysée, il a été impossible de découper le naaté&m cryo-ultramicrotomie du fait de sa grande
fragilité.

I11.5.2 Ionomeres IAl renforcés par des nanoparticules

L’ionomere Al présente une microstructure proclkeela matrice réticulée chimiquement
par le MAPO, le renforcer avec les différentes mamticules précédemment synthétisées (cf
[1.1.2) permettra d’établir des comparaisons irggaates.

Les images de lionomére renforcé par les nanapdes de silice non fonctionnalisées
IAI-NF (cf Figure 1I-18 montrent que celles-ci sont parfaitement dispeyséducun contact

interparticulaire n’est observé pour ces matérialtn revanche, les nanoparticules
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hydrophobisées forment de larges agrégats danarecomposite IAI-H10 Hgure 111-19). Les
agrégats pour le matériau IAI-H10 sont de formergée et ramifiée. Ces microstructures sont
différentes de celles obtenues pour les nanocomegsogticulés chimiquement par le MAPO. En
effet, une dispersion optimale a été obtenue pesimbnocomposites H alors que des agrégats
fractals ont été obtenus pour les nanocompositesQ¥B différents résultats montrent que les
interactions électrostatiques ont une influencelawqualité de la dispersion des nanoparticules.
Les silices non fonctionnalisées possedent unegehde surface négative. L'ajout de cations
aluminium améliore l'interaction nanoparticiestrice et facilite I'adsorption du polymeére a la
surface des nanoparticules. A l'inverse, les narimp#es hydrophobisées ne sont pas chargées en
surface, I'ajout de cations peut donc déstabilseuspension.

La microstructure du ionomere renforcé par les part@ules doublement greffées, 1AI-
HA10, est globalement similaire a celle des ion@werenforcés par des nanoparticules
hydrophobisées (afigure 111-20). Cependant, la microstructure est plus homogeésegrégats sont
moins denses et des nanoparticules isolées sordrvéles. Les nanoparticules HA étant
recouvertes d'un greffage hydrophobe comme les peatioules H, les interactions
électrostatiques entre les nanoparticules HA et dasons sont donc globalement faibles.
Néanmoins, les quelques fonctions CQER50 par nanoparticules) sur les nanoparticulds H
permettent de mieux stabiliser la suspension emaeix disperser les nanoparticules dans les

systemes IAI-HA que dans les systemes IAI-H.

Figure I11-18: Images de MET du nanocomposite IAI-NFD
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Figure 111-19: Images de MET a différents grossisseents du nanocomposite 1AI-H10

Figure I11-20: Images de MET du nanocomposite 1AI-HA10

II1.5.3 Ionomere neutralisé par des nanoparticules de silice positives (ILu+)

La microstructure décrite dans ce paragraphe dkt obtenue par neutralisation des
chaines de PDMS avec des nanoparticules de sdmauverte d’'une couche d’alumine. Cette
couche confére une charge de surface positive anoparticules. La microstructure du
nanocomposite chargé avec 17% volumique (taux @ptobtenu, voir paragraphe 11.2.3) a été
étudiée par SAXS et par MET.

110|Page



l1l.5 Analyse des nanocomposites a interactionstedstatiques

La Figure 1I-21 présente lintensité diffusée en SAXS du nanocasitpolLu+ et de
lionomere IAl, ainsi que le facteur de forme demnaparticules (Si©CI). Il est important de
noter que le signal du nanocomposite a uniquenténdigisé par la fraction volumique de silice
afin déviter de masquer, par la soustraction dgnai de la matrice IAl, les éventuelles
modifications de la structure des agrégats ionigDé&autre part, le signal des chaines de PDMS-
COOH non réticulées n'a pas été soustrait, sorakigayant pas pu étre mesuré a 'ESRF.

Un pic de corrélation est visible & 0,33 ‘hntorrespondant & une distance de 19,5 nm
dans I'espace réel. Cette valeur est équivalergevaon deux fois le rayon des nanoparticules
SiO, CI (R = 10 nm), les charges sont donc en contada enicrostructure présente un état
d’agrégation. L'augmentation de 'intensité diffesé petits q (q < 2.70nm") peut étre expliquée
par la présence de microbulles a I'intérieur duémati ou par la présence d’agrégats. L'image de
MET (cf Figure 111-21c) montre que les nanoparticules sont répartianal@ere homogéne dans le
matériau. Ces images confirment que des contaetgefcharge sont établis mais il est difficile

de déterminer si les nanoparticules forment urar¢percolant.
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Figure 11I-21 : Spectres SAXS et images de MET desamocomposites ILu+ - a) Représentation ® = f(q) - le
trait plein correspond au facteur de forme des bikks primaires b) Image de MET a différents grossiements

du nanocomposite ILu+

III.6 Conclusion

Dans ce chapitre, la microstructure des différamaocomposites et ionomeres a été
analysée. Il apparait que le procédé de synthése que le traitement de surface modifient la
dispersion des nanoparticules dans la matrice deIF0La bonne stabilité des suspensions
colloidales dans le DMAc combinée a sa lente éwjmor permet d’obtenir des nanocomposites
avec des nanoparticules parfaitement disperséesjuler celles-ci sont hydrophobisées. Des

agrégats ramifiés sont obtenus lorsque des inienactattractives sont présentes entre les
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nanoparticules (nanocomposites HA et NF). L'évapomnarapide de I'éthanol ainsi que la faible
stabilité colloidale entrainent la formation d’agygkrats de nanoparticules quelles que soient les
interactions mises en jeu.

Les microstructures des systemes a interactionstr@éstatiques présentent de larges
agrégats de cations pour les ionomeres IBa et Iskg gue les cations du ionomere 1Al semblent
répartis de maniere homogene. La qualité de laedsggn des nanoparticules incorporées dans
ionomere IAl est déterminée par le nombre de diinteraction électrostatique disponibles a
la surface des nanoparticules. Les nanoparticulepfdsentent davantage de charges négatives
de surface que les nanoparticules HA et H, elles donc mieux réparties dans la matrice. Les
nanoparticules de l'ionomere ILu+ sont répartiegrdmiere homogene dans le PDMS, les sites
d’interaction de ces nanoparticules étant tres memb

Les différentes microstructures obtenues sont réssrdans le Tableau 7.
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Interactions électrostatiques

Images

Description

Agrégats ramifiés

X

Nanoparticules parfaitement

dispersées

X

Nanoparticules isolées et

agrégats peu denses et ramifi

(DN

X

Type de Solvant Interaction Réticulé chimiquement
nanoparticules 'maQ?S Description _
Nanoparticules parfaitemenj £
DMAc , .
dispersées
H 5
Agrégats compacts grossissa
EtOH _ -
avec la fraction de silice
Agrégats fractals et ramifiés} |
DMAc L o
percolation a fraction élevésd
NF en silice
Agrégats compacts et
EtOH . L .
allongés, percolation a fractign
élevée en silice
Agrégats fractals et ramifiés
DMAc L o
percolation a fraction élevéq §
HA en silice
EtOH X
EtOH y " X X
LU+ + *

Nanoparticules réparties de
facon homogéne, contacts

interparticulaires

Tableau 7: Récapitulatif des interactions et des rarostructures obtenues pour les différents nanocongsites et ionomeéres synthétisés
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Chapitre IV : Caractérisation mécanique : viscd@ds linéaire

Ce quatrieme chapitre est consacré a I'étude dgmiptés mécaniques des nanocomposites
par analyse mécanique dynamique (DMA). Dans un retemps, les propriétés meécaniques
seront discutées et corrélées aux mesures réaldsies les chapitres Il et Ill. Puis, nous
analyserons et discuterons les valeurs de renf@eedes nanocomposites a I'aide de modéles

théoriques.

IV.1 Analyse des propriétés viscoélastiques

IV.1.1 Analyse du comportement de la matrice élastomere

Les propriétés mécaniques de la matrice ont éeiésts par DMA. L’évolution du module de
conservation, E’, et du facteur de perte,danE”/E’, a été mesurée en fonction de la tempéeat

et est donnée sur la Figure IMi&s conditions expérimentales sont détaillées danaexe 1). A
haute température (T > 0°C), un plateau caoutchoeatest observé (élasticité entropique). Deux
transitions distinctes sont également visibleslasicourbes de la matrice. La relaxation a basse
température, observée a -95°C, correspond a |aateda principale des blocs siloxanes tandis
que la relaxation a haute température, observ@8°&; peut étre attribuée a la partie organique
des extrémités des chaines de PDMS-COOH. Danstiadri cette étude, la relaxation a haute
température sera considérée comme la relaxatiocipale et appelée,JComme il a été précisé
préecédemment, les chaines de PDMS-COOH utilisées clette étude ont une tres faible masse
molaire (Mn= 1200 g.md), ce qui correspond & environ dix unités siloxanes extrémités
représentent donc une forte proportion de la longuetale de la chaine. L’agent réticulant
trifonctionnel, le MAPO, réagit avec les extrémit&sde carboxylique du PDMS-COOH afin de
former trois segments de chaines identigues émalganhaque nceud de réticulation (cf Figure
[lI-3). La structure résultante est un copolymérm@nsl lequel la distance entre les parties
organiques est déterminée par la longueur des bilmsanes. Les mesures de SAXS ont montré,
dans le chapitre lll, I'existence d’une telle mtmicture dans la matrice réticulée, une distance
inter-nceud de 3,9 nm a été déterminée. Une sémaxddi phase apparait entre les blocs siloxanes
et les parties organiques des nceuds de réticulatmuisant a deux relaxations a des
températures différentes [1, 2]. Ces observati@m en accord avec les analyses de DSC du
chapitre 1l ou deux transitions vitreuses sont @gaint observables.
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Figure IV-1: Analyse des propriétés viscoélastiqugsar DMA en fonction de la température pour les

nanocomposites H a) Module de conservation, E' fdcteur de perte, tand

Dans le but de vérifier I'efficacité de la rétictibm, la masse entre deux noeuds de

réticulation, M, est calculée a partir de la théorie de I'élagticaoutchoutique [3] et comparée a

la valeur attendue. La valeur de la réticulatidective est calculée avec I'’équation 11 en utilisan

la valeur de module E’ = 1,25 MPa obtenu par DMAnaxeau du plateau caoutchoutique & 323K
(soit & 50°C)p étant la densité du PDMS-COOp £ 0,98 g.cri).
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_30RT
" E

Une valeur de 6400 g.mblest obtenue. Cette valeur est en accord avec éssings de

M

(11)

gonflement réalisées dans le chapitre Il qui eséntal’efficacité des cycles aziridinyles du
MAPO a environ 70%.

IV.1.2 Analyse du comportement des nanocomposites a interactions

physiques faibles (H et EH)

Le comportement des films renforcés par des siligelsophobisées a été étudié en fonction de la
fraction volumique en nanoparticules. Le comportenvescoélastique global des matériaux n’est
pas modifié lorsque de telles nanoparticules deessont incorporées, quel que soit I'état de
dispersion (cf Figure 1V-1 et Figure IV-2). Cepentales résultats montrent, pour les
nanocomposites H et EH, que le module de conservaiugmente avec la fraction de silice.
Cette augmentation de E’ est plus importante &aau du plateau caoutchoutique puisque la
difference de module entre les nanoparticules atdtice de polymere est plus marquée a I'état
caoutchoutique qu’a I'état vitreux. Le facteur detp est également affecté par I'incorporation de
charges dans la matrice de polymere. L'aire soyscl@iminue avec la fraction de polymere, ce
qui traduit le fait que la quantité de chaines sse jeu dans la transition est moins importante.
La position du pic de relaxation principale (pictda ) reste constante avec l'incorporation de
nanoparticules, il 'y a donc pas de variation dg€T[, = -28°C), ce qui est en accord avec les
mesures de DSC du chapitre Il. Le comportemenbpigiue (augmentation linéaire du module de
conservation avec la température au niveau dugulataoutchoutique) est conservé pour tous les
nanocomposites excepté pour l'échantilon EH15 eumodule apparait constant a haute
température. Le pic de tarest également plus élargi. La perte du comportesm@nopique sur la
gamme de température analysée et I'élargissemelat idaxation principale peuvent résulter du

volume de polymeére occlus a l'intérieur des agregpli relaxe a des températures plus élevées

[4].
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Figure 1V-2: Analyse des propriétés viscoélastiqugsar DMA en fonction de la température pour les

nanocomposites EH a) Module de conservation, E) fiacteur de perte, tané
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IV.1.3 Analyse du comportement des nanocomposites a interactions

physiques fortes (NF et ENF)

Les nanocomposites chargés avec des nanoparticalesfonctionnalisées ont des
propriétés viscoélastiques qui dépendent de laesdration en nanoparticules (efure Iv-3 et
Figure IV-4). A faible fraction volumique®sio.< 15 %), le comportement des nanocomposites est
similaire a celui de la matrice, uniguement un teffe renforcement est observé. A plus forte
fraction volumique de siliced(sio; > 15 %), le comportement entropique caractéristiqas
élastomeres n’est plus observable sur la gammeedgérature analysée, le module de
conservation diminue avec la température au nivdiaylateau caoutchoutique. La relaxation
principale T,, déduite desigure V-3 et Figure IV-4 n’est plus correctement définie mais elle
s'étale jusqu'a 50°C. Les analyses microstructgrgdar SAXS et MET ont montré que les
nanocomposites NF et ENF présentent respectiveorenstructure percolante (agrégat de taille
infinie) pour des fractions volumiques supérieuaed5 % vol et 19 % vol. Les chaines de
polymére peuvent donc, en plus de s’adsorber dligishydrogene) a la surface des
nanoparticules, étre piégées et contraintes daméseau de charges [5]. Ce phénomene peut

éventuellement réduire la mobilité des chainesaligere et engendrer un étalement de,la T
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Figure IV-3: Analyse des propriétés viscoélastiqugsar DMA en fonction de la température pour les

nanocomposites NF a) Module de conservation, E' Egcteur de perte, tand
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IV.1.4 Analyse du comportement des nanocomposites a interactions

covalentes (HA)

Les nanocomposites renforcés par les nanoparticdeblement greffées présentent un
comportement mécanique similaire a celui des nanpogites NF (cfFigure IvV-5. Le
comportement caoutchoutique est conservé pourlbke$ fractions volumiquesbgio, < 14 %),
seul un effet de renforcement est observé. Au-deléette fraction volumique, ce comportement
n’est plus conservé et on observe un léger étalechefacteur de perte au dessus deComme
il a été montré dans le chapitre Ill, les nanocasites HA fortement chargés en silice sont
proches du seuil de percolation. De plus, dansygstemes, des liaisons covalentes s’établissent
entre les nanoparticules et la matrice. L'étalenmtla relaxation principale, I peut donc
s’expliquer par la relaxation a plus haute tempgeatiu polymere lié par liaisons covalentes ou

par le polymére occlus entre les mailles du réskesasilice.
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IV.2 Renforcement mécanique

L’incorporation de charges dans une matrice derpéfg induit donc systématiquement
une augmentation du module de conservation du mamoasite. Le renforcement mécanique est
une écriture largement utilisée dans la littératete permet de mettre en évidence cette
augmentation de module. Il est calculé en divisambodule du nanocomposite par le module de
la matrice élastomére. Dans le paragraphe suiv@ntrenforcement des nanocomposites

synthétisés est comparé a différents modeles théesi
IV.2.1 Modeles théoriques

1V.2.1.1 Modéles hydrodynamiques

Afin de prédire le renforcement mécanique dans Hasocomposites, de nombreux
modéles théoriques ont été développés en se bmsaldquation de A. Einstein [6] développée
en 1906. Dans l'équation 12, des charges rigidpbgergues, isolées, incompressibles et
entierement mouillables sont dispersées dans ureumdontinu de viscosit@o. L'expression
résultante relie la viscosité du mélang la fraction volumique en chardge

n=ng* @+ 25P) (12)
H.M. Smallwood [7], par analogie, a remplacé lacomté par le module de conservation afin
d’obtenir I'équation 13 ou E'est le module de conservation de la matrice nangéte :

E'= E'gx(1+ 25?) (13)
Cette relation n’étant pas applicable pour lesefftactions volumiques, E. Guth et O. Gold [8]
ont introduit un terme du second ordre afin derteompte des interactions interparticulaires
intervenant aux fortes fractions volumiques (cfaitpn14)

E'= E'gx(L+ 250 + 1410 2) (14)

Le modéle de Guth et Gold prend uniquement en ceegt effets hydrodynamiques, il ne tient
donc pas compte des éventuelles interactions gjpéesf (agrégations) entre charges ni des
interactions entre le polymere et les nanopart&ul® modele ne fait intervenir ni les notions de
chaines de polymere liées a la surface des naimpest de chaines de polymére occluses au

sein, ou entre les agrégats, ni des effets de strciciure.
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1V.2.1.2 Modéles de percolation

La théorie de la percolation est une loi géomégriquais elle peut étre transposée aux
propriétés mécaniques. En effet, des auteurs co@nabert et coll. [10] ont mis en évidence,
dans des systemes composés d’une matrice de pgbtmytate renforcée par des nanoparticules
rigides de polystyrene, une augmentation exporientie module d’Young lorsqu’un réseau de
polystyrene est formé au sein de la matrice. Uitetreent thermique préalable a permis la
coalescence des spheéres rigides au sein de lacenatniiple. Le schéma deHagure V-6 rappelle

les différents constituants d’'une microstructurecpkante de sphéres [9].

Amas fini

Amasinfini

7 Bras mort

Figure IV-6: Schéma illustrant la percolation d'un réseau de charges sphériques

Le comportement de ces composites peut étre médévec un modele série-parallele de
Takayanagi et coll. [11] adapté aux phénoménesedepfation par Ouali et coll. [12] puis par J.
Kolatik [13] (cf Figure IV-7). Dans ce modele, le composite est décrit paolplage en paralléle
d’'une phase rigide, composée de la fraction volumithéorique de réseau de charges, et d'une
phase souple, composée de la matrice renforcédepactharges ne composant pas le réseau
(agrégats isolés, bras morts). La fraction voluraigie nanoparticules composant le réseau de
charges est calculée a partir de la théorie defdeofation avec deux parameétred; le seuil de

percolation et b, un exposant critique.
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Figure IV-7: Modéle série-paralléle de Takayanagi dapté a la théorie de la percolation

Dans ce modele, P représente la fraction volumideerenfort percolant composant
'agrégat de taille infinie. P peut s’exprimer emétion de la fraction volumique, de renfort

suivant I'équation 15 issue de la théorie de lagation:

P(®)=0 P<Pe
(15)
b
-
P(d)=|——C D> P,
1_ q)c
Une valeur de b égale a 1,8 est communément etilR&. De Gennes [14] ayant justifié
cette valeur par le fait que les bras morts derégat infini ne participent pas a la transmission
des efforts. Le modele développé est constitué ed’'phase rigide correspondant au réseau
percolant de renforts et d'une autre phase compdsda matrice, m, montée en série avec les

renforts non percolants, r. Le module, E’, peutisté selon I'équation 16.

_ 3% (1=2P(®)+ P(®)P)EmEr + (- ®)P(®)EF
(1-®)E; +(P-P(P))E

(16)

ou E est le module de la phase rigide (réseau pergaéaig, le module de la matrice.

Ce modéle permet d’estimer le module et donc l&reeament des nanocomposites dont
les charges forment un réseau percolant. La pei@olgéométrique des nanoparticules de silice a
été montrée dans le chapitre Il pour les nanocaitgma interactions fortes. La comparaison de
leurs propriétés mécaniques avec celles obtenyestét de ce modele peut nous apporter de

précieuses informations sur le transfert des effdains ces matériaux.
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IV.2.2 Etude du renforcement pour les systémes a interactions physiques

faibles

Une analyse plus précise du renforcement meécanigoer les cing séries de
nanocomposites permet une interprétation completedid joué par la microstructure et par les
interactions charge-charge et charge-matrice. lrtdoreement calculé au niveau du plateau
caoutchoutique (a une température de 60°C corregppnd T/Tu = 1,35) pour tous les
nanocomposites est représenté suridare Iv-8 en fonction de la fraction volumique en silice,

Dsio2.
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Figure 1V-8: Analyse du renforcement mécanique, Eomy/E' marice: Mesuré a T/T, = 1,35 & partir des mesures de

DMA en fonction de la fraction volumique en silice®so,. La ligne noire correspond au renforcement estimé

par le modéle de Guth et Gold (équation 14), les arbes pointillées correspondent au renforcement callé avec

le modele de percolation (équation 16), NF (- - -,ENF (. . . .. ), HA(..-..)

Pour tous les matériaux synthétisés, une légemmanigition du renforcement mécanique
est observée pour les faibles fractions volumigi@eso, < 10 %). La fraction volumique en

nanoparticules est trop faible pour observer uriliénce de la microstructure ou des effets
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d’interface. Le renforcement reste proche de cedilgulé par le modele de Guth et Gold. Aux
taux de silice plus élevés, pour les nanocompositesEH, le renforcement mécanique augmente
quasi linéairement avec la fraction volumique enaparticules de silice quel que soit I'état
d’agrégation. Pour les nanocomposites H, les mesigeSAXS ont montré que les nanoparticules
restent parfaitement dispersées (forces répulgmge nanoparticules) quelle que soit la fraction
volumique. Dans ce cas, le renforcement mécanigaergé résulte de la simple incorporation de
spheres dures dans une matrice souple. Cependantgbé le modéle de Guth et Gold ne soit
plus pertinent aux fortes fractions volumiquestiétilgsous-estime la valeur du renforcement [10],
on peut en conclure, pour les matériaux renforegésdps nanoparticules hydrophobisées, que le
renforcement mécanique dépend uniquement de ladinaclumique en nanoparticules. L'état de
dispersion des nanoparticules ne parait pas avoeffet sur la valeur du module d’Young, Ces
nanocomposites H et EH se comportent comme desimaté&ouples renforcés par une fraction

volumique donnée de particules dures dont la tailleporte pas.

1V.2.3 Etude du renforcement pour les systémes a interactions physiques

fortes

Dans les systemes a interactions physiques fortee @anoparticules (hanocomposites
NF et ENF), le renforcement augmente de facon exmille (cfFigure Iv-§ a partir d’'une
fraction volumique critiquedsio, = 18 % pour NF et 23 % pour ENF), ce comportement e
caractéristique du phénomene de percolation méganidies résultats de SAXS et de MET ont
mis en évidence la formation d’'un réseau percalafimii aux fortes fractions volumiques. Au-
dela de la percolation géométrique, ce comportemméetnique critique peut étre expliqué par la
formation de liaisons physiques rigides entre ksoparticules\ia les liaisons hydrogéne entre
les groupements silanols de la surface des nanoyad), permettant ainsi le transfert des forces
mécaniques au sein du réseau de charges.

Le modéle de percolation mécanique (paragraphel\2pa été appliqué aux valeurs de
renforcement déterminées pour les nanocompositest ENF et le résultat est donné suFitare
IV-8. Les points expérimentaux peuvent étre correcterdéatits par la courbe calculée avec
comme parameétres d’entrée b = 1,8=B00 MPa etb, = 9 % et 13,5 % respectivement pour les
nanocomposites NF et ENF. Pour des fractions vaues, ®sio,, inférieures au seuil de
percolation,®,, les nanoparticules sont connectées en petitgaigrésolés, le modele est alors

réduit a un modele en série induisant un faibldoreement mécanique. Des que la fraction
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volumique dépasse le seuil de percolatidgd,> @), un agrégat de taille infini commence a se
former. Un réseau rigide de charges connectées (avenodule d’environ 900 MPa, valeur qui
parait cohérente pour un réseau de silice) ess &omé au sein de la matrice ce qui induit un
saut de module. Les seuils de percolation ajusté$epmodele sont proches des valeurs déduites
des résultats de SAX®( ~ 15 % et 19 % pour les nanocomposites NF et ESpactivement).

Le seuil de percolation plus élevé obtenu poumkesocomposites ENF s’explique par la forme
plus compacte des agrégats de silice formés danmalkaice élastomere. Dans ce cas, la
percolation correspond a la percolation d’agrég#s taille finie comme montré dans le

chapitre IlI.

1V.2.4 Etude du renforcement pour les systemes a interactions covalentes

Le comportement des nanocomposites HA apparaitivehaent similaire a celui des
nanocomposites NF. En effet, le renforcement auggnavec la fraction volumique mais il est
supérieur a celui des systemes NF pour des fractiolumiques comprises entre 10 et 15%. Bien
avant le seuil de percolation (attendu pdwo, ~ 15% d’apres les analyses SAXS du chapitre
), le transfert de contrainte entre les nandpales et la matrice PDMS au travers des liaisons
covalentes dans le cas des nanocomposites HAwssefficace que par les interactions physiques
(liaisons hydrogene entre les silanols de surfasendnoparticules et le PDMS) mises en jeu dans
les nanocomposites NF. Par conséquent, un renferdtemécanique plus important est observé
pour les nanocomposites HA aux faibles fractiorlamiques.

D’autre part, aux fortes fractions volumiquessit,> 15%), la valeur du renforcement du
nanocomposite HA16 semble diverger. L’'augmentaggponentielle du renforcement est plus
forte pour les nanocomposites NF que pour les ranposites HA. En effet, bien que ces
nanocomposites n'aient pas pu étre obtenus aussf@mrdctions volumiques avec le méme état de
dispersion et la méme densité de réticulation,eut pupposer qu’une sorte de percolation souple
apparait (c'est-a-dire avec un plus faible modi¥®uing du réseau de charges). Dans le cas des
nanoparticules non fonctionnalisées, de tres nomsereliaisons hydrogéne se créent au travers
des silanols de surface (pouvant étre estimés A P& nanoparticule), un réseau extrémement
rigide et cassant en résulte (module estimé a 988)MAu contraire, les nanoparticules HA sont
fonctionnalisées a partir des nanoparticules hysbfsées, H, sur lesquelles environ 250 groupes
portant une fonction acide carboxylique sont geeflée nombre de liaisons covalentes créées a
partir de la nanoparticule est donc parfaitementtrété par le greffage des fonctions acide

carboxyligue et aucune autre interaction forte th'e8se en jeu de part la présence des
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groupements hydrophobes. Lorsque le réseau de eshaggt créé au dessus du seuil de
percolation, les nanoparticules sont reliées eelless, soit par liaison chimique directe (par le
MAPOQO, I'agent réticulant trifonctionnel) soit pamtermédiaire d’'une ou plusieurs chaines de
PDMS pontant deux nanoparticules. De cette mandérgreut s’'attendre a un réseau de charges
plus souple pour les nanocomposites HA que danadales nanocomposites NF. En extrapolant
les valeurs de renforcement avec le modele de lagico précédent (cfigure 1vV-§), une valeur de
module de réseau de charges,d& 700 MPa est estimée (avec b = 1,8¢t= 9 %), plus faible
qgue la valeur du réseau de charges des nanocoegpd$it et ENF. Le seuil de percolation,
@, = 9 %, est équivalent pour les nanocomposites HAFe Ces nanocomposites étant tous deux
composeés d’agrégats ramifiés et fractals, il e$téoent qu’ils aient des seuils de percolation
proches.

La percolation mécanique des nanocomposites HAn&shs prononcée que pour les
nanocomposites NF a cause de la souplesse du résezharges formé. L'existence de liaisons
fortes entre la matrice et les nanoparticules HAmparées aux liaisons physiques entre les
nanoparticules NF et la matrice) permet d'obtenite uvaugmentation plus graduelle du

renforcement mécanique aux plus faibles fractiaisniques de nanopatrticules.

IV.3 Conclusion

Les propriétés meécaniques dans le domaine linéd@®e différents nanocomposites
synthétisés ont été analysées dans ce chapitrefathlgs fractions volumiquesbgio,< 10%), le
comportement viscoélastique est peu influencé pamlicrostructure ou par la nature des
interactions chargpolymere. Le renforcement s’explique principalemaant le simple effet de la
dispersion de particules primaires ou d’agrégatsngires rigides au sein d'une matrice
élastomere. Le module d’Young des nanocompositggnante linéairement avec la fraction
volumique en silice jusqu’a atteindre deux foisddeur de la matrice podpsio,~ 10%.

Pour les systemes a interactions faibles, nanocsitegoH et EH, dont les particules
primaires isolées ont des interactions répulsiveseeelles, le renforcement mécanique augmente
linéairement quelles que soient la fraction volwmeigen nanoparticules et la microstructure du
matériau. Dans ce cas, 'état d’agrégation desgesan’influence donc pas le renforcement
mécanique. Un étalement de la relaxation princjpaleest cependant visible pour la structure
agglomérée aux plus fortes fractions volumiguesignamposite EH15), pouvant étre attribué a

un volume occlus de chaines de polymere au seiagtégats retardant sa relaxation principale.
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Dans le cas ou les interactions sont plus fortesmidoomposites NF, ENF et HA), la
formation d’'un réseau percolant mécaniquement @etift avoir lieu au dessus d’'une fraction
volumique critique, ou seuil de percolatiab,. Le seuil de percolation apparait a des fractions
volumiques plus faibles lorsque la dispersion dasoparticules ainsi que la ramification des
agrégats formés sont augmentées. Dans ce casseauréense avec une maille bien définie est
formé alors qu’un réseau plus compact est fornggler les agrégats primaires sont compacts et
peu ramifiés. Au dessus du seuil de percolationydkeur du renforcement mécanique est
uniguement dirigée par la rigidité du réseau afosiné (c'est-a-dire la densité et la force des
liaisons interparticulaires). De ces mesures, s émis I'hypothése que le réseau composé
des nanoparticules non fonctionnalisées (interastpmar liaisons hydrogene entre les silanols de
surface des nanoparticules) est plus rigide que fmimé par les nanoparticules HA (interactions
par liaisons covalentes ou pont de chaines de PBisl$s 250 fonctions acide carboxylique
greffées a leur surface). Le comportement entr@igu niveau du plateau caoutchoutique
disparait pour les hanocomposites renforcés paeseau percolant, la relaxation principalg, T
est également étalée vers les plus hautes temmzaties fortes interactions entre la matrice de
PDMS et les nanoparticules ainsi que le polymerermmnné a l'intérieur du réseau percolant

peuvent expliquer ce changement dans les propriétésélastiques.
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Chapitre V : Caractérisation mécanique : viscsi@d#é non-linéaire

Les différentes caractérisations réalisées danshiagitres précédents ont permis d’aboutir a
une bonne connaissance des microstructures et rdgsiges mécaniques dans le domaine
linéaire des difféerents nanocomposites synthétiSés. résultats constituent une importante base
de données pour analyser de maniére précise leartangent mécanique des matériaux dans le
domaine non-linéaire (effet Payne). Dans cetteestlegs résultats sont analysés avec différents

modéles théoriques permettant de discuter I'origméeffet Payne observé.

V.1 Aspects réversibles et irréversibles de l'effet Payne

Les propriétés mécaniques dynamiqgues (module dsecaation et module de perte) en
cisaillement ont été étudiées en fonction de lsomgtion appliquée. Les mesures ont été
réalisées a une température constante (308 Kyt dréquence constante (1 Hz) sur une gamme
de déformation allant de 0,05 & 30%, I'échantiliéant serré & 0,5 Ib-indans les mors et soumis
a 10 cycles de déformation. Typiquement, un nanposite conduit aux résultats présentés dans
la Figure V-100 une chute du module de conservation G’, ass@cién pic du module de perte G”,
est observée. Ce comportement, caracteristiqueffiet IPayne, est observé uniquement pour les
élastomeres renforcés alors que les valeurs dé @& & de la matrice restent constantes avec la
déformation. L'amplitude de cet effet est plus imipote lors du premier balayage en
déformation, alors que lors des suivants, les @mude superposent parfaitement. Le premier
balayage en déformation peut impliquer une décohéai I'interface charge-matrice ou une
rupture d’agrégats. Ces ruptures de liens, dépéesiate la déformation appliqguée, ne sont pas
réversibles, expliquant la difféerence d’amplitudére le premier balayage et les suivants. Pour la
suite de I'étude, le premier balayage en déformat® sera pas analysé et nous nous focaliserons
sur les balayages suivants. Les valeurs de modutkformation initiale et finale sont appelées
respectivement Get G'.. Il est important de noter que la notion de modifiai est parfois mal
adaptée dans le cas de nos résultats. En effatcpaains nanocomposites présentant des valeurs
de module de conservation élevées, il est diffidiserver un plateau de module a déformation
maximale. La limitation de I'appareillage utiliséoce maximale de 11N) n’a pas permis
d’accéder a des déformations supérieures mémedeisa@t la taille des échantillons analysés.
Néanmoins, toutes les courbes présentées dansétette tendent vers un plateau de module
infini. Enfin, on peut également noter que poumiatrice, on retrouve la méme valeur de module

de tractiorvia la relation E’ = 3G’, classique pour un élastomére.
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Figure V-1: Influence du nombre de balayages en défmation sur a) le module de conservation b) le nuule de

perte

V.2 Etude de l'effet Payne sur les nanocomposites a interactions physiques

lOI‘ tes

Dans un premier temps, I'effet Payne a été analysées nanocomposites NF et ENF qui
ont une microstructure composée d’agrégats fraetatamifiés (NF) ou d’agrégats compacts et

peu ramifiés (ENF) a faible fraction volumique eanoparticules, et qui présentent un réseau
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percolant de silice pour des fractions volumiqugsesieures a 15 et 19% respectivement pour les
nanocomposites NF et ENF.

V.2.1 Analyse du comportement des nanocomposites NF et ENF

Les Figure V-2 et Figure V-3décrivent les résultats obtenus. Un effet nondlirgg type effet
Payne, est nettement observé pdyk,> 10% dans les deux types de systemes. Conformément
aux données de la littérature, 'amplitude de €efPayne 4G’ = G’¢-G’.) est trés faible pour les
faibles valeurs d@sio; et devient plus marquée pour les hanocompositderogs avec plus de
18% de silice [1]. De plus, le maximum du modulepaete, G’ax augmente ave®sio,. Pour
Dsio; < 10%, G” reste semblable a celui de la matride-dela, sa valeur ainsi que son
maximum, G’ difféerent fortement des valeurs obtenues pour krioe. La valeur de
déformation critique a laquelle apparait le maximdem G”, y,, diminue avet®sio2. Y. varie
fortement aux faibles taux de charge jusqu’a alteinune valeur quasi constante pour les
matériaux ayant une fraction volumique supérieut8%. A ces fractions volumiques, I'existence
d’'un réseau de charges percolant mécaniquememtaaété précédemment montrée aussi bien
pour les nanocomposites NF que pour les nanocotepo&NF :y. dépend donc de la
microstructure tant que le seuil de percolatiorsihfms atteint [1].

Les valeurs de module de conservation a déformatitiale, &, et finale, G, sont
relativement similaires pour les nanocomposites ENMNF jusqu'a des fractions volumiques
respectivement de 19 et 18%. L'amplitude de I'efietnble toutefois Iégérement supérieure pour
les nanocomposites ENF. Il est donc possible dé&runle qu’'en dessous du seuil de percolation
mécanique, I'effet Payne dépend peu de la microstre. Pour des valeurs dg;io, Supérieures,
le nanocomposite NF23 présente une valeur de maaitilde G’y supérieure au nanocomposite
ENF23 alors que la valeur de leur module finale &t du méme ordre de grandeur (5-6 MPa).
Les seuils de percolation sont respectivement @& d5de 19% pour les nanocomposites NF et
ENF. La fraction volumique de réseau percolandesic plus importante pour le nanocomposite
NF23 que pour ENF23. Le moduleg@&t 'amplitude de I'effet Payne augmentent aveftdation
volumique de réseau percolant. Le maximum de G'N#R3 est également plus élevé que pour
ENF23. Dans ces systemes, la rupture d’agrégatsipeeupréeter I'effet Payne, la rupture d’'un
réseau plus large étant plus dissipative qu'unaregeu dense. Apres I'effet Payne, une fois le
réseau rompu, la valeur de module. @'st similaire pour les nanocomposites NF et ENg-. L

module G.. est principalement gouverné par des effets hydraayques.
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Figure V-2: Evolution a) du module de conservatioret b) du module de perte en fonction de la déforman
pour les nanocomposites NF. L'ajustement des poinexpérimentaux par le modéle de Kraus est représefien

trait plein
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Figure V-3: Evolution a) du module de conservatioret b) du module de perte en fonction de la déforman
pour les nanocomposites ENF. L'ajustement des poimexpérimentaux par le modéle de Kraus est représtn

en trait plein
V.2.2 Description du modeéle de Kraus
Les résultats précédents ont montré I'importance ideeractions interparticulaires sur
I'effet Payne, la rupture de liens charge-chargevpat certainement expliquer ce phénoméne. Le

modéle de Kraus interprete I'effet Payne comme upture de liens entre charges et est donc

adapté aux nanocomposites NF et ENF [2].
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Ce modele se base sur I'hypothese que l'aspectsible de I'effet Payne est di a
'agglomérationdésagglomération de particules. G. Kraus a fond@&éarie sur I'hypothése que
les forces de Van der Waals exercent une forceappet, F sur les particules provoquant une
réagglomération du systeme aprés déformation. Awsiela force de rappel est nulle et le
potentiel d’interaction V est minimal lorsque legrégats sont séparés d'une distangeles
agrégats sont alors dits « en contact >Figfre vV-4. Lorsque le matériau est déformé, la distance

doaugmente déd et la force de rappel,,git comme un ressort non-linéaire.

vO

vQO

Figure V-4: Schéma de I'évolution du potentiel d’iteraction, V, et de la force, F, en fonction de la distance

dans le modéle de Kraus

Au repos, on considereglontacts entre agrégats par unité de voliNgelépendant de la
fraction volumique de charge et de I'état de disiper. Lorsque le nanocomposite est soumis a
une déformation sinusoidale tel gye= y sin ot, G. Kraus émet I'hypothese que des contacts
chargecharge sont rompus et reformés. La vitesse de mptésultante, V dépend de
lamplitude de la déformatiory, du nombre de contacts entre agrégats, N, ainsi djune

constante de vitesse de rupturédk équation 17 ou m est une constante)

Vi =k xyMxN @7
De la méme maniere, la vitesse de reformatippeit s’écrire suivant I'équation 18 aveculne

constante de reformation.

Vi =kg xy Mx(Ng-N) (@18)
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A I'équilibre les vitesses de rupture;, ¢t de reformation, iy sont €gales, le nombre de contacts
peut alors s’écrire suivant I'équation 19 ayes (k/ k,)**™:

N = L (19)

2m
1+ (y
Yc

(G- G'.) est égal a Net (G'(y) - G’-) est égal a N, ce qui conduit a I'expression dulat® de
conservation,G’, en fonction de la déformation aniM’équation 20.

G'(y)-Gw _ 1 (20)

G'0-G'w 2m
1+ [ y j
Yc

En considérant que les ruptures et reformationscaletacts interparticulaires dans
I'élastomére chargé dissipent davantage d’énergee Iglastomeére, on obtient I'expression du
module de perte en fonction de la déformation d\ésiation 21 ou Gy €St le maximum du

module G” a la déformation:

y m
2%| —
G'()) =G _ (yj @
G"ax G 1+( yjzm
Ve

V.2.3 Application du modele de Kraus aux nanocomposites NF et ENF

Les résultats obtenus pour les nanocomposites MENEtont été analysés a l'aide du
modele de Kraus. Les points expérimentaux et lesta@nents obtenus sont représentés sur les
Figure V-2 et Figure V-3 Pour chacun des matériaux, le méme paranyeteeété utilisé pour
modéliser la chute de module G’ et le pic du mod@Glé L’ajustement et les points
expérimentaux se superposent parfaitement pouroldula de conservation G’, mais moins
bien pour le module de perte G”. Les pics expéritaax de G” sont asymétriques et décalés
vers les déformations plus élevées. Le serrageedeantillons lors des mesures induit des

frottements pouvant expliquer la forme des picsiafjue ce décalage, les pics sont donc
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difficiles a modéliser. Les résultats de I'ajustetneu module de conservation G’ sont

regroupés dans le Tableau 8.

Le paramétre m définit la sensibilitt du mécanisdee rupture des contacts a la
déformation et une valeur optimisée de 1 a étésahoCette valeur, constante pour tous les
matériaux quels que soient I'état de dispersida &action volumique en silice, permet d’ajuster
correctement les points expérimentaux. Dans dedestaur des caoutchoucs chargés de noir de
carbone, G. Kraus a utilisé une valeur de m égél@ alors que F. Clément a utilisé des valeurs
de m proche de 0,45 pour des systemes composd3M& Renforcés par des nanoparticules de
silice [3, 4]. Il est important de signaler que slaes études, les mesures de I'effet Payne ont été
réalisées au dessus du seuil de percolation. leuvale m utilisée dans de cette étude est donc
supérieure a celles trouvées dans la littérat@eyut signifie que les chutes de module G’ sont,
par conséquent, plus « brusques » dans nos syst@né&gaus, n'a pas donné de signification
physique a ce parametre mais G. Huber et T.A. ¥jildans un modéle tres proche, ont relié m a
la morphologie des charges [5]. Les nanocompobifest ENF sont composés de nanoparticules
de silice de taille bien définies formant des agtegamifiés (NF), ou compacts (ENF) aux faibles
fractions volumiques. La percolation mécanique desrges est observée aux fortes fractions
volumiques. |l est difficile dans ce cas d'inteeréla différence de parametre m entre la
littérature et nos systemes par la morphologiectiagges.

Le parametrg, diminue aveaDsio2jusqu’a une valeur proche de 1 % lorsque les clsarge
forment un réseau percolant. La variationydée= (ki/k,)*>"™ implique que les constantesét k
dépendent d@sjo,. En admettant que la vitesse de reformatienswit constante (c'est-a-dire k
constant) quel que sdiisioy, la vitesse de rupture ,Maugmente ave®@siop.

Gy (MPa) G, (MPa) Ve (%) m

ENF7 1,615+ 0,003 1,23 0,02 8,1+ 0,4 1
ENF13 3,452+ 0,007 2,88 0,02 2,3t 0,2 1
ENF19 6,89+ 0,02 3,563t 0,02 1,0+ 0,02 1
ENF23 9,05+ 0,02 5,71+ 0,05 1,04+ 0,02 1
NF5 1,075+ 0,003 | 0,87@& 0,008 6,0t 0,5 1
NF10 1,288+ 0,002 | 1,956 0,007 6,3 0,3 1
NF15 3,044+ 0,005 2,21 0,02 2,9+ 0,1 1
NF18 6,42+ 0,02 3,78 0,04 1,28t 0,04 1
NF23 10,58+ 0,03 4,44 0,07 1,29+ 0,03 1

Tableau 8: Parametres utilisés dans le modéle de Kus appliqgué au module G’ des nanocomposites ENF NE
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V.2.4 Conclusion

Les essais mécaniques non-linéaires ont montrélegienanocomposites a interactions
physiques fortes (type liaisons hydrogene) entseclearges, NF et ENF, ont un comportement
relativement similaire en dessous du seuil de pation. Au dessus de ce seuil, le réseau
percolant des nanocomposites ENF occupe une fraetimmique plus faible que dans le réseau
NF ; pour une méme fraction volumique, ces derneésentent donc un effet Payne plus faible.

Le modéle de Kraus permet de modéliser les vanateoG’ avec la déformation.

V.3 Etude de l'effet Payne sur les nanocomposites a interactions physiques
faibles

L'effet Payne a également été analysé pour les ammnposites renforcés par des
nanoparticules hydrophobisées, H et EH. Le greftiygroupements hydrophobes sur la surface
des nanoparticules réduit les interactions entseni@noparticules et la matrice, et induit des
interactions interparticulaires répulsives. Unepdision quasi parfaite des nanoparticules a été
obtenue pour les nanocomposites H synthétisés Qd&c alors qu’une microstructure plus

agrégée a été obtenue pour les nanocompositesrihtiges dans EtOH.

V.3.1 Analyse du comportement des nanocomposites H et EH

Les résultats obtenus sont rassemblés sride® V-5 et Figure V-6 Pour®sio, < 10%, le
comportement des nanocomposites H et EH est selabtalzelui de la matrice, seule une
augmentation du module de conservation, G’, esemge alors que les valeurs de module de
perte, G”, sont similaires. Comme pour les nanogosites NF et ENF, I'effet Payne devient
significatif au-dela de ce taux de charge avecforte augmentation du module. La position de
cet effet,y, évolue vers les plus faibles déformations avewgdmentation debsio,. Pour
Dsio2 > 15%, les valeurs dg sont comprises entre 1 et 2%. Les nanocompositmHrenforcés
par des nanoparticules parfaitement disperséesldanatrice, sans contact interparticulaire (cf
chapitre 1ll). L'effet Payne ne peut donc pas sl&yer par la rupture des liaisons chaagrge.

Un phénoméne d’adsorptiaiésorption des chaines de polymeére a la surfaceatesparticules
pourrait étre responsable des effets observésamscomposites EH présentent, quant a eux, une
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microstructure composée de larges agrégats. A nd&gygg 'amplitude de I'effet Payne ainsi que
les valeurs des modules Gét G des nanocomposites EH sont supérieures a cedles d
nanocomposites H. Le maximum de G” du matériau &ld§t également supérieur a celui de
H17. La dissipation d’énergie est donc plus fajer les nanocomposites H que pour EH. Pour
des interactions physiques faibles, la microstmectafluence I'effet Payne et plus généralement
les propriétés viscoélastiques non-linéaires mesuzé cisaillement. A.l. Medalia [6] a également
observé qu'une meilleure dispersion du noir de aaeb(aprés augmentation du temps de
mélangeage) diminue les modules &t G’,, ainsi que I'amplitude de l'effet Payne. Dans aotr
cas, aucun effet de structure n’avait été mis éheé@ce sur les propriétés viscoélastiques linéaires

mesurées en traction par DMA pour les nanocompoaifateractions physiques faibles.
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Figure V-5: Evolution a) du module de conservatioret b) du module de perte en fonction de la déforman
pour les nanocomposites H. L'ajustement des poinexpérimentaux par le modéle de Goritz Maier modi# est

représenté en trait plein
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Figure V-6: Evolution a) du module de conservatioret b) du module de perte en fonction de la déforman
pour les nanocomposites EH. L'ajustement des poistexpérimentaux par le modéle de Goritz Maier modié

est représenté en trait plein

V.3.2 Description du modele de Goritz Maier modifié

Le modéle de Goritz et Maier [7] interpréte l'effayne comme une adsorption
désorption des chaines de polymére a la surfacenaesparticules ; ce modele semble donc

adapté aux nanocomposites H et EH.
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Le modeéle part de I'hypothese que dans le cas dhateice €lastomeére renforcée par des
nanoparticules, une certaine quantité de chainegpalgmere s’adsorbe a la surface des
nanoparticules, créant une augmentation de la téeshsiréticulation et donc une augmentation du
module de conservation, §&’Lorsque I'échantillon est soumis a une défornmtles chaines de
polymere adsorbées a la surface des nanopartigatedes liaisons instables peuvent se désorber
tandis que les chaines de polymére adsorbées pdiaitlons stables (adsorption de plusieurs
segments de la chaine sur la nanoparticule) reatisarbées sur la particule. La diminution de la
densité de réticulation provoquée par la ruptuserdeuds de réticulation physique instables serait
a l'origine de la chute de module caractéristigad effet Payne.

Selon le modele de Goritz Maier, le module G’ pgeprimer selon I'équation 22 en
fonction de Ig, la constante de Boltzmang,Na densité de réticulation chimique du réseayeiN
Ninst respectivement la densité de liaisons stablessédbles entre les chaines de polymére et les
nanoparticules et T, la température absolue.

G'(y) = (N + Nst + Ninst()) xKp xT  (22)
A une déformation donnée, un équilibre s’'instalire I'adsorption et la désorption des chaines,
conduisant a I'équation 23 ave®, la fraction de sites libres d’interactiona,vla vitesse
d’adsorption et y, la vitesse de désorption:

Oxva=(1-0) xvp (23)

La vitesse d’adsorptionay est supposée constante tandis que la vitesdésteption, y, varie
avec la déformation. Dans ce modélg varie linéairement avec la déformation. Dans no&®,
afin d’obtenir un plus grand degré de liberté, nausns supposé que warie suivant une loi

puissance selon I'équation 24, K et m étant desteotes.

vp =K xyM (24)
Le nombre de sites libres d’interacti®peut donc s’écrire suivant I'équation 25 aveckK/¥, :
O= ; (25)
1+cxym

Enfin, on obtient I'équation 26 qui exprime le m&& G’ en fonction de la déformation :

1 1 1 1
G'(y) =G'st+G inst*——— - (26)
l+cxy

Avec G'st= (N¢ + Ngt+) xKp XT et G'jngt= Ninst xKg xT
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Toujours selon le modele de Goritz Maier, la digsgn d’énergie associée (pic de G”)
est reliee aux frottements des segments de chdmgmlymeére glissant sur la surface de la
charge. Le module de perte est proportionnel amtmes de liaisons instables et a la probabilité

pour gue ces liaisons se déplacent sur un sitenv@s aboutit a I'équation 27.

2><c><ym

G"(N) =G st*Cinst*—————5
@+cxy™?

27)

V.3.3 Application du modele de Goritz Maier modifié

Les points expérimentaux d€gure V-5 et Figure V-6 ont été ajustés avec le modéle de
Goritz Maier modifié. Le paramétre m a été optines@ne valeur de 3 a été utilisée pour tous les
ajustements. Ce parametre traduit la sensibilitthdoanisme d’adsorptiestésorption des chaines
a la déformation. Dans ce cas, nous avons faipblyese que ce parametre ne dépend ni de la
fraction volumique en silice ni de I'état de dispien du systeme. Une valeur de m égale a 3 pour
le modéle de Goritz Maier modifié est équivalentena valeur de 1,5 pour le modéle de Kraus.
La chute de module est donc moins étalée pour demaomposites H et EH que pour les
nanocomposites NF et ENF ou une valeur m = 1 auBliéée. Cette observation peut étre
interprétée en considérant les interactions chelngege et charge-matrice. Les interactions mises
en jeu pour les nanocomposites H et EH sont plieta que pour les nanocomposites NF et
ENF. La chute de module G’ sera donc plus brusque lgs nanocomposites H et EH, ce qui se
traduit par une valeur de m plus grande.

Les points expérimentaux de G’ s’ajustent correetgnavec le modele de Goritz Maier
modifié mais le modele ne fonctionne pas pour ledlutes de perte G” pour les mémes raisons
gue pour les nanocomposites NF et ENF (forte agyend#s pics).

Les résultats de la modélisation du module élasti@usont regroupés danstebleau 9
Le parameétre ¢ (€] (1A)™) détermine la position de la chute de module etadeur augmente
avec®sjo,dans les systemes H et EH. En premiere approximate parametre ¢ ne devrait pas
varier avedDsio, puisqu’il est égal au rapport entre la constantéde a la vitesse de désorption,
et Va la vitesse d’adsorption supposée constante. Néasmoe raisonnement néglige le
renforcement mécanique induit par I'incorporatioes chanoparticules. En effet, ce modele ne
considére que le nombre de points d’adsorptioneetds nanoparticules et les chaines de
polymere pour expliquer le renforcement mécanidudéformation équivalente, la force requise

pour cisailler un matériau augmente a®&g,. L'énergie nécessaire pour désorber les chaines de
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polymere de la surface des nanoparticules sermtattpour des déformationg,, plus faibles
(valeurs de c plus élevées) pour les matériauplles chargés en nanoparticules et donc les plus
rigides. Le parameétre K doit donc lui aussi augrmeatecdsio,. Au-dela d’'une certaine fraction
volumique (Psio2 > 16 %), une valeur minimale ggest atteinte (¢ = 2,2, ce qui correspond a une
valeur dey.d’environ 0,9 %).

L'amplitude de l'effet Payne, déterminée par legpagtre Gy, est supérieure pour les
nanocomposites EH par rapport aux nanocompositeSeHésultat est difficilement explicable
par ce modele qui prend en compte uniqguement larpiésn des chaines a la surface des
nanoparticules quelles que soient leur taille et ferme. En effet, les nanocomposites H sont
renforcés par des nanoparticules de silice panf@iteé dispersées contrairement aux
nanocomposites EH ou de larges agrégats sont @sselra surface spécifique ainsi que le
nombre de sites libres d’interactid®, entre les nanoparticules et les chaines de podysent
donc supérieurs pour les nanocomposites H. Setdtayne était d0 uniquement a l'adsorption
désorption de chaines de polymére a la surfacendmeeparticules, il devrait donc étre plus
prononcé pour les nanocomposites H, et le contrage observé. L'effet Payne pour les
nanocomposites EH doit donc étre expliqué par ucaméme combiné d’adsorptia&sorption
de chaines de polymere a la surface des agglométatBagrégatiordésagrégation de ces
agglomérats. Dans le cas des matériaux EH, I'asocide ces deux phénoménes conduit a une
amplitude d’effet Payne plus importante ainsi quriaeffet dissipatif supérieur (Giax = 0,5 MPa
pour EH16 par rapport a 0,2 MPa pour H17).

G'st (MPa) G'inst (MPa) c (%)
H7 0,827+ 0,009 0,06t 0,02 0,004t 0,001 3
H17 1,510+ 0,002 0,36t 0,02 0,067 0,009 3
H21 2,218+ 0,002 0,95% 0,002 2,186 0,004 3
EH8 0,863+ 0,003 0,092 0,003 0,002 0,0004 3
EH13 1,63+ 0,02 0,44+ 0,02 0,007 0,0009 3
EH16 2,45+ 0,02 1,15+ 0,02 0,036t 0,003 3

Tableau 9: Parametres utilisés dans le modéle de éia Maier modifié appliqué au module G’ dans les
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V.4 Etude de I'effet Payne sur les nanocomposiiagegactions covalentes

V.3.4 Conclusion

L’analyse des essais mécaniques aux petites déformeadans le domaine non-linéaire
pour les nanocomposites ayant des faibles interscntre charges montrent que 'amplitude de
I'effet Payne est plus important pour les microstiees agrégées (nanocomposites EH) que pour
celles contenant des nanopatrticules bien dispefsé@@®composites H). Ces résultats montrent
que, pour des microstructures hétérogénes, I'd¥@yne ne se justifie pas uniqguement par
I'adsorption-désorption des chaines de polymeeesaiiface des nanoparticules comme le suggere
le modele de Goritz Maier. Un mécanisme d’agglotimgmadésaglomération de particules doit

étre considéré.

V.4 Etude de leffet Payne sur les nanocomposites a interactions

covalentes

L'effet Payne a également été analysé pour les ammposites HA. Les groupements
COOH a la surface des nanoparticules permettetatdié des liaisons covalentes directement
entre les nanoparticules ou indirectemeiat les chaines de PDMS, les interactions physiques
étant minimisées entre les nanoparticules par lesupgments hydrophobes. L'analyse
microstructurale du chapitre Il a montré que lasoparticules forment des agrégats fractals et
ramifiés aux faibles fractions volumiques puis nausens émis I'hypothése de la percolation de
charges pou®sio,> 16 %.

La Figure V-7 montre les résultats obtenus pour le module deezgation G’, et le module
de perte, G”. L'effet Payne devient significatibyr ®sio,> 10%. En deca de cette concentration,
seule une augmentation du module G’ est observ&loieime pour les autres nanocomposites, la
position de leffet,y, évolue vers les plus faibles déformations lorstpigaux de charge
augmente. Les modules &t G, des nanocomposites HA sont Iégérement plus fadhlesceux
des nanocomposites NF. L'amplitude de l'effet Pagaedonc lIégerement plus faible pour HA
que pour NF mais elle est supérieure a celle desamenposites H. La valeur de @G est
également légerement plus faible pour les nanoceitgsoHA que pour les NF.

Les données expérimentales ont été modéliséeslavaodele de Kraus (cfableau 1).
Pour®sio,< 16 %, les points expérimentaux ont été ajustés ane valeur du paramétre m égale
a 1, comme dans le cas des nanocomposites NFvEnctee, pouPsio,> 16 %, une valeur de 1

ne permet plus d’'ajuster les points expérimentéuxhute de module est beaucoup plus étalée,

153|Page



Chapitre V : Caractérisation mécanique : viscsi@d#é non-linéaire

une valeur de m égale a 0,5 est nécessaire. L'teolde ce paramétre avdsio, accrédite
I'hypothese selon laguelle un réseau de charges@Sstpoudsio, > 16 %. Ce réseau de charges
se forme par I'intermédiaire de chaines de polyntisesons covalentes nanoparticules-chaines
de PDMS-nanoparticules) et rigidifie le matériag,qui conduit a un étalement plus important de
I'effet Payne.

L’amplitude de cet effetAG’, est plus faible pour les nanocomposites HA geke des
nanocomposites a interactions physiques (NF et EBfF)est plus forte que celle des
nanocomposites a interactions faibles (H). Le néskacharges formé par les nanoparticules HA
est donc plus souple que celui formé par les natiopies NF.

Pour HA16, une valeur dg égale a 0,82 a permis d’ajuster convenablemenpdasts
expéerimentaux du module de conservation, G'. Laeke module a donc lieu a des déformations
légerement plus faibles que pour les nanocompasitest ENF oy, est compris entre 1,1 et 1,3.
Ce faible écart est significatif puisque la positdu maximum du G” a lieu a des déformations
proche de 0,2% pour HA16 contre 1% pour NF18 et FNFe résultat renforce I'idée que le
réseau de charges entre particules des nanocoegbigitest plus souple.
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Figure V-7: Evolution a) du module de conservatioret b) du module de perte en fonction de la déforman

pour les nanocomposites HA. L'ajustement des poinexpérimentaux par le modéle de Kraus est représefen

trait plein
Gyo(MPa) [ G.(MPa) Ye (%) m
HA9 1,480+ 0,002| 1,08 0,009 6,0t 0,3 1
HA14 2,461+ 0,005| 1,94t 0,03 3,830,03 1
HA16 4,01+ 0,02 2,82+ 0,03 0,82+ 0,05 0,5

Tableau 10: Parameétres utilisés dans le modele de&Us appliqué au module G’ des nanocomposites HA
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V.5 Influence de la microstructure et des interactions sur l'effet Payvne

V.5.1 Etude de I'amplitude de I'effet Payne

A partir des valeurs expérimentales et pour I'eriderdes systemes étudiés, les variations
du maximum du module de perte Gx ainsi que I'amplitude de l'effet Payne ¢&5'.) sont
représentées sur les Figure V-8 et Figure V-9 ewtion ®sio. L'énergie dissipée ainsi que
'amplitude de l'effet Payne sont relativement daimes pour les nanocomposites NF et ENF
avant le seuil de percolation, une différence agipau-dela de ce seuil. Les nanocomposites EH
ont un comportement similaire aux nanocompositescbiifirmant que, malgré la présence des
groupements hydrophobes a la surface des nanapesticlimitant les interactions
interparticulaires, des phénomeénes d’agglomératé&sagglomération au sein des agrégats sont
aussi a prendre en compte pour expliquer I'effgtnBaCes phénoménes de désagglomération
peuvent également s’accompagner de libération fengoe occlus augmentant ainsi 'amplitude
de l'effet. Les nanocomposites H présentent un aostament totalement différent des autres
nanocomposites, I'énergie dissipée ainsi que I'éoge de la chute de module sont beaucoup
plus faibles pour ces nanocomposites que pour disaxtés précédemment (EH, NF, ENF). Dans
ce cas, les analyses SAXS ont montré que les neiitybas étaient parfaitement dispersées, sans
aucun contact entre elles. L'effet Payne observ&g pes nanocomposites est donc di uniquement
a la désorption de chaines de polymére a la sudasenanoparticules. La faible amplitude de
I'effet Payne peut étre justifiée par les groupetnédrydrophobes a la surface des nanoparticules
qui réduisent les interactions chamgatrice limitant ainsi la quantité de polymere alise a la
surface des nanoparticules [8]. Les nanocomposhi#s présentent un comportement
intermédiaire. L'énergie dissipée ainsi que lI'atygle de I'effet Payne sont plus faibles que pour
les nanocomposites NF, ENF et EH mais plus fortes pour les nanocomposites H. Les
nanocomposites HA ayant une microstructure procbe rtanocomposites NF, un effet non-
linéaire semblable devrait étre attendu. Les namicpées doublement greffées des
nanocomposites HA peuvent établir des liaisons leow@as directement entre nanoparticules ou
par l'intermédiaire des chaines de PDMS. Aux foftastions volumiques de nanoparticules,
I'hypothese d’'un réseau de charges est accréditéeréseau formé est moins rigide que celui
formé par les nanoparticules NF du fait du plubléanombre de points de contact (environ 250

par nanoparticule) et par la plus grande soupledse pontage nanoparticule-matrice-
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nanoparticule. L'effet non-linéaire observé estadde plus faible amplitude que celui observé

pour les nanocomposites NF mais supérieur aux wamoasites H.
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Figure V-8: Evolution du maximum du module de perteen fonction de la fraction volumique en silicePso,
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Figure V-9: Evolution de I'amplitude de I'effet Payne en fonction de la fraction volumique en silicePg;o,
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A.R. Payne [9] a établi la relation 28 entre I'anerdissipée et 'amplitude de la chute du

module d’élasticité.
G"max=Kx*(Gp'-G'w) (28)

La Figure V-10 montre que cette relation est validée pour tolgssséries de nanocomposites
synthétisés. Quelle que soit la nature des interecichargecharge ou chargmatrice, la droite
est obtenue avec une constante K égale a 0,42. @=netudes sur des élastomeres diéniques
(NR : caoutchouc naturel, SBR : styrene butadieamaber...) renforcés par divers noirs de
carbone, A.R. Payne trouve une valeur de K égdlel@d [9]. La constante supérieure trouvée

dans notre cas pourrait étre due a la compositionique différente.
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Figure V-10: Evolution du maximum du module de peré en fonction de I'amplitude de I'effet Payne

La Figure V-11représente, a partir des données expérimentalgmsition de la chute de
module,y., en fonction d&bsio,. La valeur dey évolue vers les plus faibles déformations lorsque
dsio2 augmente. Pour les nanocomposites NF et BNEiteint un plateau autour de 1-2 % au-
dela du seuil de percolation. Pour les nanocomgsit, EH, et HA les échantillons synthétisés
n'ont pas un taux de charge suffisant pour mettré\adence un plateau a fort taux de charges.
Néanmoinsy. devrait tendre vers un plateau pour les nanocongsoslA apres percolation, la
valeur du plateau devant étre inférieure aux namposites NF et ENF du fait de la plus grande
souplesse du réseau. Pour les nanocomposites H, gt B'atteint pas un plateau, la percolation

géométrique n’est pas intervenue.
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Figure V-11: Evolution de la position de la chutey., en fonction de la fraction volumique en silice@s;o,

V.5.2 Etude du renforcement mécanique en cisaillement avant et apres I'effet

Payne

L’évolution du renforcement mécanique en cisaillat®’/G’, (G’ étant le module de la
matrice de PDMS) a été étudiée en fonctionbdg,avant I'effet Payne, G/G’, (cf Figure v-19
et apres l'effet Payne G/G’'r, (cf Figure V-13. Avant l'effet Payne, pour les faibles fractions
volumiques en nanoparticule®dio, < 10 %), un renforcement similaire est observé pous les
nanocomposites. Pod¥sio,> 10%, les effets de microstructure deviennentgméprants devant
les effets d'interaction. En effet, les microstwres agrégées ou percolantes (nanocomposites NF,
ENF, HA et EH) présentent un renforcement de typecqgbation mécanique [10]. Ce
comportement confirme les résultats de renforcemletgnus en traction dans le chapitre IV pour
les nanocomposites NF et ENF. Le seuil de peramigtiour les nanocomposites NF apparait a
des fractions volumiques plus faibles que pounkesocomposites ENF. Les nanocomposites HA
présentent également un renforcement de type réseamwlant, la microstructure composée
d’agrégats fractals ainsi que I'établissement @iedns covalentes entre la matrice de PDMS et les
nanoparticules, ou entre nanoparticules, favorisertype de comportement. En cisaillement, les
nanocomposites EH présentent le méme renforcementes nanocomposites ENF alors qu’en
traction leur renforcement est davantage sembkbkdui des nanocomposites H (cf chapitre 1V).

Lors des mesures en cisaillement, I'échantillon esmpressé entre les deux mors (shear
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sandwich) ; les agrégats sont donc plus « sollicitélans la géométrie cisaillement que dans la
géométrie traction (afigure V-19.
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Figure V-12: Evolution du renforcement mécanique aant effet Payne en fonction de la fraction volumiqea en

silice. Le trait pointillé correspond au renforcemat calculé par la modéle de Guth et Gold
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Figure V-13 : Evolution du renforcement mécaniqueprés effet Payne en fonction de la fraction volurgue en

silice Le trait pointillé correspond au renforcemert calculé par la modéle de Guth et Gold

160 |Page



V.6 Conclusion
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Figure V-14: Schéma illustrant la sollicitation d’un échantillon EH a) en traction et b) en cisaillemmet

g 0l

L’analyse de leFigure V-13montre que le renforcement est nettement attéprés d'effet
Payne pour les nanocomposites NF, ENF, HA et Ehitayae microstructure agrégée ¢ 10%
vol.) alors que pou < 10% vol., les valeurs de renforcement sont siingis a celles obtenues
avant l'effet Payne. L'effet Payne est majoritaimh dd dans ces systémes a un effet
d’agglomératiordésagglomération des agrégats puisque quelles qgwat sles interactions
chargepolymere, 'amplitude de la chute de module esttdahie dés lors que le matériau a une
structure agrégeée. Apres l'effet Payne, les agségait rompus, les courbes de renforcement pour
ces matériaux n'ont plus un comportement de typeémaa percolant. L'effet de renfort
s’explique comme une dispersion d'objets rigidemsdan élastomere avec des interactions
similaires. En revanche, l'effet Payne est beaucowupns important quand il est piloté
uniguement par des mécanismes d’adsorgdi&sorption ; le renforcement est similaire avant et

apres effet Payne (nanocomposites H).

V.6 Conclusion

Dans ce chapitre, la partie réversible de l'effayrie a été analysée et discutée, la partie
irréversible sera discutée dans le chapitre VI s essais de traction cyclique. Les analyses
mécaniques réalisées aux petites déformations ldademaine non-linéaire ont montré que la
microstructure des matériaux a une importance megante sur l'effet Payne. En effet, les
nanocomposites NF, ENF, HA et EH dont la strucestagrégée conduisent a une amplitude de

chute de module supérieure a celle des nanocorepokit ou les nanoparticules sont bien
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dispersées, le pic du module G” associé est egaiemplus élevé pour les nanocomposites NF,
ENF, HA et EH. L'amplitude de l'effet Payne est domnajoritairement pilotée par la
microstructure, c'est-a-dire par la rupture dedlientre charges. La forme des agrégats (agrégats
ramifiés ou agrégats compacts) a un faible imparctaspartie réversible des effets. En revanche,
la percolation des charges a une forte influencedeisant & une nette augmentation de
'amplitude de la chute de module associée a ugeantation du pic de G”. L’amplitude de
I'effet Payne dépend également de la rigidité deéseau de charges, elle est moins importante
pour les nanocomposites HA que pour les nanocotgsoliF du fait de la plus grande souplesse
des pontages nanoparticule-polymére-nanoparti¢uda plus faible nombre de points de contact.

Les nanocomposites H présentent la plus faibldiardp de chute de module. Dans ce cas,
I'effet Payne est provoqué par la faible adsorptitas chaines de polymére a la surface des
nanoparticules. L’allure des courbes de renforcéragant et aprés effet Payne varie trés peu
pour les nanocomposites H alors que le renforcemsinfortement diminué aprés I'effet Payne
pour les nanocomposites dont la microstructureagsigée. Le renforcement de type percolation
meécanique n’est plus observable apres I'effet Pagigae que des liens interparticulaires ont été
rompus.

Dans cette étude, la position de la chute de modeleonservationy, a été également
analysée. Quel que soit le systeme étudidiminue avec la fraction volumique en silice. Plasr
systemes a interactions physiques fortes (ENF ¢t dd-parametre tend vers un plateau quand la
fraction volumique augmente et reste stable au-dielaeuil de percolation. Les nanocomposites
HA semblent présenter ce méme comportement, laivdiy, au niveau du plateau est toutefois
plus faible du fait de la moins grande rigidité rseau de charges. Pour les nanocomposites a
interactions faibles, il est difficile de conclugaant a une valeur de plateauygesans analyser le
comportement de nanocomposites a plus forts tawhaees.

Les effets d’interactions se manifestent davansagéd'étalement de la chute de module, un
effet Payne plus étalé est observé pour les narmesites NF que pour les nanocomposites H. La
diminution des interactions charge-charge et charggice réduit donc I'étalement du
phénomene. Les nanocomposites HA ont un comportediiéérent, I'étalement de la chute est
relative a ®sijo,. Aux faibles fractions volumiques, I'étalement e chute de module est

équivalent au systeme NF tandis q@& 16% vol., la chute de module est beaucoup phlée
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Chapitre VI : Caractérisation mécanique : Propsi@téx grandes déformations

Les chapitres précédents ont permis de caractdmseisément la microstructure ainsi que
les propriétés mécaniques, aux petites déformatlans le domaine linéaire et dans le domaine
non-linéaire, des difféerents nanocomposites. Qadedtmenées pour des déformations inférieures
a 10% ont montré que la dispersion des nanoparticet la nature des interactions sont des
parametres majeurs dans les propriétés finalesnadériaux. Dans cette partie, nous nous
intéresserons a l'influence de ces parametres asir propriétés meécaniques aux grandes
déformations. Le comportement des matériaux lagsgdlis de traction monotone et cyclique sera
discuté pour les différents systemes et nous pespos un scénario de I'évolution sous traction

des différentes microstructures.

VI.1 Essais de traction simple

VI.1.1 Répétabilité des essais de traction et analyse du comportement de la

matrice PDMS

Les conditions expérimentales utilisées lors deaiesle traction simple sont détaillées en
annexe |. Ces essais ont été réalisés a tempémtbimnte avec une vitesse de déformation de
1 mm.min*. Afin de s’assurer de la répétabilité des essémisés, deux éprouvettes par
échantillon ont été analysées. Les résultats deiglae VI-1 obtenus pour la matrice et le
nanocomposite ENF15, et donnés a titre d’exemplentrant que les courbes se superposent
parfaitement et que les essais sont répétablescasnde forte différence entre les deux

éprouvettes, un troisieme essai a été realise.
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Figure VI-1: a) Répétabilité des essais de tractiosur le nanocomposite ENF15. Courbe de contrainte vraien
fonction de la déformation vraie et b) Analyse de l#inéarité de la matrice.
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V1.1 Essais de traction simple

La contrainte a la rupture et I'élongation a latanp sont notées respectivementet ;.
Méme si les courbes de traction se superposentvalesirs deg, et o, peuvent varier d’'une
éprouvette a une autre, ces valeurs ne peuvent pamctre considérées comme des valeurs
absolues et nous discuterons plut6t leurs tendances

La courbe de traction de la matrice PDMS dEeidare VI-1b est relativement linéaire, alors
gu’habituellement, on observe pour les élastomémgsoint d’'inflexion qui précéde une remontée
plus importante aux plus grandes déformations dukexdensibilité limite des chaines de
polymére. La linéarité de la droite obtenue mowjne A% A est proportionnel & la contrainte
vraie. Ce résultat vérifie I'équation 1 du modéle meseau affine, le régine non-linéaire lié a
I'extensibilité limite des chaines n’est pas atterans notre systéme, la densité de réticulatsbn e
tres importante du fait de la faible longueur deaices de polymére. Les chaines de polymére

atteignent donc rapidement leur extensibilité lan@t le point d’inflexion n’est plus observable.

VI.1.2 Comportement des systémes a interactions physiques faibles

Les propriétés mécaniques aux grandes déformatieesnanocomposites H et EH sont
représentées sur fkyure VI-2 De maniére systématique, pour tous les nanocdtepastudiés et
guelles que soient les interactions chargsrice, I'incorporation de nanoparticules dans une
matrice élastomére augmente la pente a l'origine deurbes et donc la valeur du module
d’Young. On retrouve l'effet de renforcement desagarticules discuté dans le chapitre IV a
partir des résultats de DMA.

Dans le cas ou les interactions partigodaticule et particulenatrice sont faibles, la
difféerence majeure entre les nanocomposites H e¢&Ha plus faible contrainte a la rupture des
nanocomposites EH ainsi que leur plus faible &ting a la rupture. Laigure VI-3 propose un
scénario des mécanismes de rupture lors de I'élmmgaPour les nanocomposites H, composés
de nanoparticules parfaitement dispersées danstidce élastoméreay, passe par un maximum
avant de diminuer avec la fraction volumique. Ceportement peut s’expliquer par les faibles
interactions qui limitent le transfert de contrairdét engendrent des décohésions ainsi que la
formation de vacuoles autour des charges. Aux dod&formations, les zones de décohésion
coalescent et entrainent la rupture du matériauanQules nanoparticules sont fortement
concentrées et trés proches les unes des autrggubrsupposer que des zones de décohésion

« pontant » plusieurs nanoparticules se créent rapgdement au cours de la déformation,
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entrainant une rupture du matériau a des niveawodeaintes et de déformations plus faibles
[1].

En revanche, les nanocomposites EH sont composdargies agrégats dont la taille
augmente avec la fraction volumique en silice ;aifteignent des tailles importantes (agrégats
d’environ 1350 particules) pour des fractions valymes supérieures a 8%. La surface spécifique
entre les nanoparticules et la matrice est donaiteégar rapport aux nanocomposites H, les
contraintes sont moins bien stabilisées, les pétgsia la rupture sont diminuées. De plus, pour
Dsio2> 10 %, la décohésion intra-agrégats semble prédamians le mécanisme de rupturest
€ étant relativement constants avec la fraction vaduen en silice. Leur rupture, peu dissipative
d’énergie, entraine la scission de I'éprouvetter pas faibles taux de déformatian ihférieur a
la valeur obtenue pour la matrice). Egure VI-3 schématise ce comportement, la création de
décohésion ou de vacuoles autour des agrégatsqueva rupture du matériau lorsque ces zones
de décohésion se superposent. Ces résultats caenmbes hypotheses de rupture d’agrégats peu

cohésifs émises dans chapitre V lors de I'étudiéetfet Payne.
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Figure VI-2: Essais de traction a) pour les nanocoposites H et b) pour les nanocomposites EH (], vitesse de

traction de 1 mm.min)
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Nanocomposite H Nanocomposite EH

Décohésion mal
stabilisée pouvant
entrainer la rupture du
matériau a faible
élongation

\ Décohésion bien

stabilisée résistant a
augmentation de
contrainte, amélioration
de I'élongation a la
rupture

Figure VI-3: Schéma illustrant le mécanisme de rupire pour les nanocomposites H et EH

VI.1.3 Comportement des systémes a interactions physiques fortes

Le comportement des nanocomposites NF et ENF reméssur laFigure VI-4 differe
suivant que la valeur du taux de charge est infégieu supeérieure au seuil de percolation
(@ = 15% et 19% respectivement pour NF et ENF).

En dessous du seuil de percolation, les nanocotegdSNF présentent une élongation a
la rupture plus faible que les nanocomposites NiurPappel, les nanocomposites ENF sont
composeés de larges agrégats compacts dont le nauagreente avec la fraction volumigue en
silice alors que les nanocomposites NF sont colstit’agrégats fractals et ramifiés formant un
réseau percolant aux forts taux de charge. Auxemifsactions volumiques, la surface spécifique
entre les nanoparticules et la matrice de polymése donc plus importante pour les
nanocomposites NF que pour les ENF. De plus, lesaations physiques (liaisons hydrogéene)
entre les nanoparticules NF et le PDMS favorisé&adsbrption de chaines de polymére a la
surface des nanoparticules, ce qui favorise lestesindes contraintes et augmente I'élongation a
la rupture d’autant plus que la surface spécifiggeimportante. Par contre, contrairement aux

agrégats des nanocomposites EH, les agrégats desamaposites ENF sont des objets rigides
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dont la cohésion est assurée par des liaisons ¢@deointerparticulaires. lls concentrent donc
davantage de contrainte. De ce fait, les valeurs déec, des nanocomposites ENF sont également
significativement supérieures a celles obtenues lgstnanocomposites EH et la matrice.

Au dessus du seuil de percolation, les courbesratgidn des nanocomposites NF18,
NF23 et ENF23 deviennent « quasi linéaire ». A ftastions volumiques, les nanoparticules
forment un réseau percolant, la linéarité des amigrovient de la sollicitation de ce réseau de
charges avant sa rupture. Il est également impgodamoter que dans ces nanocomposites, la
rupture du réseau percolant entraine la rupturel'@mouvette. Dans le cas général, le
comportement des nanocomposites composés d’ururpseeolant de charges est marqué par une
zone de linéarité suivi d’'une seconde zone ayafitite d’'un phénoméene d'écoulement pour les
thermodurcissables. Dans notre cas, les chaingmlgimere sont tres courtes et I'extensibilité
limite des chaines est déja atteinte lors de lauragu réseau de charges, cette seconde zone n’est
donc pas observable. Dans ces matériaux (NF18, NEZNF23), la contrainte a la rupture
augmente continument avec la fraction volumiquesiéoe du fait du transfert des contraintes
entre les nanoparticules et la matrice qui estrfagopar les interactions physiques, et de la
rigidité intrinséque des agrégats de silice.

Au dessus du seuil de percolation, la rupture dtérizar est donc gouverneée par la
rupture du réseau rigide de charges formé au seimdtériau (absence d’'un phénomene
d’écoulement) entrainant une diminution de I'éldigyaa la ruptureg, par rapport aux matériaux
en dessous du seuil de percolation. Ce comportenitiestré sur laFigure VI-5 s’explique par la
nature du réseau de silice formé. Il est composé& passemblage » d’agrégats compacts pour le
nanocomposite ENF23 alors qu'il est formé par Eagtion d’objets fractals et ramifiés pour les
nanocomposites NF18 et NF23. Les courbes de tracles nanocomposites NF23 et ENF23
semblent se superposer. Néanmoins, le plus gramtbneode contacts particules-particules créés
au sein du réseau percolant plus compact danstecamposite ENF23, comparé au réseau plus

ramifié du NF23, permet d’accéder a des contra@tesrupture plus importantes.
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Figure VI-4: Essais de traction a) pour les nanocoposites NF et b) pour les nanocomposites ENF {},, vitesse

de traction de 1 mm.min)
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Figure VI-5: Schéma illustrant le mécanisme de rupire pour les nanocomposites NF et ENF
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VI.1.4 Comportement des systémes a interactions covalentes

Les propriétés des nanocomposites HA aux grandesnaigtions sont représentées sur la
Figure VI-& Un comportement similaire a celui des nanocomeedF et ENF est observé. Aux
faibles fractions volumiques en nanoparticulds € 16 %), les valeurs de, et &, augmentent
avec ®@siop. Les liaisons covalentes établies entre les natiopkes et la matrice de polymére
permettent de mieux stabiliser les contraintesoeicdd’accéder a des déformations a la rupture
relativement importantes pour de faibles fractivokimiques (HA9 et HA14) par rapport aux
nanocomposites H et EH.

Nous avons précédemment émis I'hypothese que,ldam@anocomposites HA, un réseau
de charges peut se formema > 16 % du fait de I'établissement de liaisons ¢tentes entre les
nanoparticulevia les chaines de PDMS. Aux faibles déformations,lieésons covalentes sont
peu sollicitées, le réseau de charges se compamene un réseau souple (cf chapitre IV et V) et
aux plus grandes déformations, les chaines attelideer extensibilité limite et le réseau apparait
trés rigide. Le schéma de kgure VI-7 illustre ce comportement, la rupture du matériati e
provoquée par la rupture du réseau souple de charge

La percolation du réseau de charges dans les naposites HA entraine une diminution
deg,. Comme dans le cas des nanocomposites ENF eeblFaleurs optimales d’élongation pour
les nanocomposites HA sont obtenues pour des drectvolumiques proches du seuil de
percolation (~14%). A cette fraction volumique, le@ntraintes sont mieux stabilisées par les
liaisons physiques ou covalentes entre la mattidesenanoparticules. Au-dela de cette fraction
volumique, le réseau semblerait diminuer la rése#adu matériauct et € diminuent pour
HA16). Ces observations sont accord avec les trad®uA. Pouchelon et V. Vondracek qui

considéerent également que I'optimum de renforcersersituerait au seuil de percolation [2].
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Figure VI-6: Essais de traction pour les nanocompd®s HA (T.m, Vitesse de traction de 1 mm.min)
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Figure VI-7: Schéma illustrant le mécanisme de rupire pour les nanocomposites HA
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VI.1.5 Conclusion

Afin de résumer le comportement des nanocompaoaitegrandes déformations,Hgure
VvI-8a présente la superposition des courbes de tractibtenues pour les différents
nanocomposites a une fraction volumique proche dé.1%®s systemes agrégés a interactions
interparticulaires fortes (ENF) concentrent davgetale contraintes que les mémes systemes
composeés de nanoparticules mieux dispersées (MReMNche, dans les systemes a interactions
faibles, les nanocomposites EH composeés d’agrégatsed et peu cohésifs stabilisent tres mal les
contraintes en comparaison des nanocompositesadi@in contact entre les nanoparticules n’est
observable. Dans ce cas, les décohésions intetratagrégats précipitent la rupture du matériau.
Les nanocomposites ENF, NF et HA stabilisent deienarplus efficace les contraintes que les
systemes a interactions faibles (H, EH), du fa#t idéeractions physiques type liaisons hydrogene
(ENF, NF) ou covalentes (HA) entre la matrice et f@noparticules. Ceci se traduit par une
élongation et une contrainte a la rupture plus igmes. Aux fortes fractions volumiques (cf
Figure VI-&), I'apparition d’'un réseau percolant de chargesr pes nanocomposites ENF et NF
augmenteo, tandis queg, diminue. Le réseau souple formé par les nanop&tddA concentre

moins de contrainte que le réseau rigide formégsmnanoparticules NF.
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Figure VI-8: Effet de la modification des interactons sur les courbes de traction contrainte vraie efonction de
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V1.2 Essais de traction cyclique

VI.2.1 Analyse de la matrice

Afin d’étudier plus en détail l'endommagement desténiaux aux grandes déformations,
des tests de traction cycliqgue ont été réalisés. t€gts consistent a enregistrer les courbes de
charge et de décharge a une vitesse constantenmta.min®, I'éprouvette étant soumise a une
déformation maximale d’amplitude croissante jusqsé& rupture (cfrigure VI-9). Entre deux
cycles, le matériau est maintenu a contrainte mdleant cinq minutes afin de laisser les chaines
de polymére relaxer. L'analyse de I'évolution dudule d’Young (pente a l'origine), de la
déformation résiduelle ainsi que des aires enredairbes de charge et décharge en fonction de la
déformation maximale subie au cycle précédenptpermettra d’alimenter la discussion sur les
mécanismes de rupture et d’endommagement des ré®® renforcés. L'analyse de ces
parametres s’est fait a partir des courbes de @iotdr nominale en fonction de la déformation

norminale.
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Figure VI-9: Déformation nominale en fonction du tenps lors d'un essai de traction cyclique

Les courbes obtenues pour la matriceHgfire vi-1a) montrent une faible hystérése, les
courbes de charge et de décharge ne se superpaseetactement, une faible partie de I'énergie
est donc dissipée. La valeur du module reste cgtable aprés chaque déformation Kigjure
vI-10b) alors qu'une déformation résiduelle commenceppagitre pour des déformations
nominales supérieures a 20% atteignant une valeut% aprés une déformation de 55%. La
déformation résiduelle peut étre expliquée parliesgment et/ou I'orientation des chaines de
polymére dans le sens de la traction [3]. Le modiN®ung, restant quasi constant (ayant méme
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tendance a augmenter légerement), 'hypothese deptare de chaines de polymere lors de la

déformation du réseau de PDMS est peu probable.
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Figure VI-10: a) Courbes de traction cyclique pour & matrice élastomeére et b) Evolution du module d'Yong et

de la déformation résiduelle en fonction de la défmation nominale maximale du cycle précédent,

VI.2.2 Analyse de I'amplitude de I'hystérese de I'’effet Mullins

Les mesures des essais cycliques pour les différemmtocomposites sont rassemblées sur
la Figure VI-11 Pour chaque échantillon, la juxtaposition ded$édéihtes courbes de charge se
superpose a la courbe de traction simple précédemmhécrite. Les mémes tendances et
comportements sont observables pour la totalité meseriaux quel que soit le type de
nanoparticules utilisées. L’hystérese, caractustide I'effet Mullins [4] augmente avec la
fraction volumique en silice et avec la déformatimaximale subie lors du cycle précédent.
Certaines interprétations de I'effet Mullins, nopphlcables dans nos systémes, ne seront pas
discutées dans la suite de I'étude. Hanson et[&bltonsidérent, par exemple, que I'effet Mullins
peut étre provoqué par le désenchevétrement ddseshae polymere entre les particules,
hypothése improbable dans nos systemes au vufdila masse molaire des chaines de PDMS
utilisées. D’autres auteurs comme Y. Fukahori fig¢ipretent cet effet a I'aide d’'un modele ou
les particules sont recouvertes d’'une double codehgolymere. La premiere couche, a la surface
des nanoparticules, est composée de chaines dagrelyié a I'état vitreux tandis que la seconde
couche est composée de chaines de polymere at@oéduite comparée a la matrice élastomere.
Cette interprétation s’appligue mal a nos systepugsqu’il est fortement improbable qu’une

couche de polymére vitreux se forme a la surfasendeoparticules hydrophobes, les interactions
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Afin d’analyser en détail I'hystéréese de I'effet Nis, la difference entre I'aire sous la
courbe de charge et de décharge a été mesurépostere sur larigure VI-12 en fonction deg,.
Cette aire est assimilée a un travail, W. Comnsufggéraient les courbes de traction cyclique, le
niveau de I'hystérese de I'effet Mullins augmenteala fraction volumique de silice quel que
soit le type de nanoparticules utilisées. Cependafastut noter que les nanocomposites NF15 et
NF23, ainsi que HA14 et HA16, présentent respecter# des hystéréses trées semblables. I
semblerait donc que I'hystérése de I'effet Mullmaugmente plus ou tres faiblement au-dela du
seuil de percolation. Par manque de matériau,Hecamposite ENF19 n’a pas pu étre mesuré en
essai de traction cyclique.

G. Kraus [7] interprete l'effet Mullins comme lapture d’agrégats. Les résultats du
chapitre IV ont montré que le renforcement mécamigans les nanocomposites NF et ENF
augmente exponentiellement lors de la percolatesaharges. Dans le chapitre V, I'effet Payne
observé dans ces systemes provient principalementia dupture de contacts inter-agrégats.
Cependant, le fait que I'hystérese de l'effet Mdlin'Taugmente que faiblement une fois la
percolation des charges atteinte suggere que tareug’agrégats ne peut pas étre responsable de
I'effet Mullins observé. En effet, l'interprétatiashe G. Kraus laisse supposer que I'hystérése de
I'effet Mullins augmente fortement pour les nanopasites composés d’un réseau de charges, la
rupture de ce réseau diminuant alors fortemenbtdrainte entre les courbes de charge et de
décharge. Dans les essais de traction simple elfefesd’'une zone ayant I'allure d’'un phénomene
d’écoulement montre que la rupture du réseau degebaentraine directement la rupture du
matériau. Cette interprétation est en accord ae®travaux de L. Dewimille [8] qui a observé la
rupture de réseaux de silice dans une matrice dd¢Ppour des déformations proches de 40%.
La méme étude montre également une augmentatidreftet Mullins au dessus du seuil de
percolation.

L’effet Mullins peut également s’interpréter par gliissement des chaines de polymére a
la surface des nanoparticules [9, 10]. La statiibs de 'amplitude de I'effet Mullins une fois le
seuil de percolation atteint serait da a la linnlatdu glissement des chaines de polymére au sein
du réseau rigide de charges. Le nanocomposite ENF@S8ente une hystérese supérieure au
nanocomposite NF23, ce comportement peut étrepitE par la moins bonne dispersion des
nanoparticules dans les nanocomposites ENF induisanplus grande déformation des chaines
de polymere dans les régions riches en nanopati¢phrticules non déformables) [10].

La plus grande hystérese des nanocomposites Fypaont aux hanocomposites EH sur la
Figure VI-1b montre que I'effet Mullins pourrait égalementeéti au glissement des chaines de
polymere a la surface des nanoparticules. Les raatioples étant parfaitement dispersées dans la
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matrice élastomere, I'hypothése de la rupture égats est exclue pour ces hanocomposites. La

plus faible hystérése observée pour les nanocoitegdsH est le résultat d’'une plus faible surface

spécifique entre les nanoparticules et la matrigggerdrée par I'état d’agrégation du systeme et

par la décohésion des agrégats avec la déformation.

L'analyse de laFigure vI-12 montre que I'hystérese de l'effet Mullins évolde fagon

similaire pour les nanocomposites H17, ENF13, HAMN&15 et NF23 confirmant que ce

phénomene n’est pas imputable a la rupture d’agmégés plutbt a un glissement de chaines de

polymére,

les nanoparticules du nanocomposite Hiaht éparfaitement dispersées. Le

nanocomposite EH16 présente une hystérése de &aiipétude due a la décohésion des agrégats

peu dissipative, a la faible surface spécifiquawat faibles interactions entre les nanoparticutes e

la matrice rendant le glissement des chaines gengoé plus facile.
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VI.2.3 Analyse de la déformation résiduelle

Pour chaque nanocomposite, la déformation réselaedité relevée et reportée suFidare
VI-13 apres chaque cycle de traction. Les nanocompdskest ENF présentent un comportement
différent suivant la fraction volumique en sili¢en dessous du seuil de percolation (NF10, NF15
et ENF13), la déformation résiduelle des matéri@uglue quasi linéairement comme pour la
matrice élastomere. L'incorporation de chargesh@nge pas significativement le comportement
aux grandes déformations des nanocomposites, E#eah sont orientées dans le sens de la
traction [11]. En revanche, au dessus du seuil elegation (NF18, NF23), la déformation
résiduelle augmente fortement avec la déformatiarimale. Des observations similaires ont été
rapportées par L. Dewimille [8] pour des systenmamosés de PDMS et de silice. A. Dorfmann
et R.W. Ogden [12] ont également observé, dansaeméllons composés de caoutchouc naturel
renforcés par du carbone noir, une augmentatida déformation résiduelle avec I'augmentation
du taux de charges et avec I'élongation maximatetr&ction simple, le hanocomposite ENF23 a
atteint une déformation a la rupture d’environ 4%l's que lors de I'essai cyclique, I'échantillon
n'a pu étre étiré qu'a une déformation de 25 %félible quantité de matériau entraine un
glissement de I'éprouvette dans les mors). On pependant supposer que la déformation
résiduelle augmenterait de fagcon plus marquée aéfesmations maximales plus importantes si
I'éprouvette utilisée dans I'essai cyclique avdieiat la déformation des éprouvettes de traction
simple.

Ambacher et coll. [13] ont montré que cette augewgon de la déformation résiduelle
pour les nanocomposites fortement chargés est dlze d&formation du réseau de charges.
Contrairement a une orientation de chaines de pokyrau I'entropie peut étre retrouvée tout ou
en partie dans un laps de temps court, la défoomatii réseau de charges est irréversible ou tout
du moins irréversible dans les cing minutes de gepastant entre deux tractions successives. Le
réseau de charges ne retrouve pas sa forme d'erigite déformation résiduelle est observée. La
valeure, a laquelle la déformation résiduelle augmente foetet dépend désio,. En effet, on
peut estimer que la rigidité du réseau de chargesgdocomposite NF23 est supérieure a celle du
nanocomposite NF18, la déformation résiduelle d@3N&pparait donc pour des valeurgdplus
élevées. La force nécessaire pour déformer le udeaharges est d’autant plus importante que
le matériau est éloigné de la valeurde

Le comportement des nanocomposites H et EH diftdgecelui observé pour les
nanocomposites NF et ENF. La déformation résidueliée semblable a celle de la matrice pour

tous les nanocomposites H. Les décohésions fordoéssde la déformation sont donc des
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phénomenes réversibles, elles n’entrainent pas éferndation résiduelle. En revanche, une

déformation résiduelle importante est observée pesrnanocomposites EH. Elle peut étre

interprétée comme la rupture des agrégats (faisaié aux décohésions intra-agrégats), ce
phénomene étant irréversible dans le laps de temepsepos existant entre deux tractions

successives. Ces résultats confirment ceux obtemudraction simple, les nanoparticules

parfaitement dispersées des nanocomposites Hisgatiles contraintes et n’entrainent pas de
déformation résiduelle supérieure a celle de larinogatandis que les agrégats peu rigides des
nanocomposites EH se rompent facilement lorsgablist soumis a une déformation, entrainant
alors des déformations résiduelles importantes.

Le comportement des nanocomposites HA est relagmensimilaire a celui des
nanocomposites NF. Aux faibles fractions volumiqukss déformation résiduelle augmente
linéairement avec la déformation maximale. Cepehdaeemble que la déformation résiduelle
des nanocomposites (notamment HAS et HA9) soit plysortante que celle de la matrice. Ce
comportement pourrait s’expliquer par l'orientatiaes sous-structures charges-polymeres-
charges reliées par des liaisons covalentes. lntai®n de ces sous-structures est un phénomene
irréversible entrainant une déformation résiduigiportante méme a faible fraction volumique.
Aux plus fortes concentrations volumiques (HA1@),déformation résiduelle n'augmente plus
linéairement mais davantage comme les nanocompdsfd8 et NF23 composés d’'un réseau
percolant. Ce résultat renforce I'hypothése queal@ocomposite HA16 est composé d’un réseau
de charges souple. La déformation du réseau dgehaomposant le nanocomposite HA16 peut
également expliquer la déformation résiduelle oliserLes déformations résiduelles peuvent étre
un signe d’endommagement du matériau. Néanmoinsy ponclure avec certitude sur
'endommagement du matériau, il faudrait laissépilbuvette relaxée pendant une période de
temps supérieure aux 5 minutes utilisées dans éaitie. Diani et coll. [14] ont, par exemple,
montré que des EPDM renforcés par du noir de caripoéisentaient une élongation résiduelle de
31% apres une élongation de 200%. Cette élongatest plus que de 13% aprés 20 minutes et

12% apres 48 heures.
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les nanocomposites NF et ENF b) pour les nanocompa@sitH et EH ¢) pour les nanocomposites HA

VI.2.4 Evolution du module d’Young avec la déformation

L’étude de I'évolution des modules d’Young, c'estide des pentes a l'origine des
courbes de charge, en fonction de la déformatioxinrede permet d’obtenir des informations sur
la réversibilité des phénomenes de rupture ainsi gur 'endommagement du matériau. Les
points de leFigure VI-14montrent que la valeur du module d’Young n’évgbas ou trés peu pour
les nanocomposites NF et ENF quelle que soit ki volumique de silice. Certains matériaux
présentent méme une légere augmentation du modede,a ce qui est un signe de I'orientation
des chaines de polymeére ou du réseau de chargededaans de la traction. Les phénomenes
décrits précédemment n'ont donc pas d’influencelsunodule dYoung, I'effet Mullins peut
donc étre imputable a des phénoménes tels quetiareude liaisons hydrogéne entre silanols des
nanoparticules, la déformation du réseau de chargesiésorption de polymere lié ou le

glissement de chaines de polymere a la surface ndesparticules. Ces observations ne
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s’accordent pas avec l'interprétation de F. Buegtieinterpréte I'effet Mullins par la rupture de
chaines attachées sur des particules adjacentgsOabhs ce modele, un certain nombre de
chaines atteignent leur extensibilité limite etrempent a chaque déformation, les « chaines
cassées » ne participent plus aux déformationsastés. Un tel phénoméne provoque une chute
de module, ce qui n’est pas observé dans notre étud

Il 'y a donc ni rupture de liaisons covalentes ropture du réseau de charges,
phénomenes irréversibles, qui entraineraient umendiion du module d’Young. Ceci confirme
les interprétations précédentes de l'effet Mullaribuées a un glissement de chaines de
polymere a la surface des nanoparticules assoaigeadéformation du réseau de charges aux

fortes fractions volumiques.

Les nanocomposites H présentent le méme comportagqneries nanocomposites NF, le
module d’Young ne varie pas avec la déformation.faible effet Mullins observé pour ces
nanocomposites peut étre le résultat de phénoménessibles, glissement des chaines de
polymere a la surface des nanoparticules et/ourpligso de polymére lié. Les nanoparticules
étant parfaitement dispersées, I'hypothese de péure d’agrégats n’est pas envisageable. Le
module des nanocomposites EH diminue |égérementlpsdortes fractions volumiques (EH15)
aux déformations supérieures a 15%. Dans ce casstilpossible que les larges agrégats
composant la microstructure de ces nanocomposiiesntsrompus dés les premiers cycles de
déformation entrainant une diminution du modulealiMg.

Les modules des nanocomposites HA diminuent légémenaux fortes fractions
volumiques @sio; >16%) et aux déformations supérieures a 25%. Cormuggére par les
résultats précédents, a cette fraction volumiqusilde, le matériau est composé d’un réseau de
charges reliées entre elles par des liaisons ameslela déformation du réseau de charges pour le
nanocomposite HA16 peut entrainer la rupture dgolies covalentes entre les nanoparticules et la

matrice élastomere diminuant ainsi le module d"Ygun
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Figure VI-14 : Evolution du module d’Young en foncton de la déformation nominale maximale a) pour les
nanocomposites NF et ENF b) pour les hanocompositesatlEH c) pour les nanocomposites HA

V1.3 Conclusion

Les essais de traction simple réalisés au coursette étude ont permis de mettre en
évidence que, dans les systemes a interactionsgplegsfortes, la présence d’agrégats (ENF)
concentre davantage de contrainte en comparaisogyatemes ou les nanoparticules sont mieux
dispersées (NF) entrainant une décohésion a Faaerentre la charge et la matrice. En revanche,
dans les systémes a interactions faibles, les atgélgs nanocomposites EH sont peu cohésifs et
stabilisent trés mal les contraintes comparés amocomposites H. Ce comportement entraine la
rupture des nanocomposites EH a des plus faiblEsmdations. Les nanocomposites ayant des
interactions physiques type liaisons hydrogene (BN ou covalentes (HA) entre la matrice et
les nanoparticules transferent de maniére plucaef@ les contraintes que les systemes a
interactions faibles (H, EH). Ce comportement aduit par une élongation et une contrainte a la

rupture plus importantes. Au dessus du seuil deotegtion, la contrainte augmente nettement
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pour les nanocomposites ENF et NF et I'élongatida @pture diminue du fait de la rigidité du
réseau de charges.

L’analyse des déformations cycliques a permis datrapo que certaines interprétations de
l'effet Mullins proposées dans la littérature nentsgas applicables a nos systémes. Le
désenchevétrement des chaines de polymere entmarieparticules n’est pas possible du fait de
la faible longueur des chaines utilisées. Les nesdeébnsidérant une double couche de polymere
vitreux et a mobilité réduite autour des nanopaldis ne peuvent pas expliquer la similitude de
I'hystérése des nanocomposites H17 et NF15. Em, édfefaibles interactions chargeatrice des
nanoparticules hydrophobisées rendent peu prolmlitemation d’'une telle couche de polymére
vitreux. L'amplitude de I'hystérése est égalemeppaue étre plus importante pour les
nanocomposites H que pour les EH. Les nanoparsiad#gs nanocomposites H étant parfaitement
dispersées, I'hypothese selon laquelle I'effet Msliserait provoqué par une rupture d’agrégats
n'est pas valable dans cette étude. L'amplitudd’iyestérese des nanocomposites NF, ENF et
probablement HA n’augmente plus une fois le seailpércolation atteint, ceci confirme que
I'effet Mullins n’est pas d0 a une rupture d’agrésgéa rupture du réseau de charges augmenterait
lamplitude de I'hystérése). Ces observations p#ene de conclure que dans nos systémes,
'effet Mullins est certainement di a un glissemdst chaines de polymere a la surface des
nanoparticules. Les modules d’Young constants apesiéformations successives d’amplitude
croissante pour tous les nanocomposites (excepre@lirment cette hypothése. Le nombre de
nceuds de réticulation n’est pas modifié apres faraétion invalidant I’hypothese de F. Bueche.
Une chute de module est uniquement observée paurfdges fractions volumiques du
nanocomposite HA16 qui peut étre provoquée parulature de liaisons covalentes entre
nanoparticules.

Pour les nanocomposites NF, ENF et H, le glissente® chaines de polymére ou
l'orientation des chaines dans le sens de la eragtrovoque I'apparition d’une déformation
résiduelle semblable a la matrice aux faibles t@e»charges. D’'un autre coté, les agrégats des
nanocomposites EH étant tres peu rigides, ils sepemt durant I'élongation du matériau et
provoquent des déformations résiduelles netteméud pnportantes. Aux faibles fractions
volumiques, les nanocomposites HA ont une défoonmatésiduelle supérieure a la matrice et qui
est due a la déformation irréversible des liensatts nanoparticule-polymére-nanoparticule. La
formation de réseau de charges aux fortes fractiolsniques (nanocomposites HA, NF et ENF)
entrainent des déformations résiduelles importatities a la déformation irréversible du réseau

de charges dans le laps de temps de repos laisealenx cycle de traction.
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Chapitre VII : Caractérisation mécanique des systeminteractions électrostatiques

Ce septieme chapitre est consacré a la descrigésrpropriétés mécaniques des systemes a
interactions électrostatiques. Dans un premier $enip comportement viscoélastique des
ionoméres a base de PDMS est analysé en fonctiola deture du cation utilisé pour la
neutralisation. Dans un second temps, le renforoentes ionomeres chargés par des
nanoparticules de silice est étudié et comparé emforcement des systémes réticulés

chimiquement.

VIL.1_Influence du cation sur les propriétés mécaniques des ionomeéres

Les propriétés mécaniques des ionomeres ont élgsana par DMA en fonction du cation
de neutralisation (Mg, B&*, C&* ou AP").

VIL.1.1 Comportement viscoélastique des ionomeres

L’évolution du module de conservation, E’, du madde perte, E” et du facteur de perte,
tand, en fonction de la température est représentéelf@msemble des ionomeres étudiés sur la
Figure VII-1L Les échantillons étant fragiles, il a été difécde mesurer avec précision leurs
dimensions. Afin de s’affranchir des erreurs conasisur les valeurs de modules, les modules ont
été normalisés a la valeur E’ de la matrice de PD&tiBulée chimiquement au niveau de la zone
vitreuse (T < -105°C). La relaxation principalg, ®bservée a — 95°C pour tous les ionoméres est
attribuée a la relaxation principale des chaine®O#&S. Contrairement a la matrice réticulée
chimiqguement, la relaxation a -28°C, attribuée aoauds de réticulation, n’est pas observable
pour les ionoméres.

La neutralisation du PDMS par les différents catiangmente la cohésion du matériau,
un plateau caoutchoutique apparait entre -95°G%& a 45°C suivant la nature du cation, alors
que la matrice de PDMS s’écoule au dessus gdeUhe seconde relaxation est également
observable a plus haute température (T > -5°Cg edt attribuée a la présence de clusters
ioniques au sein du matériau. Cependant, l'origihgsique de cette relaxation est encore mal
comprise et elle sera discutée plus en détail taparagraphe VII.1.3. La température de cette
relaxation notée e dépend du cation utilisé, elle est observée &6 pour les ionomeres
IBa et ICa, 15°C pour IMg et 45°C pour IAl. Le @atia donc une influence sur la température de

la seconde relaxation des clusters formés dansriemeéres.
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VII.1 Influence du cation sur les propriétés mégams des ionomeres
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Figure VII-1: Evolution a) du module de conservatbn, E’ b) du module de perte, E” et ¢) du facteude perte,

tan & en fonction de la température pour les ionoméresAl, IMg, ICa, IBa et le PDMS réticulé chimiquement

VIL.1.2 Analyse du plateau caoutchoutique

La valeur du module caoutchoutique differe selaonbmeére analysé. Un module
relativement similaire & celui du PDMS réticulé esservé pour lI'ionomere 1Al alors qu’un
plateau caoutchoutique environ 20 fois plus élestéobservé pour les ionomeéres ICa, IMg et IBa.
Un comportement entropique (augmentation du moélastique en fonction de la température)
est observé pour I'ionomere 1Al qui présente domdial un comportement similaire a celui du
PDMS réticulé chimiquement c'est-a-dire a celuinddlastomere. Les trois autres ionomeres ont
un niveau de module bien plus important sur legglat reflétant davantage un comportement du
type élastomere renforcé. Pour ces trois systelmesyeau de module au plateau est le méme, de
I'ordre de 80 MPa.
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Chapitre VII : Caractérisation mécanique des systeminteractions électrostatiques

Plusieurs auteurs comme Douglas et coll. [1] onsags de décrire le plateau
caoutchoutique des ionomeres a l'aide de la theteidélasticité caoutchoutique. Il est admis
dans la littérature que les paires ioniques peugsmdsembler entre elles pour former des
multiplets (constitués de 5 a 20 cations). Cesideypeuvent eux-mémes s’'assembler en clusters
(agrégats plus larges de multiplets). Par conségiescalcul de la fonctionnalité des nceuds de
réticulation ne se fait pas a partir des chargiestfes des cations mais de la charge effectige de
multiplets. Un multiplet étant un assemblage d@nat leur fonctionnalité est donc grande. D.S.
Pearson et W.W. Graessley [2] ont développé umioel (cf équation 29) basée sur la théorie de
I'élasticité caoutchoutigue qui prend en comptendigevétrement des chaines ainsi qu’une
fonctionnalité des nceuds de réticulation pouvdat au-dela de quatre. Cette approche permet de
déterminer la fonctionnalitt moyenne des nceuds é&leulation, @, a partir des valeurs
expéerimentales du module caoutchoutique, E’, deanpatres physiques liés au polymére utilisé
(v, le nombre de chaines et V le volume du réseaulgp tiempérature, T, et de la constante de

Boltzmann, k, selon la relation :

_ 3kT(@-2/¢)
Vv

E' (29)

Les valeurs obtenues par cette méthode ne sordgsasaleurs absolues mais décrivent
une tendance. Elles peuvent aider a la discussiariaecompréhension du comportement observé
pour les ionomeéres. Le calcul de la fonctionnaties nceuds de réticulation considere que le
systeme est dans un état d’équilibre ; le calcdbmac été effectué a la température a laquelle le
module de perte est minimum (248K pour IAl et 22@8ur IMg, IBa et ICa). LeTableau 11
rassemble, pour les différents ionomeres, les teamtymes utilisées, les modules expérimentaux,
les fonctionnalités obtenues ainsi que les modul@emaux qu’il est possible d’atteindre avec ce
modéle. La valeur maximale du module est obten@ndjla fonctionnalitép tend vers l'infini.
Dans ce cas, le module élastique est égal au mdduteodéle affine (cf équation 30)

_E 3UKT

EImax = E affine = T (30)
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VII.1 Influence du cation sur les propriétés mégaes des ionoméres

T(K) E’exp (MPQ) Fonctionnalités Biine (MPQ)
IAl 248 3,35 5,7 5,15
IMg 223 79 - 4,6
ICa 223 89 - 4,6
IBa 223 89 - 4,6

Tableau 11: Valeurs des modules E au niveau du plateau caoutchoutique, de la fonctigralité desnceud: de

réticulation et du module élastique maximum pouvangétre obtenus avec la théorie de I'élasticité caathoutique

Un module Ejsine SUpérieur au module expérimental a été calculé fionomere Al la
relation 29 peut donc étre appliquée. Une fonctiditdh de I'ordre de 6 est obtenue pour
lionomere IAl. L’étude de la microstructure du gitae 11l montre que l'aluminium est
uniformément réparti dans le polymére, tres pemdiiplets sont observables (taille trop faible).
Ces observations permettent d’affirmer que lesonatijouent le réle d’agent réticulant
hexafonctionnel, IAl peut donc étre assimilé a éseau élastomére comme le matériau réticulé
chimiquement avec le MAPO.

En revanche, le calcul de fonctionnalité des nodedticulation (équation 30) n'a pas pu
étre appliqué aux ionomeéres IBa, IMg et ICa, le uledxpérimental étant supérieur a la valeur
de Emax L’'augmentation de la densité de réticulation pleyue pas les fortes valeurs du module
caoutchoutique observées pour ces matériaux. lysaahicrostructurale du chapitre 11l apporte
des éléments de réponse quant a l'interprétationederésultats. Contrairement aux ionomeres
IAl, de larges agrégats/clusters sont observalias |Ba et IMg et sont susceptibles de former un
réseau percolant. Ces ionomeéres peuvent doncssiraikes a des nanocomposites ou les clusters
jouent le réle de renfort mécanique [3]. Ces chssteont des zones contenant une forte
concentration en cations. Une certaine quantitpaligmere peut étre occluse a l'intérieur de ces
clusters, augmentant ainsi la quantité effective rdafort. A titre de comparaison, les
nanocomposites ENF23 et NF23 ayant une microsteictamposée d’'un réseau percolant de
nanoparticules de silice et ayant de fortes intemag entre nanoparticules, et entre nanoparticules
et matrice de polymere, ont un module élastiquaiagau du plateau caoutchoutique de 'ordre
de 20MPa. Dans le cas des ionomeres, une valel® #Pa est obtenue pour IMg et 89 pour IBa
et ICa, ce qui correspond a des valeurs quatrestgiérieures a celles des nanocomposites ENF23

et NF23. Le renforcement est donc plus importanhsddes ionoméres que dans les
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Chapitre VII : Caractérisation mécanique des sysgminteractions électrostatiques

nanocomposites réticulés chimiquement. La quadgtgolymére occlus ou lié au sein ou a la
surface des clusters doit étre nettement plus itapte que dans les nanocomposites, augmentant

ainsi la fraction volumique effective de renfort.

VII.1.3 Analyse de la seconde relaxation

Les secondes relaxations observées a hautes teéonrpérant également été analysées en
détail. Dans la littérature, cette relaxation nastuellement pas bien comprise et elle est tosjour
sujette a discussion. Une des théories les plliségs est le modele de A. Eisenberg, B. Hird et
R.B. Moore (modele EHM) [4, 5], qui part de I'hypése que les multiplets réduisent la mobilité
des chaines de polymeére avoisinantes. Au-dela dartaine concentration en cations, ces zones
a mobilité réduite tendent a se recouvrir conduisamsi a une percolation de la phase a mobilité
réduite qui manifestera sa propre relaxatiorrigfre Vii-2).

a

\ Polymeére a mobilité
réduite

Figure VII-2: Schéma illustrant le modele EHM a) fible concentration en cations b) forte concentratin en

cations

D’autres auteurs comme Douglas et coll. [1] suggeque cette relaxation pourrait étre
attribuée a la mise en mouvement des cations iaduis désassemblage des agrégats ioniques
avec la température. Cette théorie implique queelgie nécessaire pour rompre les interactions
ioniques est propre a l'interaction polymere-catioette énergie dépendrait donc de la nature des
groupements ioniques et pourrait suivre une loirdi@nius (cf équation 31) ou f est la fréquence,
A un facteur pré-exponentiel d’Arrhenius, T la teérgdure, R la constante des gaz parfaits,et E

I'énergie d’activation de la relaxation :

_Ea
f = AxeRT (31)

Afin de calculer cette énergie, les propriétés migeaes ont été enregistrées a des fréquences
variant de 0,32 Hz a 100 Hz (cf Figure VII-3a, FgWll-4a, Figure VII-5a, Figure VII-6a, pour

IBa, ICa, IMg et IAl). Les températures pour ledtpge le maximum de module de perte est
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VII.1 Influence du cation sur les propriétés mécaniques des ionomeres

observé sont relevées pour chaque fréequence plagégithme de la fréquence est tracé en

fonction de l'inverse de la température. Les poatitenus forment une droite{R 0,98) dont la

pente permet de déduire I'énergie d’activation alérénsition (cf Figure VII-3b, Figure VII-4b,

Figure VII-5b, Figure VII-6b pour IBa, ICa, IMg @Al). Le Tableau 12rassemble les énergies

d’activation et la température de la transitiog,der Obtenue pour les différents ionomeéres ainsi

que la charge et le rayon ionique des cationseésli

= T T T T T T T T
= 0,32Hz
= 0,69Hz

.+ @)
= 3,2Hz
= 100Hz
TN\
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Figure VII-3: Etude de la relaxation Tser pour IBa: a) Variation du maximum du module de pere E" en

fonction de 1000/T pour différentes fréquences ef)lbiagramme d’Arrhénius
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Figure VII-4: Etude de la relaxation Tser pour ICa: @) Variation du maximum du module de pere E" en

fonction de 1000/T pour différentes fréquences et)lbiagramme d’Arrhénius
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Figure VII-5: Etude de la relaxation Tser pour IMg: a) Variation du maximum du module de perte E" en
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Figure VII-6: Etude de la relaxation Tser pour IAl: @) Variation du maximum du module de perte E" en

fonction de 1000/T pour différentes fréquences ef)lbiagramme d’Arrhénius

[Energie d’activatio] Rayon ionique
TCIuster(OC) Charge
(kJ/mol) (pm)
Al 382 45 143 3
IMg 143 15 160 2
ICa 128 -5 197 2
IBa 72 -5 217 2

Tableau 12: Energies d'activation, température ded seconde relaxation des ionomeéres, valeur du ray@mmique
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VII.1 Influence du cation sur les propriétés mécaniques des ionomeres

Les résultats montrent que I'énergie d’activatieh @épendante de la nature du cation
utilisé. Plus précisément, la taille du cation @stparamétre important pour déterminer la force
des interactions ioniques. En effet, la force étstatique, F, (cf équation 32) entre un anion de
charge Get un cation de charge. €st proportionnelle au produit des charges eevdgimaniere
inverse avec la constante diélectriguiest le carré de la distance, a, entre les chdsgesme des

rayons ioniques dans ce cas) [6].

F==——32 (32)
a

L’énergie d’activation la plus élevée est obtenwmurplionomere IAl, I'aluminium
présentant le plus faible rayon ionique ainsi quelus forte charge. Les cations ¥gC&" et
Ba®" possédant tous deux charges positives, la différentre leur force électrostatique est due a
la différence de rayon ionique g < Res* < Res™"). La force électrostatique est donc le
parametre majeur qui influence la seconde relaxatloservée sur les systemes ionoméres. Les
résultats obtenus sont en accord avec les travawRodiglas et coll. [1] qui ont déterminé des
valeurs d'énergie d’activation du méme ordre dendear (170 kJ.md) pour des systémes
composés de polystyréne sulfoné neutralisé p&t. s en ont également conclu que la seconde

relaxation pouvait étre le résultat de la dissommaét du mouvement des groupements ioniques.
VIL.1.4 Origine des propriétés mécaniques des ionomeres

Les résultats précédents ont montré que la posid®na seconde relaxation g lies
dépend de la force des interactions ioniques éatpolymeére et le cation. Les analyses DSC du
chapitre 1l ne montrent pas de seconde tempérdaitensition vitreuse a plus haute température.
Seule la transition des unités de répétition desngs de PDMS est observable a -110°C. Ces
résultats sont en contradiction avec les obsematie Kim et coll. [3] qui ont observé une
transition a haute température, qu’ils ont attribua transition vitreuse des chaines de polymere a
mobilité réduite. Au niveau du plateau caoutchawgigle module de conservation de Al
augmente avec la température, ce caractére entmpgigggere que la mobilité des chaines n’est
pas réduite. Ce comportement entropique n’est pasreable pour les ionomeéres tres agrégeées
(IBa, ICa et IMg), on peut supposer que la relaxaties chaines de polymere occluses au sein
des agrégats a plus haute température conduit diomeution du module caoutchoutique. Une
étude en RMN du solide permettrait de sonder lailit®lles chaines de polymére et donc de

mettre en évidence la présence ou non de chamesiéité réduite.
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Chapitre VII : Caractérisation mécanique des systeminteractions électrostatiques

En revanche, au niveau du plateau caoutchoutiggelarges agrégats observés pour les
ionoméres ICa, IMg et IBa conduisent & un modulealeservation élevé tandis que I'ionomére
IAl, composé de cations distribués de facon homegdans le PDMS, a des propriétés
mécaniques semblables a celles d’'un élastoméruléétthimiqguement. La taille et la forme des
agrégats doit influer grandement sur la quantitpagmeére a mobilité restreinte ou occlus au
sein de ces agrégats.

Pour conclure, les résultats ont montré que le tedeéldM est difficilement applicable pour
nos systémes. La seconde relaxatiofsd; est davantage influencée par la nature du cation,
c'est-a-dire par la force de I'interaction entredg¢ion et le groupement anionique de la chaine de
polymére, que par la microstructure ou par la présede polymére a mobilité restreinte
emprisonné dans les agrégats ioniques. En revaachaejveau du plateau caoutchoutique, la

valeur du module de conservation semble étre inflée par ces derniers parametres.

VIL.2 Etude des propriétés mécaniques du nanocomposite ILu+

Afin d’appuyer nos hypothéses relatives au compuetd mécanique des ionoméres, nous
avons synthétisé un systéme ionomere modéle, Idams lequel des particules sphériques de
silice fonctionnalisées en surface par des chapgsgives de taille définie (d = 20 nm) sont
assimilées a des agrégats ioniques. Le comportemécdanique de ce nanocomposite renforcé
par des nanoparticules recouvertes d’'une coucHendiiae a été analysé sur kgure VII-7 et
comparé aux propriétés mécaniques de I'ionomereldlcomportement du nanocomposite ILu+
est semblable a celui du ionomere 1Al (mémes teatpsrs T, et Teuste), Seul un renforcement est
observé au niveau du plateau caoutchoutique. Lfparation des nanoparticules augmente le
module caoutchoutique de ILu+ par rapport a celui@homére, IAl, composé uniqguement de

cations.
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Figure VII-7: Evolution du module E’ (traits plein s) et du module E” (traits en pointillés) en fondbn de la

température pour I'ionomére 1Al et le nanocompositdLu+

L’énergie d’activation de la seconde relaxationl'@momere ILu+ a été déterminée (cf

Figure VII-8) comme dans le paragraphe VII.1.3. Une valeuriedée a celle de IAl, neutralisé par
des mémes cations aluminium, a été obtenue (18dokJpour ILu+ contre & 382 kJ.mbpour

IAl). Cette différence peut s’expliquer par une egtation de la taille apparente du cation
aluminium de la couche d’alumine (augmentationaddistance entre le cation et le groupement
anionique du polymere) et/ou par une charge dartialium de la couche d’alumine plus faible
(aluminium de la couche d’alumine établit 2 liais covalentes avec des atomes d’oxygene
pouvant modifier l'interaction électrostatique avée polymere) diminuant ainsi la force
d’interaction. L'énergie d’activation de ILu+ restependant supérieure a celle des autres

ionoméres (IMg, IBa, ICa).
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Figure VII-8: Etude de la relaxation Tser pour ILu+: a) Variation du maximum du module de perte E" en

fonction de 1000/T pour différentes fréquences et)ibiagramme d’Arrhénius

ILu+ contient (est neutralisé par) 17% de nanopalgs de silice, au niveau du plateau
caoutchoutique, son module est de l'ordre de 9 MRé¢eur de module équivalente a celle
observée pour le nanocomposite HA16 réticulé chiemgent et établissant des liaisons
covalentes matricaanoparticules. Méme si des contacts interparii@dant été mis en évidence
dans le chapitre 3, il est difficile d’affirmerlsi percolation des charges est atteinte. Une valeur
module deux fois supérieure (de I'ordre de 20 M&st)obtenue a la méme température pour le
matériau NF15, pour lequel la percolation mécaniegteatteinte. Néanmoins, comme dans le cas
des nanoparticules HA, il faut se poser la quedti®na rigidité de la matrice et de la force des
contacts interparticulaires dans ce nanocompoditet.| L’interaction chargeharge étant
totalement répulsive, les liens entre deux nanap#es ne peuvent se faire que une chaine
télécheélique.

La valeur des modules pour les ionoméres IBa, IG&lg est 10 fois supérieure a celle du
module de ILu+. Dans le nanocomposite ILu+, lesefinteractions entre les chaines de PDMS
et les nanopatrticules rigides assurent la cohé@liomatériau. Ce résultat indique que les clusters
ne peuvent pas étre uniqguement assimilés a desybast rigides composées de multiplets, en
interaction électrostatique avec le PDMS. Le nanguusite ILu+, présentant une microstructure
comparable aux ionomeres IBa, IMg et ICa, a uneurable renforcement tres inférieure au
niveau du plateau caoutchoutique alors que legaictiens catiofpolymere sont plus fortes
(énergie d’activation de ILu+ supérieure a IMg, I€&alBa). En revanche, les nanoparticules de

silice du nanocomposite ILu+ ne peuvent interagecale polymére qu’en surface alors que les
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agrégats composant les ionoméres peuvent emprisdesechaines confinées dont la mobilité

peut s’en trouver restreinte ; augmentant aingolame effectif d’objets renforgants.

VIL.3 _Propriétés mécaniques du ionomere IAl renforcé par des

nanoparticules

L’ionomére 1Al pouvant étre assimilé a une matrtastomere, il a été jugé intéressant de
renforcer ce ionomeére avec les nanoparticules ifamualisées du chapitre Il afin d’alimenter la
discussion autour des relations interactions-mimmoture-propriétés mécaniques dans les

élastomeéres renforcés.

VIL3.1 Comportement viscoélastique

Les Figure VII-9, Figure VII-10 et Figure VII-11 ssemblent les mesures réalisées en
DMA pour les nanocomposites IAI-NF, renforcés pas thanoparticules non fonctionnalisées,
IAI-H renforcés par des nanoparticules hydrophasséet IAI-HA renforcés par des
nanoparticules doublement greffées. Une premiéralysen de ces courbes montre que
l'incorporation de nanoparticules est a l'originerdeffet de renforcement observable pour tous
les nanocomposites au niveau du plateau vitreugueplateau caoutchoutique. Un retard a
I'écoulement est également observé pour tous lesammposites, ce retard augmente avec la

fraction volumique en nanoparticules.
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Les Figure VII-9b, Figure VII-10b et Figure VlI-1Thontrent que la position des maxima
de tano varie avec la fraction volumique en nanoparticulea température de relaxation
principale, T, aux alentours de -75°C augmente aseg, quelle que soit I'interaction charge-
polymere. Un étalement du pic de tanest également observé aux plus fortes fractions
volumiques en nanoparticules. Cet élargissemerit ezl expliqué par la relaxation a plus haute
température du polymere occlus ou lié & l'intérieura la surface de la microstructure formée par
les nanoparticules. LaFigure VI-122 représente la variation de cette température,
ATy = Ty nanocomposite Ta 1a1, €N fonction de la fraction volumique en siliceupehaque type de
nanoparticules. Pour les nanocomposites IAI-NF,éoetrt augmente de maniére quasi linéaire
avec la fraction volumique en silice. Les propriséignamiques des chaines sont donc influencées
par la présence des nanoparticules. Les chain@®DMS, par des interactions électrostatiques,
peuvent s’adsorber ou former une couche de polyraeraobilité réduite a la surface des
nanoparticules NF (qui ont une charge de surfaggativ®). Les nanoparticules étant bien
dispersées dans la matrice de polymere, il N’y @uawontact interparticulaire, la quantité de
polymére lié électrostatiquemenia les cations Al", & la surface des nanoparticules augmente
avec dsjop. Le comportement des nanocomposites IAI-H et IA;Hien que fluctuant, est
relativement similaire aux nanocomposites IAlI-NF.augmentation de la I pour les
nanocomposites IAI-H peut s’expliquer par leur rostructure agrégée. Les résultats du chapitre
Il ont mis en évidence la présence de gros agséigabrisant la présence de polymére occlus.
Une partie des chaines de polymeére est confintetérieur des agrégats limitant leur mobilité ;
cela se traduit par une augmentation ge Ma variation de J pour les nanocomposites IAI-HA
peut étre expliquée par la combinaison des deustsefbrécédents. Ces matériaux ont une
microstructure constituée d’agrégats (moins deesgdus ramifiés que les nhanocomposites IAl-
H), une partie des chaines de polymeére peut énfinée a I'intérieur de ces agrégats limitant leur
mobilité. De plus, les nanoparticules Hmia les groupements acide carboxylique, peuvent
interagir avec les cations et ainsi limiter la ntithides chaines de polymere comme dans le cas
des nanoparticules IAI-NF. Cependant, le nombrasitss d’interactions des nanoparticules HA
(~ 250 fonctions acide carboxylique par nanopalkicast plus faible que pour les nanoparticules
NF (10 000 groupements silanols par nanoparticoks) effet sera donc moins prononcé pour les
nanocomposites HA.

La variation de température de la seconde transuiciuster= Tcluster nanocomposice Tcluster 1Ak
a également été tracée en fonction de la fractionnanoparticules pour chaque série de
nanocompositesFigure VII-12). ATquster aUgMente de maniére significative avec la fraction

volumique en silice pour les nanocomposites IAI-NFe comportement s’explique par la
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multiplication du nombre de points d’interactiore@rostatique entre les nanoparticules et le
polymeére avec l'augmentation de la fraction volungicen silice. La structure se densifie et la
mobilité ionique diminue, entrainant une augmeatatle la température,lqer Pour les mémes
raisons, Tuster augmente pour les nanocomposites IAI-HA, le nonmd@epoints d’ancrage étant
plus faible pour les nanoparticules HA que NF, féefest moins prononcé que pour les
nanocomposites IAI-NFATuster €t donc la mobilité ionique varient moins danscks des
nanocomposites IAI-H. Les nanoparticules H intessgt faiblement avec les cations ou avec le

PDMS, la températureglserest donc trés peu modifiée.
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Figure VII-12: Evolution a) de la différence de tenpérature de la relaxation principale,ATa, et b) de la

température de la seconde relaxatiomAT e €N fonction de la fraction volumique de silice

VIL.3.2 Analogie avec les nanocomposites a matrice PDMS réticulée

chimiquement

Le renforcement mécanique observé pour les nanocasitep & matrice ionomere est
comparé au renforcement obtenu pour les nanocotepoggticulés chimiquement (Gfigure
VII-13). Les valeurs de renforcement des systemes aaatitens électrostatiques sont nettement
inférieures aux nanocomposites réticulés chimiquenmes renforcement atteint une valeur de 6
pour les nanocomposites IAI-HA24 et IAI-NF24 alarse des valeurs supérieures a 18 sont
atteintes pour les nanocomposites NF18 et ENF23. \&deurs de renforcement inférieures

s’expliquent par la plus grande rigidité de l'ion&ma IAl servant de référence par rapport a la
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matrice réticulée chimiguement par le MAPO [(E'> E'maricd- Le renforcement des
nanocomposites lAlI-H est faible et évolue quasdinement avec la fraction volumique en
nanoparticules comme dans le cas des nanocompblsge&H. Avec les particules induisant de
faibles interactions avec la matrice, on observenme type de renforcement sans effet de
microstructure quelle que soit la matrice. Le recdment des nanocomposites IAI-NF augmente,
lui aussi quasi-linéairement mais avec une penteement plus importante. Ces valeurs de
renforcement élevées, méme a faible fraction vajue sont dues aux fortes interactions
électrostatiques entre les nanoparticules et le 8DMa bonne dispersion des nanoparticules
conduit & une large surface spécifique développée ¢ matrice et les nanoparticules et donc a
un grand nombre de points d’interaction. Il estlég&nt possible gu'il y ait percolation des
charges pourdsio, > 20 %. Les nanocomposites IAI-HA ont un comportetnee type

« percolation mécanique ». Les points expérimenfaeuvent étre correctement décrits par le
modéle de percolation utilisé dans le chapitre Wécacomme parametres d’entrée b = 1,8t E
200 MPa etd. = 9 %. Ce comportement est similaire a celui dasonomposites réticulés
chimiquement NF et ENF. Aux faibles fractions volgoes de silice, le renforcement est
inférieur a celui des nanocomposites IAI-NF, le boen de points d’ancrage pour les
nanoparticules HA (250 par nanoparticules) étaférieur a celui des nanoparticules NF. Aux
plus fortes fractions volumiques en silice, on gewginer qu’un réseau de charges percolant se
forme (comme le suggerent les images de MET danhdgitre 1ll). La rigidité de ce réseau est
gouvernée par la force des interactions entreasges négatives en surface des nanoparticules
de silice et les cations. Il est également possitilmaginer que le réseau soit composé de
nanoparticules pontées par des chaines de polyrd@reéseau plus souple que dans le cas

d’interactions interparticulaires covalentes ougitpyes est ainsi forme.
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VIL.4 Conclusion

Dans ce chapitre, les propriétés mécaniques dé&nsgs a interactions électrostatiques ont
été analysées. Les résultats ont permis de mettrévielence l'influence de la dispersion des
cations sur les propriétés mécaniques des iononsgrakétisés a partir des chaines de PDMS
téléchéliques. Les ionoméres IMg, IBa et ICa repement neutralisés par des cations®ig
Ba®" et C&" forment de larges agrégats pouvant percoler. blioére IAl neutralisé par des
cations Af* est assimilable & une matrice de polymére régcaiéc des nceuds hexafonctionnels,
les cations sont bien dispersés dans la matriced@anicrostructure) et les résultats de SAXS ont
montré I'existence de nceuds de réticulation singtaau PDMS réticulé chimiquement. Il a été
montré dans cette étude que la seconde relaxdtiQger €St majoritairement déterminée par la
force électrostatique entre le cation et le grougr@nionique du polymere. La corrélation avec
'analyse des propriétés mécaniques du systemermenpar des nanoparticules recouvertes d’'une
couche d’alumine (ILu+) a montré qu’'un module d'Yiguplus important est obtenu lorsque de
larges agrégats ioniques sont dispersés au sepolgmeére. Pour ces ionomeres (IMg, I1Ba et
ICa), le renforcement est donc d0 & une agrégates cations (assimilables a des particules
rigides) mais aussi aux chaines de polymeére a itdbdstreinte a la surface et emprisonnées au
sein des agrégats.

Pour les nanocomposites a interactions physiquekes$ale renforcement est peu important
et augmente quasi linéairement avec la fractionhdgges. Quand des interactions plus fortes de
type électrostatique sont créées entre la surfasendnoparticules et la matrice PDM& les
cations AP, le renforcement a faible fraction volumique edbtp par le nombre de sites
d’interaction. A fraction volumique plus élevée, phénoméne de percolation mécanique est
observé. La valeur du module est essentiellememém par la rigidité du réseau connexe formé

par les nanoparticulasga les interactions électrostatiques.

205|Page



Chapitre VII : Caractérisation mécanique des systeminteractions électrostatiques

VIL.5 Bibliographie

1. E.P. Douglas, A.J. Waddon, and W.J. Macknigfgcoelastic and Morphological-Study
of lonic Aggregates in lonomers and lonomer Blemdiacromolecules, 19927(15): p.
4344-4352.

2. D.S. Pearson and W.W. Graesslefhe Structure of Rubber Networks with
Multifunctional JunctionsMacromolecules, 19781(3): p. 528-533.

3. J.S. Kim, R.J. Jackman, and A. Eisenbénjer and Percolation Behavior of lonic
Aggregates in Styrene Sodium Methacrylate lononMasromolecules, 19927(10): p.
2789-2803.

4. A. Eisenberg, B. Hird, and R.B. Moor&y New Multiplet-Cluster Model for the
Morphology of Random lonomefdacromolecules, 199@3(18): p. 4098-4107.

5. B. Hird and A. Eisenber&izes and Stabilities of Multiplets and Cluster€arboxylated
and Sulfonated Styrene lonomédvtacromolecules, 19925(24): p. 6466-6474.

6. M.R. Tant, L.N. Venkateshwaran, J.H. Song, Ror&manian, G.L. Wilkes, P. Charlier,
and R. JéromeStructure and properties of carboxylato-telech@lidyisoprenePolymer,
1992.33(7): p. 1347-1358.

206 |Page



Conclusion générale



Conclusion générale

Résultats Obtenus

D'un point de vue fondamental, interpréter les pigtps viscoélastiques de systémes
nanocomposites et ionomeres consiste a décorrédeeffets de la microstructure des effets
d’interface. Afin de répondre a cette problématjgqies nanocomposites modeles renforcés par
des nanoparticules de silice, ou sous forme deni@nes, ont été synthétisés a partir des mémes
chaines de PDMS pour lesquelles la masse molaire famctions réactives (acide carboxylique)
est fixée par leur structure téléchélique. Dans tcagaux, les interactions charge-charge et
charge-matrice ont été pilotées par le greffagegdeipements fonctionnels a la surface des
nanoparticules de silice. Sans fonctionnalisati@utiguliére, un grand nombre de liaisons
hydrogene interparticulaires (liaisons physiquege&) peuvent se créera les nombreux
groupements silanols de surface. Le greffage depgmments hydrophobes permet de limiter ces
interactions a des interactions faibles de type \d@n Waals, tandis que le greffage de
groupements portant des fonctions acide carboxglipermet d’établir des liaisons covalentes
entre la matrice et les nanoparticules. La force uheractions dépendant de la qualité du
greffage, une attention particuliere a été portée s; caractérisation. La microstructure des
nanocomposites a, quant a elle, été controlée ganvda stabilité des suspensions colloidales de
départ, I'état d’agrégation des nanoparticules d&w®H étant supérieure a celle dans le DMACc.
De plus, la différence de point d’ébullition entoes deux solvants modifie la cinétique
d’évaporation lors de la mise en ceuvre des nanogsiteg. Différents matériaux nanocomposites
ont ainsi été préparés a partir de la matrice dM®Deéticulée chimiquement ou sous forme de
ionomeéres. Deux techniques complémentaires onitéigees afin de caractériser la structure des
matériaux a plusieurs échelles de taille : la diffa des rayonnements aux petits angles (SAXS et
SANS) et la microscopie électronique en transmmsgMET). Les propriétés mécaniques des
différents matériaux (renforcement, effet Paynenportement aux grandes déformations...) ont

ensuite été discutées au regard de leur microstauet des interactions mises en jeu.

Dans les systémes ou les nanoparticules sont gseffér des groupements hydrophobes,
les interactions physiques faibles permettent desewer une dispersion parfaite des
nanoparticules lors de la synthese dans le DMActezanche, une mauvaise stabilité colloidale
combinée a une vitesse d’'évaporation plus éleveerifee 'agrégation des nanoparticules dans
'EtOH (augmentation de la taille des agrégats alsedraction volumique en silice). Le

renforcement est similaire dans ces systemes leqgeke soit la microstructure, il augmente
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linéairement avec la fraction volumique en nanopales. Aux fortes fractions volumiques, la
formation d’agglomérats peut toutefois contrainkdse chaines de polymere (polymere occlus) et
entrainer un étalement de la relaxation principgle revanche, I'influence de la microstructure
devient prépondérante a des déformations plus&devéne amplitude de I'effet Payne plus faible

a notamment été observée dans le systeme ou leparéinules sont parfaitement dispersées.
Dans le cas H, l'effet Payne ne peut étre expligue par la décohésion des chaines de polymere
a la surface des nanoparticules, alors qu'un mséocanicombiné de décohésion de chaines de
polymére et de rupture d’agrégats peu cohésifst tra envisagé dans les systemes agrégeés.
Cette rupture d’'agrégats se manifeste égalementdparfaibles valeurs de déformation et
contrainte a la rupture, ainsi que par des defoomatrésiduelles importantes lors d’essais de
traction cycliques. Par contre, les systéemes oundemparticules sont bien dispersées stabilisent
davantage les contraintes, la rupture se produis @ar la coalescence de vacuoles, entrainant des
contraintes et des déformations a la rupture phyrtantes que dans les systemes agrégés et un

endommagement moins prononcé (réversibilité défarchation).

Dans les systétmes ou les nanoparticules ne sontfgpasionnalisées, les liaisons
hydrogene (interactions interparticulaires physgquéortes) favorisent I'agrégation des
nanoparticules. Dans ce cas, l'utilisation du DMektraine la formation d’agrégats ramifiés et de
forme fractale, qui percolent au-dessus d’une tertlaction volumique en charges. La synthese
dans I'éthanol conduit, quant a elle, a des agségampacts dont la taille varie peu avec la
fraction volumique en charges jusqu'a la percotatde la structure. Ces nanocomposites a
interactions physiques fortes exhibent un compaetdénde type « percolation rigide» quelle que
soit la microstructure ; les systemes composeésréags ramifiés ont cependant un seuil de
percolation plus faible. Aux plus grandes défororati une forte augmentation de 'amplitude de
I'effet Payne est observée au-dela du seuil deolagian, la position de cette chute de module de
conservation,y,, restant constante au-dela de ce seuil. Les @tégria la rupture semblent
également dépendantes de ce parametre. Avantdalggon des charges, les liaisons physiques
fortes assurent un bon transfert de contraintegjéf@rmation et la contrainte a la rupture
augmentent alors jusqu’a un maximum. Au-dela duil sée percolation, la déformation et
'endommagement du réseau rigide au sein de laiceantrainent 'augmentation du niveau de
contrainte, la diminution de la déformation & Igpture et I'apparition d'une déformation
résiduelle importante. En revanche, I'hystéresd’efet Mullins semble stable au-dela de la

percolation des charges.
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Dans les systemes ou des liaisons covalentes pes\@ablir entre les charges et les
chaines de PDMS, des agrégats ramifiés et frastals observés. Ces matériaux exhibent un
renforcement de type « percolation souple ». Aiblda fractions volumiques, I'établissement de
pontages covalents entre les nanoparticules etataigm entraine un renforcement relativement
important. En revanche, au-dela du seuil de petioalde réseau de charges forma les chaines
de PDMS est moins rigide que celui formé directeamgar les liaisons hydrogene
interparticulaires. Aux grandes déformations, lenportement est piloté par ces liaisons souples
nanoparticules-PDMS. En effet, I'effet Payne esinmanarqué que pour les nanocomposites a
interactions physiques fortes. La bonne interfameoparticule-matrice assure également un bon
transfert des contraintes et les propriétés d'étog et de contrainte a la rupture augmentent
avec la fraction volumique en nanoparticules, jiBsgm maximum observé aux alentours du seuil
de percolation. Quelle que soit la fraction volua@gqune déformation résiduelle importante, due
a la déformation de ces agrégats, a également i68 en évidence lors des essais de traction

cycliques.

Par analogie, les agrégats ioniqgues composanotesniéres peuvent étre assimilés a des
renforts. Afin de rendre la comparaison de ceségyss possible, les mémes chaines de PDMS
ont été neutralisées par différents cations. Lesrgéres neutralisés par BaMg** ou C&,
composés de larges agrégats ioniques, présentenenfarcement important, comparé au
ionomére neutralisé par des cations*Ahe formant pas d’agrégats ioniques. Ces résultats
témoignent de l'influence de la microstructure lsurenforcement. La comparaison des valeurs du
plateau caoutchoutique des ionomeéres agrégés awecnhére renforcé par des nanoparticules
positives a montré que ce renforcement tres impbrtee s’explique pas seulement par
l'incorporation de nanoparticules rigides en intéians électrostatiques avec la matrice. Les
agrégats ioniques ne sont pas uniquement compeséstobns mais également de chaines de
polymere. L'étude de la seconde relaxation (obseav@ ~ T, + 100°C) par la détermination des
énergies d’activation a montré sa dépendance vis-de la force électrostatique, soulignant ainsi
I'importance de la charge et de la taille du catigilisé. L'absence de secondg & haute
température lors des mesures en DSC suggére deereleixation n’est probablement pas due a
une température de transition vitreuse de chaimepalymere a mobilité reduite, mais plus
probablement a la mise en mouvement ou a la de$oci des groupements ioniques («ion
hopping »).

Enfin, les propriétés viscoélastiques de l'ionomamitralisé par des cations*Alet

renforcé par les différentes nanoparticules ontagtélysées. Ces résultats ont montré que le
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renforcement augmente linéairement pour les systé@niateractions interparticulaires physiques
faibles, quel que soit I'état d’agrégation ou latmea de polymere (réticulée chimiqguement ou
électrostatiquement). En revanche, un phénoméngedmlation similaire a celui apparaissant
dans les systemes réticulés chimiguement est abspour les systemes a interactions
interparticulaires fortes. La valeur du module ds systéemes est essentiellement donnée par la
rigidité du réseau connexe formé par les nanopéeswia des interactions électrostatiques. Le
nombre de points d’interaction, c'est-a-dire le hoende charges négatives a la surface des
nanoparticules, apparait comme un paramétre eskeatdns le renforcement. Aux faibles
fractions volumiques, le renforcement du systemargdh par les nanoparticules doublement
greffées (250 fonctions COOH par nanoparticulepbst faible que celui du systeme renforcé par
des nanoparticules non fonctionnalisées (10 00Qtifars silanols par nanoparticule). De plus, la
mobilité du polymére semble davantage impactée Ensystemes électrostatiques que dans les
systemes réticulés chimiquement puisqu’'un décalage les hautes températures des deux

relaxations est observé dans ces nanocompositesri@éerionomere.

La confrontation de ces résultats a permis descaéemnsur I'interprétation de phénomeénes
tels que l'effet Payne ou I'effet Mullins. Les eissaon-linéaires ont, par exemple, montré que les
effets de microstructure gouvernent majoritairemiéftet Payne. Ce phénoméne a donc été
interprété comme étant principalement piloté paufdure d’agrégats.

Les essais aux grandes déformations ont montréequmdule d’Young reste relativement
stable lors des essais de traction cycliques. Dg phystérese des systemes ou les nanoparticules
sont parfaitement dispersées, est aussi importargecelle des systémes ou les nanoparticules
sont agrégées. L'état d’agrégation n’est donc pagparametre prédominant. L'ensemble des
essais de traction cycliques corroborent ainsipdiiiese selon laquelle I'effet Mullins serait

imputable au glissement des chaines de polymersuériace des nanoparticules.

Perspectives

Il est apparu dans ce travail que les propriétémyques des chaines de polymére a la
surface des nanoparticules, ou au voisinage de&gaigr ioniques dans les ionomeéres, est un
parameétre extrémement complexe. La caractérisal@ota mobilité des macromolécules et de

'apparition éventuelle de difféerentes mobilités RNIN du solide permettrait d’interpréter plus
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précisément les propriétés mécaniques des nanosie®a@insi que l'origine de la seconde
relaxation dans les systémes ioniques.

Au niveau de la caractérisation microstructuraks dnalyses préliminaires en FIB/MEB
(Microscopie électronique a balayage couplée a aiscéau d’ions) (cf annexe lll) se sont
révélées prometteuses pour I'analyse de la digpegtide la taille des agrégats a partir d'images
3D. Ce type d’observations présente I'avantagecdder directement a la microstructure des
nanocomposites, en s’affranchissant des artefab&yents a la MET qui fournit une projection
2D du volume observé. D’autre part, une analyse S&XS des systémes a interactions
électrostatiques compléterait la caractérisatioorasiructurale des agrégats ioniques et des
renforts au sein du ionomere.

Au niveau de la caractérisation des propriétés mduas des nanocomposites, I'analyse
de la dépendance en température de l'effet Payrmagtieait de quantifier la contribution des
chaines de polymeére dans ce phénomeéne. Des essagction cycliques, avec difféerents temps
de relaxation entre chaque cycle, permettraienistritbr plus pertinemment de la réversibilité de
la déformation résiduelle et donc de I'effet Mudliril serait également intéressant d’analyser les
propriétés des ionomeéres dans des essais a ameplijudéformation croissante, afin de discuter
des éventuels effet Payne et effet Mullins.

Enfin, de nouvelles synthéses avec des interactidfftyentes sont envisageables. Par
exemple, des matériaux nanocomposites, dont laiageaserait réticulée chimiquement et
renforcés par des nanoparticules a interactiongréitatiques avec les chaines (sur lesquelles
seraient greffés des groupements ioniques) poultréie synthétisés. Les interactions charge-
charge et charge-matrice seraient ainsi dépenddetiestempérature. La force de ces interactions
pourra étre modifiée par un simple contrdle de dmpérature d’essai, tout en maintenant
constants la microstructure et le taux de chargs. @opriétés thermomécaniques originales sont
donc attendues pour ces matériaux. De plus, audklées propriétés innovantes, I'étude en
température de leurs propriétés mécaniques eralien une analyse fine de leur microstructure
devrait permettre une avanceée significative dansolapréhension des mécanismes de renfort

dans le domaine des élastomeéres chargeés.
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Renforcement faible et linéaire

>Pas dinfluence de I35

Faible amplitude

—->Décohésion de chaines de

polymére a la surface ddg

nanoparticules

(%)

Déformation et contrainte a la rupture
importantes

-> Rupture par coalescence de vacuoles

microstructure

Forte amplitude

174

->Mécanisme combiné d¢

décohésion et de rupturs

d’agrégats peu cohésifs

[¢)

Déformation et contrainte a la rupture faibles
- Rupture d’agrégats peu cohésifs entrainant des
déformations résiduelles importantes

Renforcement type percolation
mécanique

Forte amplitude
>Rupture d’agrégats ramifiés

>0,

microstructure

dépend de I3

Forte amplitude

~Rupture d’agrégats compac|sréseau de charges au dessudgde

et denses

a

Déformation et contrainte a la rupture
importantes

- Bon transfert de contrainte et déformation du

Renforcement type percolation

mécanique souple

Amplitude intermédiaire

- Rupture d’agrégats ramifiés

Déformation et contrainte a la rupture
importantes

- Bon transfert de contrainte et déformation
résiduelle importante due a la déformation des
agrégats souples puis du réseau de charges awsdessu

de®,

Tableau 13: Récapitulatif des propriétés des diff@nts Nanocomposites
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Annexe | : Modes opératoires et techniques expétiates

Annexe l.1. Modes opératoires

L’anhydride succinique, le 3-aminopropyl-triméthsitgne (APTS),
I'octyltriméthoxysilane (OTS), l'oxyde de dibutyltadn, l'acétate de baryum, l'acétate de
magnesium, I'acétate de calcium, I'acétylacétogiminium et les suspensions colloidales de
nanoparticules de silice Ludox TMA et Ludox CI peawnent de Sigma-Aldrich. Le,o-
dihydroxy polydiméthylsiloxane (PDMS, Mw = 1000 gh, PDI = 1,35), et I'oxyde de tris(2-
méthyl-1-aziridinyl)phosphine proviennent de ABCR.

Annexe 1.1.1. Fonctionnalisation des nanoparticules

Dans le but de greffer des groupements organiquiessairface des nanoparticules de
silice, la suspension colloidale initiale de nambpales de silice non fonctionnalisées Ludox
TMA (nanoparticules NF) a été diluée 7 fois parl'déhanol afin d’obtenir une concentration
massique de 5 %. La synthese des nanoparticulesffégs avec des groupements hydrophobes
consiste a ajouter goutte a goutte 4 mL de OTS0&g4de la suspension de nanoparticules diluée
dans I'éthanol (rapport massique silane/silice d8)0 Le mélange est maintenu sous agitation
pendant 18 heures avant dialyse contre de I'éthi@eaiil de coupure des membranes de 3500).
Dix dialyses sont nécessaires pour éliminer |ditétde I'exces d’'OTS.

La synthese des nanoparticules HA consiste a grédfe groupements acide carboxylique
sur les nanoparticules H précédemment synthétidéagent de greffage a préalablement été
préparé en faisant réagir I'anhydride succinique IAPTS. Pour cela, 0,4g d’APTS ont éte
solubilisé dans 15 mL de dioxane anhydre sous agheéwe d’'azote puis un équivalent
d’anhydride succinique (0,25 g) a été ajouté secsttution. Le mélange est légerement chauffé
au début (~35 °C) afin d’amorcer la réaction, fagion est maintenue pendant 4 heures. Le
dioxane est éliminé a la fin de la réaction pampévation rotative. 0,27 g de cet agent de greffage
préalablement dilué dans 5 mL d’éthanol est ensajoeité goutte a goutte dans 200 g de
suspension de nanoparticules H (rapport massitpmessilice de 0,03). Le mélange est maintenu
18 heures sous agitation avant 10 dialyses coett&thanol. Les réactions de fonctionnalisation

des nanoparticules sont représentées sur les Highiet Figure 11-8.
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Annexe [.1.2. Syntheése des nanocomposites

Le PDMS est tout d’abord fonctionnalisé avec daHyride succinique afin d’obtenir le
a,0-diacide carboxylique polydiméthylsiloxane (PDMS-0B). Une synthése en masse a éte
utilisée en additionnant sous argon deux équivsleranhydride succinique (4,2 g) et 0,02 g
d’oxyde de dibutyl étain, un catalyseur, a 10 P@MS. Le mélange est maintenu a 110°C sous
agitation pendant 24 heures puis additionné de U@ enpentane et ensuite filtré afin d’éliminer
'excés d’anhydride succinique. Le pentane estiglnpar évaporation et le PDMS-COOH est
caractérisé par RMNH (Figure 1I-9. L’analyse du spectre indique que la réactioncestpléte
sans modification de la masse molaire.

Pour la synthése des nanocomposites, deux sohdifi&sents ont été utilisés: le
diméthylacétamide (DMAC) et I'éthanol (EtOH). Leiéférentes suspensions dans I'EtOH ont été
obtenues a partir des syntheses précédemmentedéalitrs que les suspensions dans le DMAc
sont obtenues par dilution d'un facteur 2 des susipas dans I'EtOH puis évaporation de
'EtOH. Au final, les suspensions dans I'EtOH etnslale DMAc sont obtenues avec une
concentration massique en nanoparticules de 5 %.

Dans le but de synthétiser 2 g de nanocompositee awee fraction donnée de
nanoparticules de silic&®go,), le volume nécessaire de suspension de nanagestide silice est
ajouté goutte a goutte a la quantité correspond@mt®DMS préealablement diluée dans 5 mL
d’EtOH. Le mélange silic®DMS-COOH est maintenu sous agitation a 60°C shus dair
jusqu’a évaporation totale du solvant. Ensuiteétaculation chimique de la matrice par le MAPO
est réalisée en ajoutant un exces stoechiométrig)@® @o. Le mélange ainsi obtenu est transféeré
dans un moule puis chauffé a 65°C pendant 3 jauardraction volumique en nanoparticules de
silice, Psiop, @ €té déterminée précisément par analyse theaviogktrique (ATG). Les mesures
ont été faites de 20 & 750 °C & 10 °C:hiha fraction de soluble a été déterminée par des
mesures de gonflement dans le toluéne. Une vahéérieure a 7 % massique a été obtenue, ce

qui représente une bonne qualité de réticulation.

Annexe 1.1.3. Syntheése des ionomeres

Les matériaux ionomeres ont été obtenus en diggoldans un premier temps le sel
métallique dans un minimum de méthanol (0,21 g é&tate de baryum dans 200 mL de

méthanol, 0,18 g d’acétate de magnésium dans 3 eninéthanol, 0,15 g d’acétate de calcium
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dans 40 mL de méthanol et 0,18 g d’acétylacétatiateminium dans 3 mL de méthanol). Cette
solution (contenant la quantité stoechiométriqueagions) est ensuite ajoutée goutte a goutte a 1
g de PDMS-COOH préalablement dissous dans 5 mL éthanol. Le mélange est ensuite
maintenu sous agitation pendant 3 jours puis leipité formé est récupéré et séché sous vide.
Les matériaux sont ensuite mis en forme (film) dansmoule sous presse a chaud (100°C
pendant 10 min). La neutralisation a été cara&eéripar infrarouge (IR) et quantifiée par
spectrométrie par torche a plasma (ICP).

Les nanocomposites a interactions électrostatiqonegté synthétisés en suivant le méme
protocole. Dans le but de synthétiser 2 g de nanposite avec une fraction donnée de
nanoparticules de silicabgio,), le volume nécessaire de suspension de nanagesgtide silice
dans le DMAc est ajouté goutte a goutte a la gteantbrrespondante de PDMS-COOH
préalablement diluée dans 5 mL de DMAc. Ensuitenéautralisation des fonctions acide
carboxyliqgue des chaines de PDMS-COOH est réadiséajoutant la quantité stoechiométrique
d’acétylacétonate d’aluminium préalablement disstarss le DMAc & concentration de 72 §.L
Le meélange est maintenu sous agitation a 40°C #owsd’air jusqu’a évaporation totale du
solvant. Les matériaux sont ensuite mis en fornmim)fdans un moule sous presse a chaud
(100°C pendant 10 min).

La synthése des nanocomposites a interactions radeatiques renforcés par les
nanoparticules Ludox CI est tout d’abord réaliséedduant 7 fois par de 'EtOH la suspension
initiale afin d’obtenir une concentration massiqiee 5 %. Dans le but de synthétiser 2 g de
nanocomposite avec une fraction donnée de nanopagide silice®sio,), le volume nécessaire
de suspension de nanoparticules de silice estéagmuitte a goutte a la quantité correspondante de
PDMS-COOH preéalablement diluée dans 5 mL d’EtOH.nhélange silicd®DMS-COOH est
maintenu sous agitation jusqu’a évaporation taalesolvant. Les matériaux sont ensuite mis en

forme (film) dans un moule sous presse a chaud@péndant 10 min).

Annexe L.2. Techniques de caractérisation physico-chimique

Annexe 1.2.1. Chromatographie d’exclusion stérique (SEC)

La SEC est une technique permettant de détermiésemhsses molaires des polyméres
ainsi que leur distribution. Le principe repose sur processus de fractionnement des

macromolécules en fonction de leur taille, lestpstmolécules ont un temps d’élution plus long
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puisqu’elles peuvent pénétrer a I'intérieur despate la colonne séparatrice. Par cette technique,
sont déeterminées les masses molaires en masgeefMes indices de polymolécularitg)(bes
polymeres étudiés.

Le systeme utilisé est équipé d’une pompe comnie@@par Spectra Physics, de deux
colonnes (Polymer Laboratories) et de deux détesteun réfractometre interféerométrique de
type Optilab Rex (donnant des informations surdacentration) et un photométre a diffusion de
lumiere Minidawn tous deux commercialisés par Wyatthnology. Le systeme de détection par
diffusion de lumiére permet de s’affranchir d’'unepe d’étalonnage de la colonne avec des
polymeres de masse molaire connue. Les massesresotionnées sont alors absolues et non
relatives.

Les échantillons sont préparés par dissolution @e gl' de polymére dans le
chloroforme. Les analyses sont effectuées a terysérambiante a un débit de 1 mL/min. Pour
ces mesures, il est nécessaire de connaitre kraBcréfraction du milieu et I'incrément d’indice
de réfraction dn/dC. Ce dernier est déterminé tiraent pour chaque échantillon grace au signal

réfractométrique.

Annexe 1.2.2. Spectroscopie Infrarouge (IR)

La spectroscopie infrarouge permet de déterminer Védrations des molécules
caractéristiques des fonctions chimiques. Lors¢gmelgie apportée par le faisceau lumineux
correspond a I'énergie de vibration de la moléme¢te derniere absorbe le rayonnement et une
diminution de l'intensité réfléchie ou transmiseearwegistrée. Le domaine infrarouge entre 4000
cm* et 400 crit correspond au domaine d'énergie de vibratiomusécules.

Le spectrometre utilisé est un infrarouge Brukensbe 27 éequipé d’'un systéme ATR
(attenuated total reflection). Les mesures ontréisées sur 32 scans avec une résolution de 1
cm®. Cette technique nous a permis de vérifier la tionoalisation du PDMS ainsi que la

neutralisation des ionomeéres.

Annexe 1.2.3. Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’ATG est une méthode permettant de mettre en é@celdes phénomeénes de dégradation
thermique des matériaux étudiés. Le principe d&e dethnique repose sur la mesure de faibles

variations de masse subies par le matériau eniéondé la température.
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Le systeme se compose typiqguement d’'une microbalahermorégulée (précision
inférieure aupg) placée dans une enceinte étanche (permettacbmtedler I'atmospheéere de
I'échantillon) sous flux gazeux. L'appareil utili@st un thermogravimetre commercialisé par
Setaram Instrumentation, modele Setsys Evolution.

Cette technique nous a permis de quantifier lefggefdes nanoparticules, de déterminer
les fractions volumiques en nanoparticules deesttians les nanocomposites ainsi que d’évaluer
la stabilité thermique des ionomeres. Les meswretes nanoparticules ou sur le PDMS-COOH
réticulé chimiquement ont été réalisées sous flaix dlors que les mesures sur les ionoméres ont
éte réalisées sous flux d’argon, le PDMS-COOH maiculé ne se dégradant pas totalement sous
flux d’'air dans la gamme de température analyséemEme programme de température a été
utilisé pour tous les matériaux. Il est composénd’vampe de température de 10 °C:hatiant
20 a 750 °C.

Annexe 1.2.4. Résonance magnétique nucléaire (RMN)

La RMN est un outil d’analyse permettant, entreesjtd’analyser la structure chimique
des composés organiques ou inorganiques ou derdandebilité des chaines de polymére.

Un appareillage de RMN est nhotamment composé diaara supraconducteur a I'origine
du champ magnétique, de plusieurs générateurs atapshradiofréquences (RF) pulsés et d’'un
récepteur.

La RMN se base sur le fait que les noyaux de ecertaiomes'H, **C par exemple) sont
caractérisés par un nombre quantique de spin etaiment magnétique non nuls. En I'absence de
champ magnétique, dans une molécule, I'aimantalies moments magnétiques des spins est
nulle, chaque spin de valeurs 1/2 posséde deux @tal2 ; -1/2) (cas dtH et™*C). L'application
d’'un champ magnétique sur I'échantillon permet idoter les spins parallelement a la direction
de ce champ magnétique. Puis, I'application d’umpuilsion radiofréquence a 90° de la direction
du champ magnétique permet d’amener I'aimantati®f°adu champ magnétique. La mesure de
I'énergie électromagnétique libérée lors du retderl’aimantation dans la direction du champ
magnétique est caractéristique du noyau et dersgoroanement.

L’interprétation du spectre RMN haute résolutionidimensionnel du proton®fl) d’'un
composé permet d’extraire principalement des in&tioms sur :
* I'environnement chimique des proton& les valeurs des déplacements chimiques qui

décrivent la position des pics
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* le nombre relatif des protons présevitsla courbe d'intégration du signal

* le couplage entre protons non équivalents, véhsquéé les électrons des liaisons

Les spectres RMNH en solution sont enregistrés sur un spectrom@dremercialisé par
BRUKER, modele AVANCE Il 400 MHz. Expérimentalemefgs échantillons (~10 mg) sont
dissous dans 1 mL d'un solvant deutérié (chlorotorgeutérié pour le PDMS-COOH et
diméthylsulfoxyde deutérié pour 'agent de greffatgs nanoparticules HA) puis introduits dans

des tubes en verre borosilicaté standard de 5 mogpldans I'aimant.

Les spectres des nanoparticules de silice ontéélisés en RMN®Si & I'état solide. lls ont
été enregistrés sur un spectrométre BRUKER, modebtnce Ill 400 MHz, sous un champ
magnetique de 9,4 T, a température ambiante eblanigation croisée. La vitesse de rotation de

I’échantillon a été fixée a 5 kHz.

Annexe 1.2.5. Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)

La spectroscopie de photoélectrons X (XPS) esttecknique qui permet de détecter la
composition chimique de la surface d'un échantileur une profondeur de 10 nm. Cette
technique consiste a irradier la surface de I'étitham par une source de rayons X afin de donner
I'énergie nécessaire aux électrons de surface goUibérer de I'attraction de leur noyau. Cette
énergie est caractéristique de I'environnementélectron et donc de la fonction chimique. Les
électrons arrachés sont collectés et leur énesjiersuite caractérisée. L'énergie mesurée au
niveau du détecteur correspond a la differenceedi@nergie émise et I'énergie nécessaire pour
arracher les électrons de la surface du matériaucdte maniere, les fonctions chimiques de la
surface du matériau sont caractérisées.

Les mesures de XPS ont été réalisées sur un spetteoRIBER avec une résolution de
0,9 eV. La source est composée d’une anode doutpaINK, opérant & 11 keV avec 6 mA. Cette
technique a été utilisée pour caractériser la fonotlisation des nanoparticules de silice.
Expérimentalement, quelques gouttes de la suspedsimanoparticules ont été déposées sur une

lame d’or conductrice d’électrons puis le solvagt@évaporé sous flux d’air.

Annexe 1.2.6. Spectrométrie d’émission au plasma (ICP)

La spectrométrie d’émission au plasma (ICP) est mmé¢hode d’'analyse globale qui
permet de doser pratiguement toute la classifioghériodique. C’est une méthode destructive
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mais qui requiert tres peu de matiere (quelqueBgnaiimmes). Elle permet d’analyser un trés
grand nombre d’éléments de la dizaine de % a qaslgpm. Cette technique consiste a ioniser
les éléments constituants I'’échantillon en lesciigjet dans un plasma d’argon, les électrons des
atomes ionisés se retrouvent alors dans un étaéekorsque ces électrons retournent a leur état
fondamental, ils émettent un photon dont I'éneege caractéristique de I'élément. L'ICP-AES
est couplé avec un spectrometre d’émission optiquiepermet de détecter et de déterminer
I'énergie de ces photons.
Le spectrométre utilisé est un ICP-AES Varian Viabg Varian Inc. Cette technique a

été utilisée pour déterminer le taux de neutratisatles ionomeéres. Expérimentalement, les

matériaux ionomeres sont dissous puis la solutbibaisée dans le plasma.

Annexe 1.2.7. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) @s¢ méthode permettant de détecter les
effets thermiques (fusion, cristallisation, traiegitvitreuse) ayant lieu au sein d'un échantillon
lorsqu’il est soumis a un cycle thermique contrdilési que les variations d’enthalpie qui y sont
associées.

Un systeme de DSC est composé d’'un four contenéchdntillon et d'un four vide
servant de référence, le tout étant relié a deteuepde température. La mesure des énergies
respectives a fournir pour que chaque four soé &méme température permet de détecter les
effets endo ou exo-thermiques, le flux de chaleut’échantillon étant différent de celui de la
référence. Les phénomenes de transition vitreusdé starqués par une marche sur le
thermogramme.

L'appareil utilisé est un caloriméetre commercialipar Perkin-Elmer, modeéle Pyris
Diamond. Une alimentation en azote liquide permatteindre des températures de -150°C. Les
mesures ont été réalisées sous atmosphere irarel@zote) avec le programme de température
suivant :

- Chauffage de -150°C & 50°C a 20°C.tin

- Refroidissement & -150°C & 200°C.thpuis stabilisation pendant 5 min

- Chauffage de -150°C & 50°C a 20°C.thin
Les mesures ont été analysées sur le second oyatbaliffage afin de ne pas tenir compte de

I'histoire thermique de I'échantillon.
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Annexe L3. Techniques de caractérisation microstructurale

Annexe 1.3.1. Microscopie électronique en transmission (MET)

La Microscopie Electroniqgue en Transmission (ME$) ene technique qui fournit des
images de I'échantillon sur des échelles de taillant de quelques dizaines de nanometres a
plusieurs microns. Cette technique consiste a placeéchantillon d’environ 100 nm d’épaisseur
sous un faisceau d’électrons. L’interaction entie dlectrons et I'échantillon dépend notamment
de la densité ou de la nature chimique des coastgude I'échantillon. La récupération des
électrons transmis ainsi que la caractérisatiolealeénergie permet de reconstituer une image de
'objet. L'analyse des rayonnements X émis appaortis informations supplémentaires sur la
composition de I'échantillon. Le microscope estatiné d’'un canon a électrons qui fournit un
faisceau monochromatique d’électrons, d’'un systéimdentilles magnétiques qui focalisent le
faisceau sur I'échantillon et d’un détecteur. Le Miilisé est un FEI Tecnai F20 ST. Afin de
vérifier 'lhomogénéité de I'échantillon, plusieuzenes ont été analysées. Les photos les plus
représentatives sont présentées dans le manuscrit.

Cette technique a permis de caractériser la @dtenanoparticules de silice, la dispersion
des nanoparticules dans les nanocomposites et igsstnuctures des ionomeres. Les parties
sombres des images correspondent aux zones danWtdn les plus denses (nanoparticules de
silice, agrégats de cations) et les parties clab@sespondent aux zones les moins denses
(polymére). Les échantillons ont tout d’abord é&ralipés par cryo-ultramicrotomie, sur un
microtome Leica MZ6 Ultracup UCT avec un couteawdmmant. Pour cela, les nanocomposites
réticulés chimiquement sont refroidis a -160°C @enid2 heures puis découpés a une vitesse de
0,2 mm.g. Les systémes & interactions électrostatiques, sprant & eux, refroidis & une
température de -105°C pendant 2 heures avant Gupgéc 0,2 mm’s Des sections d’échantillon

d’environ 100 nm sont récoltées sur une grille @mre afin d’étre observées.
Annexe 1.3.2. Diffusion aux petits angles (SAXS et SANS)
Les techniques de diffusion aux petits angles @ppbdes informations sur la corrélation

spatiale des entités diffusantes en moyennanesullme sous le faisceau. Indépendamment du

type de faisceau, rayons X ou neutrons, la diffusaix petits angles fait appel aux mémes
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principes physiques. Le choix d’'une technique #eefa fonction de la nature, de la composition
(contraste) et de la taille des objets diffusants.

Si on prend I'exemple des rayons X, la source ptagiuifaisceau incident, de longueur
d’onde?, qui arrive sur I'échantillon sous forme d’'ondam. Comme le montre kigure Annexe
-1, les rayons X, diffusés dans toutes les directgmm® mesurés par un détecteur en fonction de
leur angle de diffusiorf). L'onde incidente est définie par le vecteur d'erkdet I'onde diffusée

par le vecteur d’'ondegk

Source >

Echantillon

Figure Annexe I-1: Schéma de diffusion aux petits ajles

La difféerence entre ces deux vecteurs est le vedediffusion g. La norme du vecteur k
étant défini en intensité par k =n/2, la norme du vecteur q peut donc s’écrire suivant

I'équation 33.
4= 47 sin 6
-—Q — (33)
A 2

Ce vecteur de diffusion permet de regrouper surrn@me courbe les données obtenues pour un
couple @, 1). Pour faire varier les valeurs de q, il est gassde changer la distance échantilon
détecteur ou la longueur d’onde.

Aprés traitement, la courbe de lintensité absotlifusée en fonction de q permet
d’'obtenir des informations sur la structure et danfe des objets diffusants. Cette courbe est
fonction d'un facteur de forme, P(q), qui carac@ria forme des objets et d’'un facteur de
structure, S(q), qui décrit les corrélations entobjets. Dans le cas de particules
centrosymétriques, l'intensité diffusée peut étreté sous la forme de I'équation 34 duest la
fraction volumiqueAp? est un facteur de contraste entre les objets milleu continu et e est

le volume d’un objet.
1(0) = PXA0* XV X P(A) X S(Q) @4

Le facteur de forme, P(q), est directement fonctiam objet individuel. Pour des objets

géometriques simples, il peut souvent étre calanytiquement. On en déduit la forme et les
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dimensions caractéristiques des objets. Le faaleuiorme d’une sphéere dure de rayon R peut

s’écrire selon I'’équation 35.
sin(qR) - gRcos@R) \°
R3

(35)

9
Psphere(qv R) = q6 X

Le facteur de structure, S(q) représente les @iio@ls entre objets et est égal a 1 aux
grandes valeurs du vecteur de diffusion. Aux phiblés g, S(q) détermine l'attractivité ou la
répulsivité du systeme. Il est possible de s’eraatfhir en diluant les objets afin d’éliminer toute
interaction entre eux.

Les mesures de diffusion des rayons X aux petiggean(SAXS) ont été réalisées sur la
ligne ID-02 a 'ESRF. Une camera pinhole avec unergie de 12,46 keV a été utilisée a deux
distances échantillon-détecteur (1,5 m et 10 nm) déi couvrir la gamme de vecteur g comprise
entre 0,0084 ntha 6 nm'. Une caméra Bonse-Hart a, quant a elle, été ésilfgour couvrir la
gamme de trés petits angles de 0,0024 et0,1 nrit. Les techniques de diffusion des rayons X
aux petits angles couplées a la MET ont permisaamactérisation précise de la microstructure
des nanocomposites.

Les mesures de diffusion des neutrons aux petijitear(SANS) ont été réalisées sur la
ligne PACE au LLB-Orphée d’Orsay. Trois configuoais différentes de longueur d’onde,et
de distance échantillon-détecteur, d, ont étésgs{ =6 A, d=1m A =6 A, d=3m A =17 A,
d= 4,5 m) afin de couvrir une gamme de vecteur @éom, comprise entre 0,02 et 4 hrifoutes
les mesures ont été réalisées sous pression atérmgmhet a température ambiante. Les mesures

de SANS ont permis de caractériser la taille stdailité des suspensions colloidales de départ.

Annexe 1.4. Techniques de caractérisation mécanique
Annexe 1.4.1. Analyse mécanique dynamique (DMA)
L'analyse mécanique dynamique (DMA) permet d'étudés propriétés viscoélastiques
d’'un matériau par la mesure de son module dynaméquéonction de la température ou de la

fréquence de sollicitation. La sollicitation dedrantillon par I'application d’'une contrainte?,

ou d’'une déformation sinusoidai®, peut étre décrite par I'équation 36:
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o* =g, expiat) ou E* =gyexpliat) @9
La contrainte ou la déformation résultante en régiiméaire est également sinusoidale mais elle

est déphasée d’'un anglécf équation 37)
o* =gyexpiat +9) ou E* = gyexpliat —0) (37)
Afin de rester dans le domaine linéaire, les dé&dioms sont généralement de tres faible
amplitude. Le module dynamique complexe, E&*£*, peut alors étre mesuré (cf équation 38)
E* =E'HE" (@9
Les modules de conservation, E’ et de perte, Eliveat donc s’exprimer sous la forme de

I'équation 39.

E'=%0coss et e'=%ging (39)
€0 €0

Le coefficient de frottement intérieur ou factew plerte, tard = E”/E’, représente la
proportion d’énergie dissipée sous forme de challeuns un échantillon par rapport a I'énergie
élastique mise en jeu au cours du cycle. Les vansidu module complexe, E*, et du facteur de
perte, tand, en fonction de la température ou de la fréequepeamettent d’identifier les
relaxations associées aux divers degrés de lideg&haines macromoléculaires.

Les mesures ont été réalisées sur un appareil DMAZ00 en traction pour les analyses
dans le domaine linéaire. L’analyse du comportemsétanique des matériaux en fonction de la
température a été réalisée en appliquant une dafamsinusoidale de 0,05% a une fréquence de
1 Hz sur une gamme de température allant de -1232@0°C avec une rampe de température de
3°C.min’. Une pré-charge de 0,01 N a été appliquée afiteddre correctement I'échantillon.
Les mesures en multifréquences ont été réaliséeapphiquant également une déformation
sinusoidale de 0,05% sur une gamme de fréequerardt aé 0,32 Hz a 100 Hz sur la gamme de
température souhaitée avec une rampe de 0,5 °C.Raur ces mesures, la taille de I'échantillon
est d’environ 12x5x1 min

L'analyse du comportement mécanique non-linéaire natériaux a été réalisée en
cisaillement (shear sandwich) a une fréquence d¢z,1a une température de 35°C, sur des
amplitudes de déformation allant de 0,05 a @80 Pour ces mesures, la taille de I'échantillon est
d’environ 10x5x2 mm
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Annexe 1.4.2. Essais de traction

Les essais de traction permettent d’analyser lescamgmes de rupture et
d’endommagement des matériaux. De tels essaisstentsia déformer le matériau jusqu'a sa
rupture. A partir des valeurs de force et de lladjlement mesurés ainsi que des dimensions
initiales de I'éprouvette, il est possible d’en digd la contrainte nominale,, et la déformation
nominaleg,, Loet § représentant respectivement la longueur et laoseititiale de I'éprouvette
(cf équation 40).

AL F
=— et g,=— (40)

£
T L S

Les grandeurs vraies (contrainte vraog,et déformation vraieg,), tenant compte de la
diminution de la section de I'éprouvette, peuveiné &alculées a partir des contraintes et des
déformations nominalesof et €,) a partir de I'équation 41. Ces équations supposee le
volume est constant pour les essais.

g =In(l+¢,) et o,=0,x1+¢&,) (41)

Les essais de traction ont été réalisés sur und@inestandard Instron 5965 permettant
d’atteindre des déformations importantes sur urgelgamme de force (capteur de 100 N et de 2
kN). Les mesures ont été effectuées sur des épteswde type H4 (les dimensions sont précisées

sur laFigure Annexe I-2 qui ont été découpées a l'aide d’'un emporte-p@iciexées sur des mors

auto-serrants.

Py

“+ > e=z 0.7 mm
L=10 mm

Figure Annexe I-2: Géométrie et dimensions d'une épuvette de traction

La vitesse de traction a été maintenue constariterén.min® pour tous les essais. Les
mesures de déformation ont été calculées directedgrartir du déplacement de la traverse.
Ludivine Dewimille [1] a montré dans sa thése qoarples déformations inférieures a 100%, la
déformation globale des mors est semblable aux rmé@fions locales mesurées par un

extensometre. Les chaines de polymére utilisées clette étude étant courtes, les déformations
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mesurées ne dépassent pas 100%, la mesure duedgptacne nécessite donc pas I'utilisation
d’un capteur spécial.

1. Dewimille, L., Nanocomposites Polydimethylsiloxane-silice génénésitu : Synthése,

Structure et PropriétéS hése Université Paris VI, 2005.
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Annexell: Facteur de structure des

nanocomposites réticulés
chimiquement
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Annexe Il : Facteur de structure des nanocomposatesilés chimiquement

Le facteur de structure interparticulaire, S(q)s dkfférents nanocomposites a été calculé en
divisant l'intensité diffusée par le facteur denf@ des nanoparticules primaires. Il détermine

I'attractivité ou la répulsivité du systéme.

2,0 L | T T — T T T T T
— = H5
Fe--H7
1,54 —-— H10 P
~--=H17 ':"\“ )
~ 1 [= H21 " ) l’.'.\‘\‘ ;‘,_\“’, \
' 1,0 4 \'wib RM
£ 1,01 \ ;_f NE7gt v,;’ Vi
\J \ R A \\c
— sy N o /
O “ \ 7 )0 n
U)/ NN - < './ i
0,5 NS T T .
\ A RN P
\~ -/ "
0,0 +——— ——
0,01 0,1 1
1
q(nm)

Annexe Il-1: Spectres SAXS des nanocomposites H a différentes ftans volumiques en silice-

Représentation S(q) = f(q)
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Annexe II-2: Spectres SAXS des nanocomposites NF@férentes fractions volumiques en silice-

Représentation S(q) = f(q)
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Annexe 1l-3: Spectres SAXS des nanocomposites HA a différentfractions volumiques en silice-

Représentation S(q) = f(q)
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Annexe ll-4: Spectres SAXS des nanocomposites EH a différentizactions volumiques en silice-

Représentation S(q) = f(q)
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Annexe II-5: Spectres SAXS des nanocomposites ENF a différentfractions volumiques en silice-

Représentation S(q) = f(q)
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Annexe III : Analyse des mesures
réalisées par faisceau d’ions
focalisés (FIB)
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Annexe lll : Analyse des mesures réalisées pacdais d’ions focalisés (FIB)

bY

Le principe d'une analyse par faisceau d’ions focalisés (EtB}piste a coupler un
canon a ions de gallium sur un microscope électronique a balayade).(B& MEB, la
source d'électrons arrache a I'’échantillon des électrons samssgat®mes qui le composent
ne subissent de modifications notables. Ces électrons arrachégésaipetrons secondaires,
fournissent ainsi une information sur la topographie et la structuneatériau au niveau du
point d'impact du faisceau d'électrons primaires. En balayantféecsute I'échantillon, il est
ainsi possible de reconstituer une image globale du matériau.

L'avantage d'un faisceau d'ions gallium, par rapport au faiscdactidas, réside dans
le fait que les ions possédent une masse beaucoup plus élevéelairguoteraction avec

I'échantillon est plus forte, permettant ainsi d’éroder le matériau (cf Arihiek).

R T ..
10 pm EHT = 5.00 kV Mag= 423 KX Pixel Size =69.19nm  Date 3 Jul 2012
WD = 4.8 mm FIB Imaging = SEM Signal A=InLens  Time 16:26.04

Annexe llI-1: Image MEB du nanocomposite ENF8 aprédombardement par un faisceau

d’ions gallium

Ce faisceau d’ions permet de «creuser » dans I|'échantl@t un incrément
d’épaisseur controlé (dans le cas présent environ 10 nm). Une oeabtgchantillon est
enregistrée entre chaque bombardement d’ions gallium. Apresnerakgt des images, il est
ainsi possible de reconstruire le volume creusé par le faisceans dgallium. Des
observations préliminaires ont pu étre réalisées sur le MEBZEIBs Nvision du CLYM
(Centre Lyonnais de Microscopie) a 'INSA de Lyon.
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Annexe IlI-2 : a) Reconstruction d’'un volume de I'€hantillon ENF8 et b) Projection de ce

volume selon les plans xy, xz et yz.

Les images de la figurénnexe lll-2areprésentent la reconstruction d’un volume deu2? du

nanocomposite ENF7 alors que la figmenexe 1ll-2b correspond a la projection de ce volume

235|Page



Annexe lll : Analyse des mesures réalisées pacdais d’ions focalisés (FIB)

selon les plans xy, xz et yz. L’analyse de ceséguwconfirme les résultats précédemment obtenus,
ce matériau est composé d’'agrégats compacts, pewartparticules isolées sont observables.
Contrairement a la microscopie classique a dewedsgions, la FIB s’affranchit des effets de

superposition et permet une observation directe3 efimensions des agrégats sur un grand
volume. Cette analyse offre donc des possibilids mliscuter précisément de la taille et de la
forme des agrégats ainsi que leur connectivité téedia. Une telle analyse serait pertinente pour
déterminer avec davantage de précision le sepledeolation des nanocomposites a interactions

fortes (physiques ou covalentes).
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Résumeé

Les nanocomposites a matrice polymere et plus particulierelegnélastomeres chargés
intéressent depuis de nombreuses années la communauté scientifiquendtafament de
leurs bonnes propriétés mécaniques. Il est établi que 'améliode®propriétés mécaniques
observées dans les élastoméres renforcés par des charges nanas@gpiguecipalement
due a des effets de structure (dispersion des charges) eefiadesl’interface (interactions
charge-matrice et charge-charge). Afin d’alimenter la dgouossur I'origine des propriétés
mécaniques (renforcement, viscoélasticité, grandes déformations) lelanélastomeres
chargeés, cette étude s’intéresse a la synthese et ardatérisation de nanocomposites
modéles pour lesquels les interactions et la microstructurensaitiséesEn paralléle, ce
travail propose également une analogie entre ca#erags et les ionoméres, matériaux constitués
de macromolécules sur lesquelles des groupememigues sont greffés. Ces matériaux
ionomeres présentent des propriétés originalesretgitent la création de nceuds de réticulation
réversibles avec la température.

Mots-clés : Renforcement, Elastomere, Poly(diméthylsiloxane), Silice, lon@me
Morphologie, Interaction charge-matrice

Abstract

In polymer-based nanocomposites macroscopic properties are dyivere lspecific feature:

the huge interfacial area developed by nanofillers, leading straaag improvement in

mechanical properties. Even though the molecular origins of this reami@nt are still not

well understood, its amplitude appears to be strongly relatedoton&in effects: a structural
effect (dispersion state) and an interfacial effect (fithextrix and filler-filler interactions).

The present study aims at developing and studying organic-inorgeamocomposite

materials based on an elastomeric matrix and spherical nactgsarAA specific attention is
paid to get tailored interactions and microstructures, differamieinnanocomposites are
obtained with interesting and original thermo-mechanical propeitieparallel, this work

also gives an analogy between these nanocomposites and ionomersfpalyeer chains

on which ionic groups are grafted. These ionomer materials shownabrignechanical

properties and allow creating thermo-reversible crosslink nodes.

Keywords: Reinforcement, Elastomer, Poly(dimethylsiloxan8)lica, lonomer, Morphology,
Filler-matrix interaction



