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Introduction

La modification de matrices polymeéres par I’incorporation de clusters hybrides or-
ganique/inorganique et, notamment, de polysilsesquioxanes polyédriques (POSS) suscite
un grand intérét depuis quelques années dans le domaine des nanocomposites.

Les POSS sont des nanoparticules hybrides constituées d’une cage inorganique a
laquelle sont liés, de facon covalente, des groupements organiques porteurs ou non de
fonctions réactives. La grande variété des groupements organiques, tant en terme de na-
ture chimique que de réactivité, permet de les introduire dans un large éventail de ma-
trices polymeéres couvrant les thermoplastiques et les thermodurcissables.

L’intérét suscité¢ par ce type de clusters s’explique essentiellement par leur taille
nanométrique (diametre du cceur inorganique égal a environ 0,5 nm et diametre de la par-
ticule compléte, de 1 a 3 nm) et leur caractére hybride organique/inorganique. Ces parti-
cules peuvent étre introduites comme nano-objets inertes mélangés a la matrice polymeére
ou alors étre liées de maniére covalente aux chaines de polymére.

L’essentiel des travaux reporté dans la littérature porte sur les mélanges a base de
POSS; néanmoins ces mélanges conduisent a 1’observation d’une séparation des phases.
Mais, lorsque ces particules sont liées de maniére covalente aux chaines de polymeres, la
séparation de phases est prévenue. Peu d’études se sont intéressées au cas d’une matrice
de polyéthyléne (PE) renforcée par des nanoparticules POSS introduites comme groupe-
ments pendants le long de la chaine. En particulier, peu de données dans la littérature dé-
crivent le comportement mécanique de ce type particulier de systémes (copolyméres
PE/POSS). Les systemes copolymeéres a base de POSS sont de plus en plus étudiés au ni-
veau de leur synthése et de leur caractérisation mais, a notre connaissance, trés peu
d’études dans la littérature concernent 1’organisation en masse et la dynamique locale de
ces systémes. Les propriétés mécaniques dépendent de la nature, amorphe ou semi-
cristalline, de la matrice. Le renforcement par les particules POSS n’est pas le méme si
celles-ci sont dispersées ou arrangées en petits cristallites. Pour leur part, les mouvements
locaux de chaines polymeéres constituent les processus élémentaires de nombreux phéno-

meénes physiques, la transition vitreuse notamment, et mécaniques (viscoélasticité, défor-
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mation plastique). Ces mouvements dépendant fortement de la structure chimique des po-
lymeéres. Par conséquent, 1’établissement de relations structure-propriétés physiques im-
plique une bonne connaissance et une description précise de 1’organisation en masse et de
ces mouvements locaux.

Pour aider a la compréhension de ce renfort, la présente étude vise a déterminer
I’effet des groupements POSS sur I’organisation en masse et la dynamique des chaines de
polyéthyléne dans ces nanocomposites. Pour cela, nous considérerons des nanocomposites

polyéthylene/POSS caractérisés par une large gamme de concentration en POSS.

Le chapitre 1 situe le contexte de cette ¢tude et décrit 1’organisation semi-cristalline
du polyéthyléne. Etant donné 1’intérét porté au polyéthyleéne et, par conséquent, le nombre
important de publications écrites a ce sujet, notre rappel bibliographique sera non-
exhaustif et se limitera aux grandes lignes de I’organisation semi-cristalline de cette ma-
trice et aux facteurs pouvant ’affecter. La seconde partie de ce chapitre portera sur les
systémes composites organique/inorganique et présentera 1’intérét d’incorporer une nano-
charge inorganique au sein de la matrice polymeére.

Les chapitres 2 et 3 présenteront les techniques expérimentales utilisées dans le
cadre de ce travail ainsi que les différents échantillons étudiés et leurs caractérisations.

Le polyéthyléne (PE) et le POSS ayant tous deux tendance a cristalliser, les nano-
composites considérés dans le cadre de notre thése (copolymeéres a base de polyéthyléne
et de nanoparticules POSS) présentent des organisations a 1’état solide complexes que
nous préciserons a 1’aide de 1’utilisation combinée de la calorimétrie différentielle a ba-
layage, de la diffraction des rayons X aux grands angles et de mesures des temps de re-
laxation des protons (RMN du proton). Les différents résultats seront exposés au cours du
chapitre 4 et permettront, en particulier, de préciser 1’évolution a 1’état solide des nano-
composites PE/POSS avec le taux de charge.

La seconde partie de ce travail (chapitre 5) sera consacrée a 1’étude de la mobilité
des segments de chaines du PE au sein de ces structures nanocomposites. Dans cette sec-
tion, nous nous intéresserons a la dynamique de I’ensemble des segments de chaines de

polymére en phase amorphe et, essentiellement, a 1’évolution de cette mobilité avec le
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taux de charge. Nous tenterons alors de déterminer 1’influence des nanoparticules POSS
sur les mouvements de ces segments de chaines impliqués dans la transition vitreuse.
Pour ces études, la RMN du solide sera la principale technique expérimentale employée.
Enfin, dans les matériaux nanocomposites, les chaines polymeres aux interfaces
avec les nanocharges semblent jouer un role essentiel dans le renfort des propriétés méca-
niques de la matrice. Aussi, dans une derniére partie (Chapitre 6), nous nous intéresse-
rons, plus précisément, a la mobilité des segments de chaines en phase amorphe situés au
voisinage des nanoparticules POSS. Ces études reposeront sur des expériences de RMN a

deux dimensions.
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Chapitre 1 Bibliographie

1 Introduction

Ce chapitre présente, dans un premier temps, la matrice polymére utilisée dans les
copolymeéres a base de POSS : le polyéthyléne. Ce polymeére a été largement étudié dans
la littérature et nous ne présenterons qu’une partie infime de ces études. L accent sera mis
sur le caractére semi-cristallin de ce matériau et plus particulierement sur les facteurs
pouvant limiter la cristallinité. La seconde partie de ce chapitre portera sur les systémes
composites et I’intérét d’incorporer une charge au sein de la matrice polymére. Nous nous
intéresserons de maniére plus approfondie aux nanocomposites hybrides orga-
nique/inorganique et nous présenterons le cas particulier de 1’incorporation de nanoparti-

cules POSS comme charge renfor¢ante d’une matrice de polyéthyléne.

2 Le polyethylene

Le polyéthyléne est un polymeére oléfinique synthétique. Les oléfines (ou alcénes)
sont des hydrocarbures aliphatiques insaturés de formule générale H,C=CRR,. Les po-
lyméres correspondants, -(CH;-CRR»),, ne possédent pas de groupements polaires et leur
cohésion est donc étroitement dépendante des distances intermoléculaires ainsi que de
leur taux de cristallinité lorsqu’ils peuvent cristalliser. Par une variation de celui-ci, il est
possible d’obtenir toute une gamme de matériaux, depuis les trés cohésifs (utilisables

comme fibres textiles), jusqu’aux trés déformables (utilisables comme ¢élastomeéres).
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Le sigle employé pour le polyéthyléne est PE, sa formule moléculaire est -(CH,-
CH;),-, et la nomenclature [IUPAC est poly(méthyléne). C’est le polymére de synthese le

plus important, sa production mondiale annuelle étant voisine de 54 millions de tonnes.

2.1 Les méthodes et procédés de polymérisation

Dans cette partie, nous aborderons de maniere succincte les différentes voies de po-
lymérisation du polyéthyléne. Nous nous attacherons a détailler plus particuliérement la

catalyse métallocéne qui concerne le polyéthyléne de notre étude.

La synthése des premicres polyoléfines (le PE) fut effectuée en 1937. 11 s’agit d’une
polymérisation radicalaire de 1’éthyléne, sous forte pression (1500 a 3000 bars), a haute
température (entre 140 et 180°C) et en présence d’oxygéne moléculaire ou de peroxyde
organique qui jouent le rdle d’initiateur de polymérisation. Ce procédé conduit a
I’obtention de chaines ramifiées, les réactions de transfert étant importantes. Le taux de
ramification, mesuré par le nombre de groupes méthyle pour 1000 atomes de carbones, est
de I’ordre de 20 a 30 avec une nette prédominance de branches courtes (quatre a six
atomes de carbone). On compte environ 2 a 8 branches longues par mille atomes de car-
bone. Les PE radicalaires, dont les branchements génent la cristallisation, sont caractéri-
sés par une faible densité, entre 0,910 et 0,935 g/cm3, selon les conditions de polymérisa-
tion, ce qui leur vaut [’appellation de PE basse densit¢é, PEbd. L’indice de
polymolécularité (IP) peut varier de 4 a 12, signe de la proportion importante de courtes
chaines. Ces derniéres jouent un réle plastifiant vis-a-vis des longues chaines et détermi-
nent la fluidité du matériau a 1’état fondu. Le PEbd est un matériau translucide et méme

transparent sous faible épaisseur.

En 1955, Ziegler mit au point un nouveau procédé de polymérisation basse pression

en suspension. Dans cette synthése, le monomeére -(CH,-CH;)- vient s’intercaler entre le
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catalyseur stéréospécifique (TiCls, AlR3) et le début de la chaine. Par ce procédé, on ob-
tient des polymeres linéaires car il n’y a pas de réaction de transfert. Les chaines cristalli-
sent bien (cristallinité ¢élevée de I’ordre de 70%) et les PE ainsi obtenus ont des densités
¢levées, comprises entre 0,955 et 0,979 g/cm3. Ce sont les PE haute densité, PEhd.

Les PEhd sont plus cohésifs que les PEbd, ils sont translucides mais non transpa-
rents (méme en faible épaisseur) car leurs zones cristallines diffusent la lumiére.

Dés les années 1970, apparut un procédé haute pression avec un catalyseur de Zie-
gler-Natta. Le PE obtenu est linéaire. De plus, les catalyseurs Ziegler-Natta permettent
d’incorporer des comonomeéres buténe, hexéne et octéne, tout en gardant le caractere li-
naire des chaines principales. La présence de ces comonomeres permet de limiter la cris-
tallinité des produits obtenus. Lorsque le taux de comonomeére est de 1’ordre de quelques
pour cent en mole, la densité est la méme que celle des PEbd mais les chaines étant li-
néaires, la cristallisation est plus rapide : ce sont les PE basse densité linéaire, PEbdI.
Lorsque le taux de comonomére est plus faible, les copolyméres ont une densité plus éle-

vée et ils se rapprochent des PEhd.

Vers 1990, de nouveaux catalyseurs apparurent : les métallocénes (catalyseurs Dow
Plastics, Exxon). Il s’agit d’employer une polymérisation par complexe de coordination
pour laquelle le systéme d’amorcage correspond aux systémes métallocénes qui associent
un halogénure de zirconium pris "en sandwich" entre deux noyaux riches en électrons &
(cyclopentadiene par exemple) (un exemple est donné sur la figure 1) et un polymeére
inorganique de type aluminoxane.

Vs RN

d A\

@

l
Cl—Zr-Cl

Figure 1: Représentation schématique d’un catalyseur métallocéne.
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Ces catalyseurs peuvent étre qualifiés de "monosite", car ils présentent un site
unique de catalyse aux caractéristiques bien définies.

Comme il ne se produit pas de réaction de transfert, les chaines sont linéaires. La
distribution des masses molaires est plus étroite dans les copolymeéres résultant de la cata-
lyse métallocéne que dans ceux résultant de la catalyse Ziegler-Natta. De plus,
I’incorporation du monomere est homogene le long des chaines.

Il existe un type particulier de catalyse métalloceéne. Dans ce cas, le catalyseur em-
ployé permet de conduire, par transfert, a 1’obtention de branches longues (quelques
branches longues pour 10 000 carbones). La distribution des monomeéres le long de la
chaine reste toutefois homogéne, caractéristique de ce systéme de catalyse a site unique.

Aujourd’hui, 1% du tonnage des polyoléfines est synthétisé par la voie métalloceéne.
Elle permet d’obtenir des matériaux peu cristallisés transparents et de type élastomeére, ce
qui n’avait pas été obtenu avec les autres polyoléfines. Le domaine des propriétés de ces
matériaux est trés vaste, les températures de fusion du PE variant entre 20°C et 120°C, se-
lon la concentration en comonomeére, ce domaine de températures étant beaucoup plus

grand que celui des PEbd (radicalaires) et des PEhd (Ziegler Natta).

2.2 Morphologie semi-cristalline du polyéthyléne

2.2.1 Organisation a 1’état cristallin

Dans les polymeéres synthétiques, les structures et les morphologies peuvent Etre
décrites a plusieurs niveaux, correspondant a des ordres de grandeur différents.

Lors de la cristallisation, les chalnes des polyméres semi-cristallins, tel que le PE,
s’arrangent entre elles pour former des lamelles. Celles-ci croissent de maniére radiale et
s’organisent a une échelle supérieure pour former des structures morphologiques appelées

sphérolites. L’ordre de grandeur du dixiéme de nanomeétre correspond a la longueur de
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liaison dans la chaine macromoléculaire. Les paramétres de maille sont en général com-
pris entre 0,1 et 1 a 2 nm. La lamelle cristalline correspond a une échelle d’une dizaine de
nanometres et le sphérolite, qui correspond a 1’arrangement de cristaux, a I’échelle du mi-
cromeétre. Nous pouvons par ailleurs indiquer qu’une méme chaine macromoléculaire peut
participer a plusieurs domaines amorphes et cristallins successifs. La figure 2 illustre les

différentes structures et morphologies rencontrées dans un sphérolite.

Figure 2: Structures et morphologies rencontrées dans un sphérolite.

Dans les systémes peu cristallisés (taux de cristallinité inférieure a 10-15%), la
morphologie lamellaire s’estompe au profit d’'une morphologie qui peut étre décrite par le
modele dit de "micelles a franges" ou de "micelles frangées". Dans ce modele, les ma-
cromolécules participent de fagon aléatoire a la phase amorphe et a la phase cristalline

sous forme de cristallites de petites tailles, comme 1’illustre la figure 3.
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Figure 3: Modéle de micelles a franges."

2.2.2 Importance de la semi-cristallinité

Le concept de semi-cristallinité est important car le PE peut étre considéré comme
un composite de régions cristallines et non cristallines. Une matrice uniquement cristal-
line aurait conduit a un matériau fragile et uniquement amorphe, a un fluide visqueux.
L’arrangement des phases (amorphe, cristalline) du PE, leurs proportions relatives déter-
minent les propriétés des échantillons. Le degré de cristallinité est défini par la fraction
en volume de la phase cristalline. Aussi, de nombreuses propriétés physiques sont corré-
l1ées a la connaissance de ce degré de cristallinité.

Plusieurs techniques sont employées afin de mettre en évidence la cristallinité. Une
premiere est la diffraction des rayons X. Les enregistrements diffractométriques du PE
présentent des pics (voir figure 4) ce qui est I’indice de I’existence d’une cristallinité dans
ce matériau. Toutefois, contrairement a d’autres matériaux cristallins, les raies cristallines
n’émergent pas d’un fond continu de faible intensité, mais se superposent a un "halo" trés

large, caractéristique de I’interaction des rayons X avec la structure amorphe.
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Figure 4: Diffractogramme d’un film de polyéthyléne basse densité.”

Une autre technique est I’analyse calorimétrique différentielle ou analyse enthalpie
différentielle (DSC), qui donne acces non seulement aux températures mais aussi aux en-
thalpies de transition. La figure 5 présente le thermogramme d’un échantillon de PEAd sur
lequel il est possible d’observer le phénomeéne de fusion des zones cristallines a la tempé-

rature de 123°C (Ty).
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Figure 5: Thermogramme obtenu par DSC d’un échantillon de PEhd sur la gamme de température

100 - 260°C.*
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2.2.3 La structure cristalline du polyéthylene

La structure cristalline du PE a été déterminée a 1’aide des techniques de diffraction
des rayons X: la position des raies de diffraction permet de déterminer les distances inter-
réticulaires et donc de remonter a la maille du cristal. Les résultats montrent que pour le
polyéthylene, trois types de maille sont rencontrées : orthorhombique, monoclinique et
hexagonale.

La maille orthorhombique est de loin la plus fréquente pour le PE. Cette maille est
cuboide, chacun des axes ayant une longueur différente, tandis que les angles sont tous de
90°, comme 1’illustre la figure 6. Elle contient deux unités éthyléne. Les paramétres a, b

et ¢ de la maille sont les suivants:®

—a=742A
-b=4,95A
—c=2,552\

¢ = 0,255 nm

b= 0493 nm

w=0742 nm

Figure 6 : Représentation de la maille orthorhombique du polyéthyléne et arrangement des chaines

en zigzag planaire dans celle-ci.¥)
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Les chaines du polyéthyléne, orientées parallelement a ’axe ¢ de la maille, adoptent
une conformation en zigzag planaire, conformation stable constituée par I’enchainement
de conforméres uniquement trans, comme illustré sur la figure 6.

La forme monoclinique du PE (référencée aussi comme la forme triclinique) cor-
respond a une forme métastable formée sous contrainte ou lors de longs recuits.”’

Les dimensions de la maille different 1égérement de celles de la maille orthorhom-

bique :

a= 8,09 A
b=4,79 A
c=2.55A

Enfin, la forme hexagonale est une curiosité de laboratoire produite lors de la cris-

tallisation a trés haute pression (environ 3500 bars).(é)

2.2.4 Les conditions de cristallisation

Le polyéthyléne dont la structure chimique est trés réguliére est semi-cristallin. Son
taux de cristallinité dépend de 1’histoire thermique de I’échantillon, c’est a dire des condi-
tions (durée et température) sous lesquelles 1’échantillon a cristallisé.

La température de fusion T¢ correspond a la fusion des zones cristallines. Les sé-
quences amorphes, subissent quant a elles le phénomene de transition vitreuse (T,). Lors-
que le PE en masse est maintenu a une température comprise entre sa température de fu-

sion et sa température de transition vitreuse, il peut cristalliser.
Plusieurs types de cristallisation peuvent étre mis en ceuvre :

- des cristallisations isothermes, appelées aussi recuits : la cristallisation se fait a

une température fixe sous la température de fusion.
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- des cristallisations non isothermes, pendant lesquelles I’échantillon est refroidi, a
partir d’une température supérieure a sa température de fusion, avec une vitesse de refroi-
dissement constante.

- des cristallisations sous contrainte (étirement ou cisaillement).

Nous présenterons uniquement la description de la cristallisation isotherme, qui a
fait I’objet d’une étude de cette thése. Le polymere semi-cristallin est refroidi a partir de
I’¢état fondu, a une certaine température sous sa température de fusion puis maintenu a
cette température pendant un temps déterminé. De petits sphérolites apparaissent alors
sous la forme de germes qui grossissent pendant le recuit. La cristallisation suit deux
¢tapes : la premiére cristallisation, caractérisée par une croissance radiale des sphérolites
puis une seconde cristallisation, liée a la formation de lamelles subsidiaires a 1’intérieur
du cristal et au perfectionnement du cristal. Plusieurs études ont montré que
I’épaississement des lamelles cristallines induit une stabilité thermique, la température de
fusion augmente et le degré de cristallinité croit de ce fait.7+®

L’¢épaisseur des lamelles cristallines varie en en fonction des conditions de cristalli-
sation. La variable la plus importante qui contrdle 1’épaississement de ces lamelles est la
température de cristallisation. La variation de la 1’épaisseur cristalline avec la température
de cristallisation est illustrée sur la figure 7: 1’épaisseur cristalline augmente a mesure que

la température de cristallisation croit.
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Figure 7: Variation de I’épaisseur des lamelles cristallines en fonction de la température de cristalli-

sation pour un polyéthyléne cristallisé a partir de I’état fondu.”

Ainsi, ’épaisseur des cristallites dans du PEhd est généralement de 1’ordre de 80 a
200 A, avec une dimension latérale de I’ordre de quelques micrométres. Les PEbd et
PEbdI présentent des cristallites plus fins avec des dimensions latérales plus faibles. Les

régions non cristallines séparant les cristallites peuvent varier de 50 a 300 A,

2.2.5 Limitation de la cristallinité

La cristallinité dépend aussi de la régularité de la structure chimique du polymeére.
Dans le polyéthyléne qui posséde une structure chimique trés réguliére, la régularité peut
gtre perturbée par I’introduction d’un comonomeére ou par 1’existence de branchements,
comme dans les PEhd obtenus par catalyse métallocéne, ou par des branches a la fois
courtes et longues, comme dans le PE radicalaire. Nous ne présenterons ici que le cas des

copolymeéres éthyléne- a-oléfine résultant de la catalyse métallocéne.
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Lorsqu’on incorpore dans la chaine de PE des comonoméres tels que le propéne, le
buténe, I’hexéne ou I’octéne, les groupements latéraux jouent le role de défauts. Ils trou-
blent le repliement des chaines et génent ainsi la cristallisation.

Il a ét¢ notamment montré que lorsque la teneur en comonomére augmente, pour
des copolymeéres éthyléne-octéne, 1’épaisseur des lamelles diminue, a histoire thermique
identique.(9) En effet, elle est de 16 nm dans 1’échantillon contenant 2,8 mole% d’octéne
et de 13,5 nm dans I’échantillon en contenant 5,2 mole%. Parall¢lement, le taux de cris-

tallinité chute lorsque le taux de comonomere octéne augmente.

Cette diminution du taux de cristallinité et de 1’épaisseur des lamelles cristallines,
lorsque le taux de comonomeére augmente, peut étre aussi mise en évidence par les ther-
mogrammes enregistrés en DSC. Il est en effet observé une diminution de I’enthalpie de

fusion et la baisse de la température de fusion, comme I’illustre la figure 8.

CGCTR6~H

:[S W/ g
0GeTe180-.0
LGCTHGI6 -0
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Figure 8: Thermogrammes enregistrés par DSC de copolyméres éthyléne-octéne. De haut en bas,

taux de comonomeére : 0 ; 2,8 ; 5,2 ; 8,2 et 12,3 mole%.

Un autre point a considérer est I’influence de la longueur des branchements. La fi-

gure 9 présente les thermogrammes de DSC obtenus sur des copolymeéres éthyléne-octéne
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(0), éthyléne-buténe (B) et éthyléne-propene(P). Par exemple, la température de cristalli-
sation d’un copolymeére (L93-P) contenant 93 branches méthyles par 1000 carbones est
plus élevée que celle du copolymére L.39-O contenant 39 branches hexyle par 1000 car-
bones."” Ces résultats montrent que la température de cristallisation diminue lorsque la
longueur du branchement augmente. En d’autres termes, les branchements longs de type
hexyle génent davantage la cristallisation que les branches courtes de type méthyle ou

¢thyle.

Teat Flow abteuy iy

< Pxo

Figure 9: Thermogrammes, obtenus par DSC, de copolyméres éthyléne-octene (O), éthyléne-buténe

(B) et éthyléne-propéne(P). les nombres indiquent la quantité de branchements par mille atomes de

carbones.!'?

2.3 La résonance magnétique nucléaire (RMN) au service du

polyéthyléne

L’outil RMN a depuis longtemps servi a 1’étude de 1’organisation en phase solide

des matériaux hétérogenes dont font partie les polymeres semi-cristallins.
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En particulier, I’analyse du signal de précession libre obtenu par RMN du proton a
montré que le PE cristallisé a partir du fondu est composé de trois phases."''"? En effet,
I’allure de ce signal peut étre décrite mathématiquement par trois fonctions associées cha-
cune a une phase de morphologie différente. Ces mesures de précession libre permettent
de quantifier la proportion de chaque phase présente au sein de 1’échantillon. Ce modéle a
trois phases comprend des lamelles cristallines séparées par des régions intermédiaires et
amorphes. Plus précisément, les lamelles cristallines sont entourées par une phase non
cristalline comprenant une couche partiellement ordonnée adjacente aux lamelles cristal-

lines (dite amorphe contrainte) et une zone désordonnée, dite amorphe.'”

L’observation par RMN des différentes phases est possible griace a 1’existence de
temps de relaxation distincts associés a des régions de structure différente. Notamment, la
mesure du temps de relaxation spin-réseau dans le repére tournant des protons Tlp(lH) est
sensible a I’organisation semi-cristalline du polyéthyléne. Les trois composantes de la re-
laxation spin-réseau sont reliées aux trois régions physiquement distinctes du polyéthy-
Iéne. En particulier, la composante longue de ce signal est attribuée a la relaxation des
protons de la phase cristalline. Packer et al. ont d’ailleurs mis en évidence que la valeur
de cette composante est intimement liée a la taille des régions cristallines et a leur perfec-
tion."? La figure 10 présente la variation de la composante longue du Tlp(lH) (pr) en
fonction de I’inverse du carré de 1’épaisseur cristalline (I;2) pour des échantillons de po-
lyéthyléne haute densité et de taux de cristallinité élevé (environ 80%). Nous pouvons ob-
server une augmentation quasi-linéaire de la composante longue en fonction de la taille

des cristallites.
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Figure 10: Variation de la composante longue des temps de relaxation Tlp(lH) (R'llp) en fonction de

P’inverse du carré de I’épaisseur cristalline (152).“4)

La RMN du proton permet de différencier les phases présentes dans les polymeéres
semi-cristallins grace aux temps de relaxation mais elle n’apporte pas d’information sur la
structure de ces différentes phases car les spectres ne sont pas résolus. En revanche, la
RMN du '"“C haute résolution est susceptible d’apporter des informations sur
I’organisation a 1’état solide du polyéthyléne.

Kitamaru et al. ont vérifié par ’analyse de spectres de RMN du BC haute résolu-
tion, I’existence des trois composantes de la matrice semi-cristalline du PE."'> La figure

11 montre le spectre de RMN du "*C obtenu par simple impulsion et entiérement relaxé.

43



[ l | S W Y | z I W B

35 30
ppm from TMS

Figure 11 : Spectre de RMN du 3C entiérement relaxé du polyéthyléne a température ambiante.™

Le pic a 33 ppm (I) correspond aux séquences méthyléne dans la configuration
trans de la forme cristalline orthorhombique. La valeur de 31 ppm (II) est, quant a elle,
proche de celle observée pour le polyéthyléne en solution. Ces deux pics sont donc attri-
bués respectivement a la phase cristalline et amorphe du PE. La composante correspon-
dant & la zone intermédiaire peut étre mise en évidence sur le spectre de RMN du "°C. En
jouant sur les temps de relaxation spin-réseau T;('*C), différents pour les régions cristal-
lines et amorphes, il est possible d’éliminer les contributions correspondant aux parties
rigides. Le spectre A de la figure 12 représente les contributions de toutes les régions
non-cristallines et une faible contribution de la région cristalline. Le spectre B représente
la contribution de la partie amorphe. La soustraction des deux spectres permet de mettre
en évidence un troisiéme pic, dont le déplacement chimique est de 31,3 ppm, correspon-

dant aux régions intermédiaires.

a1



TR TR
% 3 ppm from TMS

Figure 12 : Analyse du spectre de RMN du "*C partiellement relaxé. Le spectre C est la différence
des spectres A et B.1®

Nous avons précédemment montré 1’influence de la présence de comonomeére (de
type oléfine) sur la cristallisation du polyéthyléne. Une question pouvant alors se poser
est de connaitre la répartition des branches au sein de la matrice semi-cristalline. La fi-
gure 13 présente le spectre de RMN du '*C d’un copolymére éthyléne-1-buténe et d’un

polyéthyleéne de haute densité.
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Figure 13 : Spectres de RMN du "*C de copolyméres éthyléne-1-buténe (E/B) et de polyéthyléne de
haute densité (UHMWLPE) .1'©

La comparaison de ces deux spectres permet d’identifier les résonances C asso-
ciées aux différents types de branchements, comme illustré sur la figure 14. De ce fait,
une méthode consiste a sélectionner les signaux de RMN du "*C correspondant a chacune
des phases (cristalline, amorphe) et a identifier sur chacun des spectres résultant, les réso-
nances associées aux branchements. Pour cela, la technique consiste a jouer sur les temps
de relaxation spin-réseau des protons dans le repere tournant Tlp(lH) de chacune de ces
phases au cours d’une expérience de polarisation croisée 'H-8BC. 118 19 figure 14 pré-

sente les spectres de RMN du "°C résultant des différentes sélections en Tlp(lH).

AA



\A
Y, USRI UV = [ - ' Y7 o~ S /,} L S L Y

a
I’ F i
2 i\ "J y /\/j
."Lr‘.'lll.l" ‘JJ‘“‘\_":I'M *;‘Ir1 A""-'-ﬂ,,-hq’w"'h Sl \_‘ﬂ_"\.r' DE L:') * (: P y e ‘H‘. " /\ B
s -}f 'y T

Figure 14 : Spectres de RMN du "*C des copolyméres éthyléne-1-buténe aprés différentes expériences
permettant de sélectionner les Tlp(lH) associés a chaque phase de la matrice semi-cristalline. "CP"

indique le spectre de RMN du B¢ présentant les contributions cristalline et amorphe. "SL20+CP"

correspond au spectre de RMN du *C de la phase cristalline et "DE5+CP" a la phase amorphe."®

L’analyse de ces spectres permet de montrer que les branchements de type méthyle,
¢thyle peuvent s’intégrer dans les parties cristallines, tandis que les branches contenant
plus de deux carbones sont exclues de cette phase. De ce fait, en étant rejetées du réseau
cristallin, les branches de type hexyle s’opposent a la formation de gros cristaux de polyé-
thyléne de maniere plus efficace que les branches méthyle qui peuvent éventuellement

s’intégrer dans les parties cristallines.
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3 Matériaux nanocomposites

3.1 Généralités

Un composite est un matériau polymeére constitué de plusieurs composants qui pos-
sede des propriétés qu’aucun des constituants ne posséderait seul. Plus particuliérement,
on appelle nanocomposite, un systeme hétérophasé composé d’une phase dont 1’une des
dimensions au moins est nanométrique. Idéalement, dans ce type de systeme, la composi-
tion et la structure du matériau varient a I’échelle du nanometre.

En comparaison d’un objet micrométrique, introduire un objet nanométrique permet
d’augmenter 1’interface polymere/charge grace a la taille nanométrique de 1’objet. A frac-
tion volumique égale, la surface développée par une particule de dimension nanométrique
est trés nettement supérieure a celle d’un objet micrométrique. A titre d’illustration, la
surface spécifique d’une silice pyrogénée est comprise entre 50 et 400 m*/g tandis que

celle d’une particule de silice naturelle de 1 wm est de 1’ordre de 2 mz/g.(lg)

L’incorporation de nanocharges au sein de matériaux polyméres permet de profon-
dément modifier leurs propriétés Par exemple, le polyéthyléne est un polymeére non po-
laire; cependant, I’utilisation de nanofibres de carbone est une voie utilisée pour amélio-
rer les propriétés diélectriques de ce polymére.?” Par ailleurs, I’incorporation de
nanofibres de carbones et de nanotubes de carbone a prouvé son efficacité dans

I’amélioration des propriétés mécaniques, électriques et thermiques de ce polymeére.

La présence d’une nanoparticule au sein de la matrice polymére induit un encom-
brement stérique si bien que le nombre de conformations accessibles a une macromolé-
cule au voisinage de la surface est plus faible que dans le polymére en masse. La structure
de la matrice polymeére est donc modifiée au voisinage d’une nanoparticule. De plus, le

taux de cristallinité d’un polymére semi-cristallin peut varier avec la présence d’une na-
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nocharge. Petrovica et al. ont observé que le taux de cristallinité du polyamide renforcé
par des nanoparticules de noir de carbone augmente de 15% pour une fraction volumique
de charge de 15%.@Y Dans ce cas, les nanoparticules, vis-a-vis de la cristallisation, ont
joué le role d’agents nucléants. Le méme phénomeéne a été observé pour des nanocompo-

sites PEhd/Silicalite 1.%?

Afin d’obtenir la plus grande surface de contact polymeére/charge possible et une
bonne cohésion a I’interface, les interactions polymeére/charge doivent étre favorisées au
détriment des interactions particule/particule. Par exemple, afin de faciliter I’intercalation
des chaines de polyéthyléne, non polaires, au sein de lamelles d’argiles, il est possible de
fonctionnaliser le polyéthyléne par des groupements silane (vinyltrimethoxysilane ou vi-

nyletriethoxysilane).*

3.2 Les nanoparticules POSS

Aprés avoir abordé les matériaux nanocomposites sous un angle général et aprés
avoir présenté 1’intérét d’incorporer des nanocharges renfor¢antes, nous allons nous inté-

resser au cas particulier des nanoparticules POSS.

3.2.1 Structures et dimensions du POSS

Les polysilsesquioxanes ou oligosilsesquioxanes sont des composés qui ont pour
unité de répétition RSiOs, le terme "sesqui" faisant référence au rapport demi-entier
entre le silicium et I’oxygéne. Ils sont obtenus a partir de 1’hydrolyse-condensation de
précurseurs de type RSiXs. Suivant les conditions de synthese, différentes architectures
sont possibles, comme ’illustre la figure 15.** On peut en effet distinguer une structure

aléatoire correspondant & un réseau tridimensionnel, une structure bidimensionnelle dite
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"échelle", une structure "cage" tridimensionnelle et enfin, une structure "cage" partielle-

ment condensée.

(24)

Figure 15 : Les différentes architectures des polysilsesquioxanes.

Les oligosilsesquioxanes dont I’architecture est de type "cage" sont plus connus
sous le nom de POSS (Polyhedral Oligomeric SilSesquioxane). Ces clusters ont pour
formule brute (RSiO3/2), ol n varie de 6 a 18.* Ils sont constitués d’un cceur inorganique
tridimensionnel ayant une architecture parfaitement définie, comparable a un polyeédre.
Les atomes de silicium occupent les sommets de 1’édifice tandis que les atomes
d’oxygene se trouvent au milieu de chaque arréte. Par exemple, la figure 16 présente la
géométrie de POSS pour lesquels n = 8, 10 et 12. Le cceur inorganique est entouré de li-
gands liés de facon covalente aux atomes de silicium. Typiquement, ces ligands sont des

atomes d’hydrogéne, des groupements alkyle ou des groupements organofonctionnels.**
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Figure 16 : Géométrie de POSS constitués de 8, 10 et 12 atomes de silicium.

Devant la diversité architecturale des POSS, une nomenclature est adoptée pour dé-
finir leur structure. Celle-ci correspond au nombre d’atomes de silicium qui constituent le
POSS, c'est-a-dire des atomes de type M (R3SiO), T( RSiO3), ou Q(SiO,4), et a leur
nombre. Ainsi, un POSS constitué de n atomes de silicium de type T est désigné T,. Dans
certains cas, la nature des ligands attachés aux atomes de silicium est précisée. Par
exemple, les POSS dont les huit atomes de silicium sont liés a des atomes d’hydrogene
sont notés TgH.

Les POSS dont la structure inorganique est constituée de huit atomes de silicium
sont I’objet de notre travail, c’est pourquoi nous présenterons cette famille de POSS pour

en décrire la structure moléculaire.

L’architecture moléculaire d’un POSS-Ty est résumée sur la figure 17. Un POSS-Ty
est constitué d’un ceeur inorganique tridimensionnel de 0,5 nm de diamétre auquel sont at-
tachés des ligands organiques qui déterminent le volume global du POSS (1 a 3 nm). Les
groupements liés par covalence aux atomes de silicium peuvent étre de diverses natures et
en particulier étre porteurs ou non de fonctions polymérisables. Ainsi, un POSS peut &tre
dépourvu de fonction réactive, monofonctionnel, complétement fonctionnalisé¢ (les 8
atomes de silicium sont porteurs de fonction polymérisables), ou enfin avoir entre 2 et 7

bras.
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Figure 17 : A gauche : architecture moléculaire d’un POSS-Ts. A droite : représentation de la struc-

ture moléculaire d’un POSS monofonctionnel porteur d’un groupement méthacrylate de propyle et
(19)

de 7 ligands isobutyle .

La diversité des ligands organiques en termes de nature chimique et de réactivité

offre I’opportunité d’élaborer une grande variété de POSS. Actuellement, de nombreux
groupements organiques peuvent ¢Etre liés au cceur inorganiques, ce qui permet
d’incorporer les POSS dans un large éventail de polymeéres, tels que les polyméthacry-
lates,™ le polystyréne,(26) les polyuréthanes(27) et le polyéthyléne(zg) pour ne citer que

quelques exemples.

En fonction du nombre de ligands réactifs liés aux atomes de silicium, les POSS
sont incorporés de quatre fagons différentes au sein d’un polymére, comme illustré sur la
figure 18.

- POSS non fonctionnel : les POSS sont dispersés au sein de la matrice polymeére.
Des interactions physiques avec le polymere sont uniquement développées

- POSS monofonctionnel : un POSS porteur d’une fonction polymérisable est inclus
le long de la chaine par homopolymérisation, copolymérisation, greffage ou en position

téléchélique dans une macromolécule.
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- POSS multifonctionnel :

il peut étre introduit dans un polymeére en tant que nceud

de réticulation, mais peut étre également le coceur de polymeéres hyperbranchés ou en

étoile.

Silice moléculaire

(mélange physigue) b & valence=2
/m\g Groupe Pendant

Neend de réticulation

\f=ﬁ

I~ —-f"'%l"
f“!l"""-p—f"'m\
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. valence >2

AN @@.f:;(-;(w
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EY.
e
Inclus dans le squelette
de 1a chaine

Figure 18 : Les différentes structures macromoléculaires possibles selon la fonctionnalité (nombre de

fonctions réactives portées par le POSS) et la valence (nombre de liaisons développées par le POSS)

des nanoparticules POSS.

Dans notre travail, nous nous intéresserons uniquement aux matériaux polymeéres

incorporant des POSS monofonctionnels comme objets pendants le long de la chaine de

polymére.
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3.2.2 Le POSS : une structure attractive

Du fait de leur dimension caractéristique de 1’ordre de 1,5 nm, les nanoparticules
POSS ont une taille intermédiaire entre celles d’une molécule organique conventionnelle
et d’une macromolécule. De plus, en comparaison de nanocharges inorganiques classiques
(silice pyrogénée, argile), les POSS présentent quelques caractéristiques spécifiques. Les
POSS sont de taille plus faible qu’une particule primaire de silice (silice pyrogénée: dia-
metre de 7 a 40 nm). A ce titre, les nanoparticules POSS sont souvent considérées comme
les plus petites particules de silice accessibles. En conséquence, si elles sont dispersées
individuellement au sein d’un matériau polymere, elles peuvent intervenir a 1’échelle na-
nomeétrique sur les propriétés du polymére et la dynamique des chaines. D’autre part, con-
trairement a une argile, elles possédent une géométrie et une architecture parfaitement dé-

finies.

Une particularité¢ trés importante des POSS est leur caractere hybride orga-
nique/inorganique intrinseéque. Les ligands organiques servent a compatibiliser le cceur
inorganique avec le milieu organique environnant. En particulier, grdce a ces groupe-
ments, les POSS peuvent étre solubilisés dans des solvants ou monomeres organiques.
Cette capacité intrinséque a développer des interactions favorables avec un milieu orga-
nique (polymeére, solvant) est un énorme avantage par rapport aux nanocharges conven-

tionnelles qui nécessitent un traitement de surface pour les rendre organophiles.
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4  Mateériaux nanocomposites hybrides
organique/inorganique :
polyéthylene/POSS

Les matériaux hybrides, issus de la combinaison a I’échelle du nanométre d’un po-
lymeére et d’une phase minérale, représentent une large part des matériaux nanocompo-
sites a base de polymeéres. Ces matériaux suscitent un formidable intérét, essentiellement
car ’association de ces deux phases, aux propriétés antagonistes, permet d’aboutir a une
gamme de matériaux ayant des propriétés nouvelles, intermédiaires entre celles des poly-
meres et des matériaux inorganiques. De nombreuses propriétés physiques, comme la sta-
bilité thermique ou les propriétés mécaniques, sont améliorées lorsqu’un composant inor-
ganique est incorporé au sein d’une matrice organique polymeére.

La littérature décrit majoritairement le comportement de polyméres amorphes dans
lesquels sont incorporées les particules POSS : on trouve ainsi le poly(méthyle méthacry-
late), polystyréne, époxyde, polysiloxane et polynorbornéne, mais trés peu d’articles con-

(27) (28)

cerne les polyméres semi-cristallins*’’, comme le polyéthyléne.

4.1 Synthese

Les POSS monofonctionnels ont été introduits dans une large gamme de polymeéres
thermoplastiques et thermodurcissables par les méthodes classiques de polymérisation :
polymérisation radicalaire, polymérisation par polyaddition, polymérisation par coordina-
tion (métathese, Ziegler-Natta, métallocénes), par greffage. Dans le cas de 1’introduction
de POSS dans le polyéthyléne, la polymérisation par métathése peut étre employée.(zs)

I1 est aussi possible d’obtenir des copolyméres polyéthyléne/POSS par catalyse mé-

tallocéne. Zheng et al ont eu recours a un POSS monosubstitué norbornéne pour la syn-

thése de polyéthyléne hybride.?”) La grande réactivité du groupement norbornéne a per-
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mis d’obtenir des polymeres de haute masse molaire (masse molaire moyenne en poids,
M, ~ 300 000 g/mol) en copolymérisant le POSS-norbornéne avec 1’éthéne catalysé par
un zirconocene.

Ces deux types de polymérisations conduisent a I’obtention de copolymeéres statis-

tiques.

4.2 Organisation cristalline des nanoparticules POSS

Les POSS peuvent cristalliser, leur empilement régulier étant facilité par leur archi-
tecture parfaitement définie et isotrope. Des études ont montré que des POSS homosubsti-
tués par des atomes d’hydrogéne ou certains groupements alkyle (CH;, C,Hs, C¢Hyy) cris-
tallisent selon une maille hexagonale (paramétres de maille a =b #c, o = =90, y=
120°).4%32) Waddon et Coughlin ont montré que les POSS substitués par des ligands cy-
clopentyle pouvaient étre considérés comme des sphéres empilées selon une maille hexa-
gonale avec une séquence de type ABCA.®® La couche supérieure de POSS vient
s’intercaler dans les interstices de la couche inférieure. La figure 19 en illustre

I’organisation.
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Figure 19 : Représentation schématique des molécules POSS organisées selon une maille hexago-

nale.®®
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Les POSS incorporés comme groupes pendants le long de la chaine conservent leur
capacité a cristalliser. Selon Coughlin et al. les nanoparticules POSS liées par covalence
aux chaines de polyéthyléne ne peuvent pas s’agréger en une structure tridimensionnelle
mais uniquement bidimensionnelle (lamelles) ou monodimensionnelle (cylindres), a cause
des contraintes spatiales imposées par les chaines de polymére.®*) Par ailleurs, I’analyse
de la structure par diffraction des rayons X de ces copolyméres polyéthyléne/POSS a
montré que:

- les nanoparticules POSS cristallisent au sein des copolymeéres

- les cristaux ont une structure semblable a celle du monomeére de POSS

- les cristaux sont anisotropes

Afin d’interpréter ces résultats, Coughlin et al. ont proposé que les nanoparticules
POSS s’organisent en cristaux bidimensionnels selon une maille hexagonale, semblable a

celle du POSS non polymérisé, comme illustré sur la figure 20.

Figure 20 : Schéma proposé par Coughlin et al. afin d’illustrer I’organisation des nanoparticules

POSS en cristaux lamellaires au sein de copolyméres avec le polyéthyléne.®?

Le méme type de morphologies lamellaires a été obtenu dans des copolymeéres sta-

39 et polybutadiene/POSS. Pour les copolyméres polybuta-

tistiques polyimide/POSS
diene/POSS, des clichés de microscopie électronique a transmission ainsi que des sché-
mas d’organisation sont présentés sur la figure 21. A des taux faible en POSS (12% en

masse) (A et B), des lamelles isolées d’une longueur de cinquante nanomeétres environ
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sont présentes. Leur épaisseur est d’environ 3 @ 5 nm, ce qui correspond a environ deux
fois le diamétre d’une nanoparticule POSS. Lorsque le taux de charge augmente (43% en
masse) (C et D), les lamelles sont mieux organisées et leur dimension latérale est de

’ordre du micron.®®

Figure 21 : (A) Organisation lamellaire de copolymeéres statistiques polybutadiéne/POSS contenant
12% en masse de POSS observée en microscopie électronique a transmission. Les copolymeéres
s’organisent en lamelles isolées dont les dimensions latérales sont environ 50 nm. (B) Représentation
schématique des auto-assemblages de POSS a la concentration de 12% en masse de POSS. (C) Orga-
nisation lamellaire de copolyméres statistiques polybutadiéne/POSS contenant 43% en masse de
POSS observée en microscopie électronique a transmission. Les copolyméres s’organisent en lamelles
continues dont les dimensions latérales sont de I’ordre du micron. (D) Représentation schématique

des auto-assemblages de POSS a la concentration de 43 % en masse de POSS.C9

L’organisation des POSS est différente selon la nature des ligands inertes. En effet,
sur la figure 22 sont présentés les diffractogrammes de rayons X de copolyméres statis-
tiques norbornéne/POSS-norbornene incorporant différentes proportions de POSS substi-
tués par des groupements cyclopentyle ou cyclohexyle.(37) L’introduction de POSS se tra-

duit sur les diffractogrammes par I’apparition d’un pic a 20 = 8,5° et I’allure de celui-ci
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renseigne sur 1’organisation des POSS au sein des copolyméres. Pour une composition
supérieure a 40% en masse de POSS, le pic caractéristique des copolymeéres dont le POSS
est substitué¢ par un groupement cyclopentyle est plus fin et mieux défini que celui des
copolymeéres du POSS cyclohexyle. Le cyclopentyle-POSS tend en effet a se " nanostruc-
turer" de maniére cristalline au sein des copolyméres. Dans le cas du cyclohexyle-POSS,
la présence d’un groupement méthyléne supplémentaire géne son organisation au sein du

copolymeére.
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Figure 22 : Diffractogrammes WAXS de copolyméres du norbornéne avec des POSS substitués par
des groupements cyclopentyle (Cp) ou cyclohexyle (Cy). i) polynorborneéne seul, ii) 10% en masse de

POSS, iii) 20% en masse de POSS, iv) 30% en masse de POSS, v) 40% en masse de POSS et vi) 50%
S.67

en masse de POS

Les POSS monofonctionnels inclus comme groupes pendants modifient
I’organisation de la matrice semi-cristalline et en particulier, son taux de cristallinité. Une
diminution du taux de cristallinité dans les copolyméres polyéthyléne/POSS est rapportée

par Zheng et al.®* Les nanoparticules POSS génent la cristallisation des chaines de po-
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lyéthyléne et ceci est dii a I’encombrement stérique engendré par le volume important des

nanoparticules.

4.3 Propriétés thermiques des copolyméres polyéthyléne/POSS

Outre le renfort des propriétés mécaniques qui est reporté dans la littérature, un des
intéréts majeurs de l’utilisation des nanoparticules POSS est leur grande stabilité ther-
mique. En effet, des études ont montré que dans le cas de 1’octa-cyclohexyle-POSS, la
température de décomposition thermique est d’environ 460°C pour la cage cubique com-
pléte.(Sg)

Dans les copolymeéres polyéthyléne/POSS, ’amélioration de leur résistance ther-
mooxydative est démontrée.?® 2 La figure 23 présente les thermogrammes d’analyse
thermogravimétrique (ATG) obtenue pour ces matériaux. La température de décomposi-
tion d’un copolymere PE/POSS contenant 12% en poids de POSS est de 368°C comparée
a 298°C pour le PE seul. Une explication possible de ces résultats est la formation d’une

couche de silice a la surface de 1’échantillon. Cette couche agit comme une barriére, pré-

venant ainsi la dégradation du matériau.
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Figure 23 : Thermogramme obtenu par ATG sur le polyéthyléne (trait plein) et sur un copolymére
polyéthyléne/POSS contenant 12% en masse de POSS (traits pointillés). L’expérience a été faite sous

air.
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Une autre caractéristique est 1’observation d’une diminution de la température de

fusion des copolymeres PE/POSS a mesure que le taux de charge augmente, comme

I’illustre le tableau 1.
Fraction massique T (°C) Enthalpie de fusion
de POSS (% en poids) AH (J/g)
0 136 161
19 126 112
27 125 91
37 116 65

Tableau 1 : Caractéristiques thermiques de copolyméres polyéthyléne/POSS.?”

La figure 24 présente les spectres thermomécaniques de systémes PE/POSS. Ces
derniers permettent de fournir des informations concernant la microstructure de ces copo-
lymeéres. La relaxation ¥, qui correspond aux mouvements des chaines amorphes du PE
(transition vitreuse de I’ amorphe libre), est a la méme température dans les copolymeres
PE/POSS que dans le PE. La relaxation o, qui décrit le mécanisme impliquant un saut ro-
tationnel de 180° d’un groupement méthyléne suivi d’une translation le long de 1’axe cris-
tallographique c, est décalée vers les plus basses températures en raison d’une épaisseur
cristalline plus faible dans les copolyméres que dans le PE. Ce résultat est d’ailleurs en
accord avec la diminution de la température de fusion précédemment observée. Lorsque la
cristallinité des copolymeéres PE/POSS est plus faible, la relaxation B (environ -20°C), ou
transition vitreuse de 1’amorphe contraint, n’est pas observée lorsque la proportion de
domaine amorphe est augmentée. Apparemment, cette transition est supprimée dans les

copolymeéres PE/POSS en raison de la présence des nanoparticules POSS.
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Figure 24 : Spectres thermomécaniques d’un polyéthyléne et d’un copolymeére polyéthyléne/POSS

incorporant 19% en masse de POSS substitué par des ligands cyclopentyle.(”)

4.4 La RMN au service de systémes hybrides

La RMN peut également étre employée pour la caractérisation de la nanodispersion
des charges dans une matrice polymeére. Dans le cas de nanocomposites polymere/argile
par exemple, I’étude des temps de relaxation des protons a permis de caractériser la dis-
persion des argiles au sein de la matrice polymére.®%*"

Dans les nanocomposites, la surface interfaciale polymeére/charge est améliorée du
fait de la taille nanométrique des charges; aussi, il est attendu que la dynamique des seg-
ments de chaines polymeéres soit modifiée a ’interface. L’utilisation de la RMN a deux
dimensions, impliquant deux noyaux différents, a été récemment proposée par Schmidt-
Rohr et al. afin de sonder la dynamique des segments de chaines a la surface et proche de
la surface de particules d’argile dans des systemes poly(éthyléne oxide)

(PEO)/hectorite.*? En particulier la technique WISE (WIdeline SEparation), impliquant

les noyaux siliciums 29 de 1’argile, permet de sonder la mobilité des segments de poly-
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meére PEO proches des argiles. Cette expérience repose sur ’utilisation de la diffusion de
spin pendant un temps dit de mélange (t,) suivie de la polarisation croisée protons vers
siliciums 29. Sur les spectres obtenus par cette expérience, des pics fins sont observés
lorsque les protons d’une phase présentant une grande mobilité sont faiblement couplés.
La figure 25 présente les cartes RMN de type WISE *Si-'H a deux dimensions pour les
systéemes PEO/hectorite pour deux temps de mélange: 1 et 10 ms. Le signal a & = 0,35
ppm, dans la dimension proton, correspond aux protons des groupements OH de
I’hectorite. A un temps de mélange trés court, seuls les protons des groupements OH de la
charge polarisent le silicium 29. Pour un temps de mélange d’1 ms (figure 25 (a) et (c)),
nous n’observons que ce signal, la contribution des protons du PEO n’apparait pas. Phy-
siquement, ce résultat signifie que les segments de chaines proches des argiles sont im-
mobilisés. A temps de mélange plus long (10 ms) (figure 25 (b) et (d)), I’aimantation des

protons des segments de chaines de PEO plus distants de la charge contribuent au spectre.

‘ ty =l ms ||ty = {0 ms WISE oK
] N PEQ A
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Figure 25 : Expérience WISE »Si-'H obtenue avec les systémes PEO/hectorite, avec temps de mé-

lange (a) 1 ms et (b) 10 ms.
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5 Conclusion et objectifs de la these

Les nanoparticules POSS sont des nanocharges atypiques pour plusieurs raisons :
leur taille nanométrique, leur architecture moléculaire parfaitement définie, leur caractére
hybride intrinséque. De ce fait, elles ont pu étre incorporées comme objets pendants le
long d’une chaine dans une matrice de polyéthyléne. La taille nanométrique de la charge
POSS induit un renfort important de la stabilité thermique et des propriétés mécaniques
de la matrice polymére.

Cependant, I’origine moléculaire de ce renfort reste encore mal comprise. Le but
principal de notre travail va étre d’établir les effets des groupements POSS sur
I’organisation en masse et la dynamique des chaines polyméres.

Dans un premier temps, nous tenterons de décrire 1’organisation en masse de copo-
lymeres polyéthyléne/POSS par des techniques de calorimétrie différentielle a balayage
(DSC), de diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) et par la mesure des temps
de relaxation du proton.

La seconde partie de notre travail repose sur I’étude des mouvements des chaines
amorphes du polyéthyléne par RMN haute résolution dans les solides. Enfin, dans la der-
niere partie, la mobilité des segments de chaines a l’interface avec les nanoparticules

POSS sera étudiée par RMN a deux dimensions.
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CHAPITRE 2 TECHNIQUES EXPERIMENTALLES,
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Chapitre 2 Techniques expérimentales,
méthodes d’analyse

Nous présenterons au cours de ce chapitre les différentes techniques utilisées au

cours de notre étude.

1  Techniques de caractérisation

1.1 La Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) du proton ('H) et du

carbone (*C) en solution

Les mesures de RMN ont été effectuées sur un spectromeétre BRUKER AVANCE
300 a la fréquence de résonance de 300,13 MHz pour le proton (‘H), soit 75,47 MHz pour
le carbone 13 (*C). Nous avons travaillé¢ avec des tubes de 5 mm sur une sonde optimisée
pour la résonance du proton et des tubes de 10 mm sur une sonde large bande 'H-X opti-
misée pour les noyaux X. Les solvants sont :

- L’orthodichlorobenzeéne deutéré (ODCB) pour le PE

- Le chloroforme deutéré (CDCl;) pour le POSS

- L’orthodichlorobenzéne deutéré (ODCB) et le 1,1,2,2-tétrachloroéthane deutéré
(TCE) pour les copolymeres PE/POSS

La concentration des solutions est inférieure a 20% en masse. Le polymeére n’étant
pas soluble a température ambiante dans les solvants choisis, les mesures sont faites a la
température de 120°C pour le PE et les nanocomposites. Les tubes sont scellés sous vide

afin d’éviter la dégradation oxydative du polymeére pendant le temps d’expérience a
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120°C. En revanche, les mesures sont réalisées a température ambiante pour le POSS car
il est soluble a cette température dans le chloroforme deutéré.

Les spectres de RMN du proton sont obtenus a 1’aide d’une impulsion simple de
30°. La durée de celle-ci est de 6,7 ps. Le temps de répétition est de 10 s et le nombre
d’accumulations, de 1024.

Les spectres de RMN du carbone 13 sont obtenus par une séquence dite d’inverse
gate decoupling. Nous utilisons une impulsion de 30° de durée 15 ps sur le canal du car-
bone 13. Le découplage des protons est effectué avec un champ radiofréquence de 2,5

kHz. Le temps de répétition est de 4 s et le nombre d’accumulations, de 7780.

1.2 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Avec un calorimétre différentiel, I’échantillon et une référence sont chauffés ou re-
froidis a une vitesse donnée; la quantité de chaleur fournie pour que les deux cellules res-
tent a la méme température est mesurée. Les transitions observées sur les polymeéres sont
principalement des transitions vitreuses, des fusions et des cristallisations. Un pic exo-
thermique est observé quand une cristallisation se produit et un pic endothermique, pour

une fusion.

Les thermogrammes de DSC ont été enregistrés sur un calorimetre TA 2910. On
procéde a une calibration de la ligne de base, de la température et du flux de chaleur. Pour
la calibration de la température et du flux de chaleur, ’appareil est étalonné a partir d’un
¢chantillon d’indium pur dont 1’enthalpie et la température de fusion T¢ sont connues (en-
thalpie de fusion = 28.57 J/g et T¢= 156.5°C). La cellule de mesure est soumise a un ba-
layage continu d’azote afin d’éviter les problémes de dégradation par I’oxygeéne de 1’air
qui peuvent se produire lors du chauffage des échantillons. L’échantillon est introduit
dans une capsule fermée en aluminium. La masse des échantillons est de 5 mg environ et

la vitesse de chauffage est de 10°C /min ou 20°C/min selon le type d’expérience. La vi-
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tesse de refroidissement est de 2°C/min. La gamme de température explorée s’¢tend de la
température ambiante a 170°C pour le PE et les nanocomposites et 400°C pour le POSS.
Les températures de fusion et cristallisation sont relevées, respectivement, a
I’extrémum de 1’endotherme et de 1’exotherme. La ligne de base sur nos thermogrammes
est supposée linéaire et 1’enthalpie de fusion est mesurée via 1’aire sous le pic de fusion.
Le taux de cristallinité ). est calculé¢ a partir de la formule (équation 1), dans laquelle
AH.yp est ’enthalpie de fusion expérimentale et AHjiy, la valeur de 1’enthalpie de fusion

de I’échantillon totalement cristallin.

AH
7.(%) = —=2x100
litt (1)

- Pour le PE : AH 5 = 290 J/g.“*¥
- Pour le POSS : AH iy = 72 J/g, la vitesse de chauffe de cette expérience est de
10°C/min.

1.3 Spectrométrie Infrarouge (IR)

Les spectres IR de nos échantillons ont été enregistrés en mode ATR (Attenuated
Total Reflexion) sur un spectromeétre BRUKER TENSOR 27. Les acquisitions ont été ef-
fectuées sur une gamme de nombre d’onde allant de 4000 cm™ 4 400 cm™. La résolution

est de 4 cm™ et le nombre d’accumulations employées pour chaque expérience est de 32.

1.4 Diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS)

Dans un cristal parfait, une famille de plans réticulaires satisfaisant la relation de

Bragg diffracte les rayons X et donne lieu a un pic de diffraction. Pour un composé
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amorphe, on observe généralement un halo amorphe. La coexistence d’une phase cristal-
line et d’'une phase amorphe donne lieu a un diffractogramme composé de raies de dif-
fraction qui se superposent au halo amorphe. C’est ce qui se produit précisément dans les
polyméres semi-cristallins. La distance dyi entre les plans cristallographiques (hkl) de la

structure cristalline peut étre calculée par la loi de Bragg (é¢quation 2):

2dhk1 sin® = nA (2)

dans laquelle 20 désigne I’angle entre la direction des rayons incidents et des
rayons diffractés; A est la longueur d’onde du rayonnement incident et n est un nombre
entier appelé ordre de diffraction, correspondant aux différentes harmoniques de diffrac-
tion.

L’acquisition des spectres de poudre de nos échantillons a été réalisée sur un dif-
fractométre BRUKER ADVANCE D8. Le générateur de rayons X est constitué d’une ca-
thode et d’une anti-cathode en cuivre. Une haute tension électrique, choisie pour nos ex-
périences a 40 kV, est établie entre les deux électrodes. On sélectionne a 1’aide d’un
monochromateur, la raie Ko du cuivre, de longueur d’onde A = 0,154 nm. Le domaine de
balayage en 260 s’étend de 6 a 60°, avec un incrément angulaire de 0,04° et un temps de
pose de 4 s par valeur de 20.

Tous les diffractogrammes 1(20) ont été normés par leur aire totale sur la plage de
20 considérée, afin de pouvoir comparer, en premiére approche, les diffractogrammes des
différents échantillons. De plus, la détermination de la largeur a mi-hauteur des pics de

Bragg est effectuée sans prendre en compte 1’élargissement instrumental.
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2 Technique principale : la RMN du solide

2.1 Expériences de RMN du proton large bande

2.1.1 Mesure des temps de relaxation spin-réseau des protons (observation

directe)

2.1.1.1 Mesure du temps de relaxation spin-réseau dans le repere du
laboratoire, T;('H)

Immédiatement aprés une impulsion excitatrice des spins nucléaires, 1’aimantation

associée au systeme de spins (aimantation macroscopique) quitte sa position d’équilibre
d’origine, a savoir 1’axe défini par la direction du champ magnétiquea;. Ce changement
est 1lié a une modification de la population des états de spins. Le retour a 1’équilibre de la
composante de 1’aimantation selonE , nommée relaxation longitudinale, correspond a un

rétablissement de 1’équilibre des populations. Cette relaxation se fait sur une échelle de
temps déterminée par le temps de relaxation spin-réseau ou longitudinale, noté T, ('H).
L’expérience que nous avons choisie pour la mesure de ce temps T, (‘H) est la sé-

quence d’inversion-récupération présentée sur la figure 26.
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Figure 26 : Schéma de la séquence d’inversion-récupération employée pour la mesure du temps de

relaxation T;("H). "trep'" indique le temps de répétition entre deux accumulations successives.

L’aimantation des protons a 1’équilibre, ]\70, paralléle au champ statique de la

RMNBﬁ0 , est basculée d’un angle de 180°. Durant le temps T, I’aimantation relaxe vers sa

position d’équilibre. La résolution des équations de Bloch permet de décrire le retour de
I’aimantation a 1’équilibre et la composante longitudinale de I’aimantation varie avec T

selon 1’équation 3:

M(z)=M,|1-2expl-7/T,(1)) 3)

Une impulsion de 90° permet de ramener I’aimantation des protons, dirigée selon le
champB—0 , dans le plan de détection xOy perpendiculaire a B—0 et d’en mesurer
I’amplitude. Suite a cette impulsion de lecture, le signal de précession libre des protons
est enregistré. La mesure suppose que le temps d’attente entre deux acquisitions succes-
sives est suffisamment long pour que 1’aimantation soit revenue a 1’équilibre au début de
I’acquisition suivante. Ce délai de répétition doit étre au moins supérieur a cinq fois la va-
leur la plus longue de T;.

L’intensité I du pic obtenu aprés transformée de Fourier du signal de précession
libre (FID) est directement proportionnelle a la valeur de M(t). Ainsi, le tracé de [I, —
I(t)] /21, en fonction de T, ou Iy désigne 1’intensité obtenue pour une valeur de T supé-

rieure a cinq fois T;, permet de déterminer le nombre et la valeur de composantes consti-
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tuant le signal de relaxation en Tl(lH). Dans le cas ou un seul temps de relaxation T, est

présent au sein du systéme étudi¢, I’équation 2 peut se réécrire sous la forme (équation 4):

1o = 1))/ 21, o= exp(=z/ T, ('H)) @)

Dans le cas ou plusieurs valeurs de Ty sont présentes au sein du systéme, nous ob-
serverons une variation non linéaire (en échelle logarithmique) de [I, — I(T)] /21, avec T et
un ajustement numérique de la dépendance de [I, — I(1)] /21, avec T permet alors de dé-

terminer les différentes composantes en T.

2.1.1.2 Mesure du temps de relaxation spin-réseau dans le référentiel
tournant, Tlp(]H)

1 oy- , . . .
Pour mesurer le T;p('H), on utilise une séquence de verrouillage de 1’aimantation

(figure 27). Aprés une impulsion basculant de 90°, 1’aimantation Vodes protons a

I’équilibre, un champ radiofréquence /, est appliqué parallélement a I’aimantation.

trep> 5 T1("H)

1 90° SL |
H un'fhl'n““ .

\4

Figure 27: Schéma de la séquence de verrouillage de I’aimantation employée pour la mesure du
temps de relaxation Tlp(IH). Sur le schéma, "SL" indique la période de verrouillage de

I’aimantation. "t,.," indique le temps de répétition entre deux accumulations successives.

Sous I’effet de ce champE, appliqué parallélement a la direction de 1’aimantation,

celle-ci conserve la méme direction durant le temps T (verrouillage de 1’aimantation). En
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revanche, son amplitude décroit selon le temps de relaxation Ty, (lH) comme I’indique

I’équation 5:

M(z)=M, exp(-7/T,,(H)) )

dans laquelle Tlp(lH) désigne le temps de relaxation des protons dans le repére
tournant. Aprés le verrouillage de 1’aimantation, on procéde a 1’acquisition du signal de
précession libre (FID).

En pratique, la détermination du temps de relaxation Tlp(lH) se fait en utilisant la
variation avec T de 1’intensité I(t) du pic obtenu aprés transformée de Fourier du signal
M(7). De la méme maniére que pour le T ('H), I’examen, en échelle logarithmique, du si-
gnal de relaxation en Tlp(lH) permet d’accéder au nombre de composantes observées au
niveau de 1’échantillon. De ce fait, si plusieurs composantes en Tlp(lH) sont présentes au
sein du systeme étudié, I’ajustement numérique de variation de I(t) permet d’accéder a la

valeur des différentes composantes en Tlp(lH).

2.1.2 Mesure de la précession libre des protons

La variation en fonction du temps de la composante transverse de I’aimantation,
aprés une impulsion radiofréquence de 90°, correspond au signal de précession libre
(FID). Dans les solides, la décroissance de la précession libre est souvent tres rapide (dé-
croissance sur des temps de [’ordre de 10-20 ps) et le temps mort de la sonde peut en
masquer une partie importante. Il est néanmoins possible de s’affranchir de cet effet en
utilisant une séquence d’écho solide. Cette séquence permet de former aprés deux impul-
sions de 90° le signal de précession libre au bout d’un temps supérieur au temps mort de
la sonde.

La séquence d’écho solide, comme le montre la figure 28, se compose de deux im-

pulsions déphasées de 90° et séparées par un temps T. Il est montré que le signal enregis-
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tré apres la seconde impulsion est un écho dont le sommet se situe précisément a un temps
\ . L (44) . . L s .
T apreés cette impulsion.” "’ Le signal de relaxation transverse mesuré a partir du sommet

de I’écho sera celui que nous analyserons au cours de notre étude.

T T
> —>
trep> 5 T1(1H) o o
90 90° aeho
H
<+—> t
Temps mort

Figure 28 : Séquence d’écho solide. "t,.," indique le temps de répétition entre deux accumulation

successives.

2.2 Expériences de RMN du carbone 13 haute résolution

2.2.1 Expérience de polarisation directe des carbones 13 (MAS/DD)

2.2.1.1 Rappels théoriques

La RMN de I’état solide doit s’affranchir des interactions physiques telles que
I’anisotropie de déplacement chimique, les couplages dipolaires homonucléaires et hété-
ronucléaires, responsables de 1’¢largissement des raies des composés organiques solides
dans le cas des spins 1/2. Il est nécessaire d’avoir recours a des techniques de haute réso-
lution afin de limiter ces élargissements, par une modulation appropriée des interactions.

Nous rappellerons de maniére succincte ces méthodes :
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e Découplage dipolaire des protons (DD)

La technique de découplage dipolaire des protons (DD) permet de réduire

I’interaction dipolaire carbone-proton en irradiant les protons avec un fort champ radio-

_—

fréquence H,, dont la fréquence est choisie au voisinage de leur fréquence de résonance.

—_—

L’intensité du champ H,, doit étre supérieure a la force de I’interaction dipolaire car-

bone-proton présente dans les systémes considérés.
e Rotation rapide a I’angle magique (MAS)

La rotation a I’angle magique est nécessaire pour moyenner 1’anisotropie de dépla-
cement chimique. La technique utilisée consiste a faire tourner rapidement 1’échantillon a

une vitesse angulaire Vmas autour d’un axe incliné de 54,7°, I’angle magique, par rapport

a la direction du champ statiqueE .

2.2.1.2 Séquence de polarisation directe

La polarisation directe est un basculement des spins des carbones 13 de 90° pour
enregistrer le signal de précession libre FID (cf. figure 29). Par ailleurs, le découplage di-
polaire des protons est appliqué pendant 1’acquisition du signal. La rotation rapide a

I’angle magique (MAS) est utilisée au cours de 1’expérience.
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H DD

.

trep>5 T1('3C)
Ele 90°

v

e —"

Figure 29 : Expérience de polarisation directe des carbones 13; "DD" indique le découplage dipo-
laire des protons appliqué au moment de ’acquisition et "t,.," indique le temps de répétition entre

deux accumulations successives

La gamme de température employée pour nos expériences s’étend de -30°C a 40°C.
Les températures ont été étalonnées a 1’aide d’un échantillon de Pb(NO3), sur la gamme
qui va de -130°C a 150°C.“*> Sur cet intervalle, I’évolution du déplacement chimique de

. . 207 o .
la raie de résonance du = 'Pb est linéaire avec la température.

2.2.2 Expérience de polarisation croisée proton vers carbone 13 (CP)

2.2.2.1 Rappels théoriques

Au probléme de résolution, vient s’ajouter celui de la sensibilité dans 1’étude par
RMN des spins rares tels que le carbone 13. Il est possible de 1’améliorer en utilisant la
technique de polarisation croisée.

Au cours de cette expérience, une partie de [’aimantation des protons est transférée
vers les carbones 13 en mettant en contact les deux systémes de spin. Le mécanisme a la
base de ce transfert d’aimantation est la diffusion de spin. Ce transfert n’est efficace que

lorsque les deux spins antiparalléles ont la méme vitesse de précession. Ainsi, au cours de
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la polarisation croisée proton vers carbone 13, ’aimantation des protons est verrouillée
selon la direction (Ox) ou (Oy), a I’aide d’un champ radiofréquence /,,, , tandis qu’un

champ radiofréquence H,. , de méme direction, est appliqué simultanément aux carbones

13. Pour que le transfert d’aimantation proton vers carbone 13 soit efficace, 1’intensité

H,c de ce dernier doit vérifier la relation 6:
YauHiu = YcHic appelée condition de Hartmann-Hahn (6)
avec Yy le rapport gyromagnétique du proton et Yc celui du carbone 13.

Ces expériences de polarisation croisée permettent une augmentation du rapport si-
gnal/bruit pouvant aller jusqu’a un facteur donné par yy/yc, c’est-a-dire environ 4. Elles
permettent également un gain de temps puisque le délai entre deux accumulations succes-
sives est imposé par le temps de relaxation T ('H), souvent plus court que le temps
Ti(**C), qui gouverne le délai de répétition au cours de ’expérience classique de polarisa-

tion directe.

La séquence de polarisation croisée avec rotation a 1’angle magique et découplage
dipolaire des protons (CP/MAS/DD) est présentée sur la figure 30.

Il est important de préciser que les rappels sur les expériences de RMN du carbone
13 haute résolution que nous venons de présenter sont valables pour les expériences de

RMN du silicium 29, que nous aborderons aussi au cours de ce travail.
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-
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Figure 30: Séquence de polarisation croisée 'H vers '*C. "CP" indique I’étape de polarisation croisée
et "DD", celle du découplage dipolaire des protons appliqué au cours de ’acquisition. "t,.," indique
le temps de répétition entre deux accumulations successives et "tcp'', le temps de contact au moment

de la polarisation croisée.

2.2.2.2 Mesure des temps de relaxation spin-réseau des protons par
observation d’un hétéronoyau

729291 Mesuredu Ti("H) par I’intermédiaire de la RMN du carbone 13 et du silicium 29

L’aimantation des protons a 1’équi1ibre]\70 , paralléle au champ statique de la RMN

B, , est basculée d’un angle de 180°. Durant le temps T, ’aimantation relaxe vers sa posi-
tion d’équilibre. Une impulsion de 90° raméne 1’aimantation des protons dans le plan de
détection xOy perpendiculaire a B, . L’aimantation résiduelle est alors transférée vers les

hétéronoyaux voisins par une étape de polarisation croisée. La séquence est présentée sur

la figure 31.
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Dans notre cas, il est possible de travailler avec le carbone 13 ou le silicium 29.
L’intérét de cette expérience est d’étre sélective, elle permet en effet de mesurer les temps
de relaxation T;('H) spécifiques des protons voisins des différents carbones 13 (ou sili-
cium 29) magnétiquement inéquivalents du systéme considéré. Dans les études que nous
allons présenter, le temps de contact entre protons et carbone 13 au moment de la polari-
sation croisée est de 100 ps et le temps de contact entre protons et silicium 29 est de 3 ms.

Le temps de relaxation T,('H) s’obtient en suivant la variation de I’intensité des

pics carbone 13 en fonction du temps 7.

Avant d’exposer les résultats des mesures des temps de relaxation T;('H) mesurés
via le carbone 13, nous présenterons 1’allure des spectres de RMN du carbone 13 du PE et
du PE/POSS4 obtenus par CP/MAS/DD (polarisation croisée des protons vers les car-
bones 13, rotation a 1’angle magique, découplage dipolaire des protons). Les temps de
contact proton vers carbone 13 utilisés pour ’obtention de ces spectres ont été fixés a 3,2
ms pour le PE et 500 pus pour le PE/POSS4.

De méme, pour les mesures de T;('H) via la RMN du ?’Si, nous présenterons le
spectre de RMN du 2°Si obtenu sur 1’échantillon PE/POSS4, par CP/MAS/DD. Le temps

de contact a été fixé a 3 ms.

T
H 1801 90° cP DD
tiep> 5 Ti('H) t
<« >
13C
ou #S;i cp Flllllllllﬂnllnn >

tcp

Figure 31 : Mesure indirecte du temps de relaxation T;(‘H) par I’intermédiaire de la RMN du car-
bone 13 ou du silicium 29. "CP" indique I’étape de polarisation croisée et "DD", celle du découplage
dipolaire des protons, appliqué durant ’acquisition du signal. "t,.," indique le temps de répétition
entre deux accumulations successives et "tcp", le temps de contact au moment de la polarisation

croisée.

80



79999 Mesure du Tlp(lH) par ’intermédiaire de la RMN du carbone 13 et du silicium
29

La séquence dite de polarisation croisée a contact retardé (cf. figure 32), consiste a

appliquer a I’aimantation des protons une impulsion de 90° et a verrouiller cette aimanta-

tion le long d’un champ radiofréquence H: pendant un temps T. L’aimantation résiduelle
est alors transférée vers un hétéronoyau voisin par polarisation croisée. Dans notre cas, il
est possible de travailler avec le carbone 13 et le silicium 29. Le temps de contact entre
protons et carbone 13 au moment de la polarisation croisée est de 100 us et le temps de
contact entre protons et silicium 29 est de 3 ms.

Le temps de relaxation Tlp(lH) s’obtient en suivant la variation de 1’intensité des

pics carbone 13 en fonction du temps 7.

T
<>

H 90° SL CP DD

<> t

trep > 5T (1 H)

13C “
ou 29S;j CP Ml lllllj'n'i'nl"ﬁ”uku >
i t
tcp

Figure 32 : Séquence de polarisation croisée a contact retardé utilisée dans la mesure indirecte du
Tlp(lH) via *C ou ¥Si. "SL" indique I’étape de verrouillage de spin, "CP" I’étape de polarisation
croisée et "DD" celle du découplage dipolaire des protons appliqué au moment de ’acquisition.
"t.p" indique le temps de répétition entre deux accumulations successives et "tcp'", le temps de con-

tact au moment de la polarisation croisée.

Ces expériences ont été appliquées aux échantillons PE/POSS2 et PE/POSS4.
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Le nanocomposite PE/POSS2 est caractérisé par un taux de charge relativement
faible : 1,13 % molaire. Aussi, pour cet échantillon, dans le cas de la mesure du Tlp(lH)
par I’intermédiaire de la RMN du "°C, le nombre d’accumulations a été augmenté de fa-
con a obtenir, pour toute durée de verrouillage de I’aimantation des protons inférieure a
20 ms, un rapport signal/bruit suffisant pour le pic a 27 ppm (CH, des groupements cy-
clopentyle du POSS). Néanmoins, le rapport signal/bruit pour le pic correspondant aux
carbones CH des cyclopentyles des nanoparticules POSS (8 = 25,0 ppm) est relativement
faible et nous ne tiendrons donc compte, dans notre analyse, que du signal a 8 = 27,0 ppm

correspondant aux carbones CH, des cyclopentyles du POSS.

2.2.2.3  Mesure du couplage dipolaire carbone 13-proton ('*C-'H)

Il est possible de déterminer la force de 1’interaction dipolaire BC-"H au sein d’un
groupement méthine ou méthyléne en suivant la montée de polarisation des carbones 13
au cours du processus de transfert d’aimantation du proton vers le carbone 13 obtenu par
polarisation croisée (figure 30). Les montées de polarisation sont obtenues en reportant
les intensités des pics observés sur les spectres de RMN du carbone 13 en fonction du
temps de contact. La mesure du couplage dipolaire carbone-proton au sein d’un groupe-
ment méthyléne ou méthine passe alors par la détermination du temps t;» ou ty;4 qui cor-
respondent au temps nécessaire pour obtenir Ia moitié ou le quart de I’aimantation maxi-
male accessible pour un carbone donné. Lors de la détermination expérimentale du
parametre t;; ou t4, les intensités des pics de RMN du carbone 13, obtenues pour les dif-
férentes valeurs de temps de contact t.,, sont corrigées par extrapolation a temps de con-
tact nul de la décroissance en Tlp(lH). Pour cela, la valeur de Tlp(lH) a été obtenue en dé-
crivant les derniers points de la montée de polarisation (de to, = 10 ms a 30 ms) par une
décroissance exponentielle.

Nous présenterons dans la partie théorique, précédant I’exposé des résultats expé-

rimentaux, les formules utilisées pour la mesure du couplage dipolaire >C-'H.
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2.3 Expérience WISE 'H-*’Si (WIdeline SEparation)“®

La séquence d’impulsion de cette expérience est présentée sur la figure 33a. Aprés
une impulsion de 90° sur le canal des protons, I’aimantation de ces derniers évolue sous
I’influence du couplage dipolaire 'H-"H pendant le temps t;, le temps d’évolution. La po-
larisation croisée permet ensuite le transfert d’aimantation résiduelle des protons vers les
siliciums 29 voisins. L’aimantation des noyaux de silicium est mesurée pendant la période
de détection, t,. Cette étape de détection s’accompagne du découplage dipolaire des pro-
tons.

Dans la dimension directe f, (*’Si), cette expérience permet d’obtenir un spectre de
RMN du silicium 29 de haute résolution. Dans la dimension indirecte f; (1H), la forme des
raies des protons proches du silicium 29 donne une information sur la mobilité des es-
péces proches des charges.

Afin de sonder les positions des especes de différentes mobilités, la diffusion de
spin est introduite au cours d’une étape de temps de mélange (t,). Ce temps de mélange
(tm) est inséré avant la polarisation croisée et la séquence dans ce cas est représentée sur

la figure 33b.

Figure 33 : Séquence d’impulsion de I’expérience WISE 'H - °Si. Sur ce schéma, "CP" indique

I’étape de polarisation croisée et "DD", celle du découplage dipolaire des protons appliqué pendant
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I’acquisition. Les lignes en pointillé représentent I’évolution de I’aimantation des protons et des sili-
ciums 29 au cours de I’expérience dans le cas de protons situés dans des zones de mobilité réduite.
Les lignes pleines représentent le cas de protons impliqués dans des zones de mobilité importante.

a) expérience WISE sans temps de mélange; b) expérience WISE avec temps de mélange.“®

2.4 Conditions expérimentales

Les expériences de RMN du solide ont été réalisées sur un spectrometre BRUKER

DSX 300 opérant a un champ BT de 7,05 T

e Spectres de RMN du proton

- Nous avons utilisé une sonde statique solénoide 'H 5 mm. A cette valeur du
champ, la fréquence de Larmor du proton est de 300 MHz. La durée de I’impulsion a 90°
est de 3,7 ps, ce qui correspond & un champ radiofréquence d’intensité égale a 68 kHz.

- La détermination du temps de relaxation T;('H) des protons a permis de déduire le
temps de répétition a utiliser dans le cadre de ces expériences de relaxation: 5 s.

- La mesure des temps de relaxation spin-réseau des protons dans le repére tournant
Tlp(lH) est effectuée a 1’aide d’une expérience de verrouillage de spin. L’intensité du

champ radiofréquence appliqué lors de ce verrouillage est de 42 kHz.

Nous avons utilis¢ une sonde CP/MAS VTN 4 mm pour les spectres de RMN de

carbone 13 et du silicium 29
e Spectres de RMN du carbone 13
- La fréquence de Larmor du carbone 13 est de 75,7 MHz.

- Pour les séquences CP/MAS/DD, la durée de I’impulsion de 90° pour le noyau

proton est de 4 ps, ce qui correspond a un champ radiofréquence de 62 kHz.
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- Pour les séquences MAS/DD, la durée de I’impulsion de 90° pour le noyau car-
bone 13 est de 4,4 ps, ce qui correspond a un champ radiofréquence de 57 kHz.

- La condition de Hartmann-Hahn a été obtenue pour une intensité des champs H;y
et Hic de 58 kHz.

- Le découplage des protons est effectué avec un champ radiofréquence de 75 kHz.

- La valeur du champ H: appliqué pendant le verrouillage de spin sur les protons

dans les mesures de Tlp(lH) via °C est de 59 kHz.
- Le temps de répétition est de 1 s dans le cas des spectres MAS/DD et 5 s dans le
cas des autres expériences.

- La vitesse de rotation a I’angle magique est, dans tous les cas, de 5 kHz.
e Spectres de RMN du silicium 29

- La fréquence de Larmor du silicium 29 est de 60 MHz.

- La valeur du champ H: appliqué pendant le verrouillage de spin sur les protons

dans les expériences de T}, (‘H) via *’Si est de 58 kHz.

- La condition de Hartmann-Hahn a été obtenue pour une intensité des champs H;y
et Hyg; de 80 kHz.

- Le temps de répétition est de 5 s.

- La vitesse de rotation a I’angle magique est, dans tous les cas, de 5 kHz.

Pour les spectres WISE (*’Si-'H), le temps de contact utilisé lors de I’étape de pola-
risation croisée est de 1 ms. Dans la dimension indirecte, 1’incrément utilisé pour le temps
t; est de 10 pus et le nombre d’expériences dans cette dimension est de 64. Dans la dimen-
sion directe, ’intervalle d’échantillonnage est de 40us et le nombre de points, de 1024.
Les temps de mélange (t,,) employés sont de 1, 25 et 100 ms. Les expériences ont été réa-

lisées a une vitesse de rotation vyas de 9 kHz.
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CHAPITRE 3 PRESENTATION ET
CARACTERISATION DES MATERIAUX
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Chapitre 3 Présentation et caractérisation
des matériaux

1 Introduction

Les systemes que nous avons étudiés sont des copolymeéres statistiques constitués
d’unités éthyléne et d’unités éthyléne fonctionnalisées par du cyclopentyle-POSS-
norbornylénel-[2-(5-norbornen-2-yl)ethyl]-3,5,7,9,11,13,15-heptacyclopentylpentacyclo-
[9.5.1.1>°1."°.173octasiloxane. La structure chimique de ces copolyméres est présentée
sur la figure 34. Les substituants R liés aux siliciums de la charge sont des groupements
cyclopentyle.

Quatre échantillons avec différents taux de charge ont été préparés. Pour comparai-
son, I’homopolymere de polyéthyléne, préparé dans les mémes conditions opératoires, a
¢té considéré. Nous nommerons ces échantillons PE et POSS pour le polymére et la
charge considérés seuls, puis PE/POSS1 a PE/POSS4 pour les copolyméres a taux de
charge croissant. Ces différents échantillons seront caractérisés dans la suite de ce cha-

pitre.

- Si
q‘sfo“'-':DH“‘su’dll'l
f Q ~p D
e} Hi\ [} ;

Figure 34 : Structure des copolyméres PE/POSS étudiés. R= groupement cyclopentyle.
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2 Synthese

La synthése des cinq échantillons utilisés au cours de notre étude a été réalisée par
le Professeur E. B. Coughlin de I’Université d’Amherst (Department of Polymer Science
and Engineering). Nous rappellerons ici succinctement le mode de synthése illustré de
maniére schématique sur la figure 35.%”

Le type de polymérisation employé au cours de cette synthése est une catalyse mé-
tallocéne de deuxiéme génération. Le catalyseur a base de zirconium (dichloro[rac-
ethylenebis(indenyl)zirconium]) est présenté sur la figure 35. En principe, ce type de po-
lymérisation conduit a un indice de polymolécularité faible, de 1’ordre de deux. De plus,
les chaines ne présentent pas de branches courtes mais quelques branches longues peuvent
apparaitre (a2 la hauteur de quelques branches longues pour 10 000 carbones). Enfin,

I’incorporation du monomeére est homogeéne le long des chaines.

(1 atm)

R =i

R=cyclopentyle 20°C,1h

MAO= [-Al(CH,)O-],

Figure 35 : Copolymérisation de I’éthyléne avec le macromonomeére cyclopentyle-POSS—

norbornyléne.*”
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En fin de réaction, les polymeéres sont récupérés par filtration et lavés avec de
I’hexane afin d’éliminer les résidus de macromonomeére cyclopentyle-POSS-
norbornyléne. Enfin, ils sont séchés sous vide a 60°C pendant une nuit. Cette méme voie
de synthése a été appliquée en faisant varier la quantité de macromonomeére afin de prépa-

rer la série d’échantillons que nous avons étudiée.

La chromatographie de perméation sur gel (GPC) couplée a un détecteur de diffu-
sion de la lumiére a été utilisée pour la caractérisation des masses molaires moyennes.
Pour ces expériences, le solvant employé est le trichlorobenzéne et la température est de
135°C. Le tableau 2 présente les masses molaires en nombre M, et I’indice de polymolé-
cularit¢ IP pour les quatre copolyméres PE/POSS ainsi que pour I’homopolymére PE

(échantillon de référence).

Echantillon M, (g/mol) P

PE 257000 2,1
PE/POSS1 243000 2,9
PE/POSS2 276000 3,6
PE/POSS3 280000 2,3
PE/POSS4 277000 1,9

Tableau 2 : Masses molaires moyennes M,, indices de polymolécularité IP des différents copolyméres

PE/POSS.

Nous pouvons noter que pour I’ensemble des échantillons la masse molaire M, est
¢levée (environ 250 000). D’autre part, la longueur des chaines ainsi que I’indice de po-
lymolécularité (IP) sont trés similaires, ce qui permettra une comparaison plus aisée de
leur organisation a 1’état solide. Par ailleurs, 1’indice de polymolécularité (IP), proche de
2 pour I’ensemble des échantillons, est en accord avec le mode de synthése que nous

avons décrit précédemment.
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3 Caracterisation par RMN en solution

Nous commencerons par la description des spectres de RMN du proton (‘'H) et du
carbone (1°C) de chaque échantillon et I’attribution de leurs pics. Sur la base de cette at-
tribution, nous nous intéresserons ensuite a la détermination du taux de charge des diffé-
rents copolymeéres ainsi qu’a la quantité de POSS effectivement liée de facon covalente

aux chaines de polymeére.

3.1 Caractérisation par RMN du proton (‘H) en solution

Les solvants habituellement employés pour la RMN en solution du polyéthyléne
sont le 1,1,2,2-tétrachloréthane deutéré (TCE), 1’orthodichlorobenzéne deutéré
(ODCB).“"* Méme a 120°C, la solubilité de ce polymére reste faible dans ces solvants
et il est nécessaire de travailler a faible concentration (< 20% en masse échantil-
lon/solvant). Pour la charge POSS, le chloroforme deutéré (CDCl3) a température am-
biante s’avére €tre un bon solvant. Il s’agit donc de trouver un compromis pour les copo-
lyméres PE/POSS. Nous présenterons dans un premier temps 1’étude du polymeére seul
dans le 1,1,2,2-tétrachloréthane-(d,), puis nous aborderons 1’analyse des spectres de RMN
du proton de la charge POSS dans différents solvants. Enfin, la caractérisation des copo-

lymeéres PE/POSS sera présentée.

3.1.1 Attribution des spectres

3.1.1.1 Le polyéthylene

La figure 36 présente le spectre de RMN du proton obtenu a 120°C sur le polyéthy-
Iéne (PE) synthétisé, en solution dans le TCE. La formule développée est rappelée sur la
figure méme. Le symbole S sur cette figure correspond au signal des protons résiduels du
TCE.
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Figure 36 : Spectre de RMN du 'H du PE a 120°C dans le tétrachloréthane-(d,). "S" indique le pic

relatif au solvant.

Le spectre de RMN du proton du polyéthyléne présente un pic a =1,4 ppm, carac-
téristique des protons des groupements méthyléne de la chaine. Il n’est pas possible, en
revanche, de distinguer la réponse des protons en fin de chaines, car les chaines de poly-
meére ont une taille trop importante (257 000 g/mol). De plus, ce spectre montre qu’il n’y
a pas de résonance associée a des branchements courts, que 1’on aurait pu attendre vers &
=0,8 ppm.(so) Ce résultat est en accord avec le mode de synthése que nous avions présen-
té. En effet, la polymérisation par catalyse métallocéne ne conduit pas, en principe, a la
présence de branches courtes le long des chaines. En revanche, I’existence de branche-
ments longs ne peut étre rejetée, la résonance associée aux protons des CH, de ces bran-
chements étant confondue avec la résonance des protons de la chaine principale. Si ces
branchements longs sont en quantité suffisante pour qu’ils soient décelables, des expé-

riences de RMN du carbone 13 permettront de les identifier.
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3.1.1.2 Le POSS

La figure 37 présente le spectre de RMN du proton de la charge POSS en solution
dans le chloroforme deutéré (CDCIl3), obtenu a température ambiante. La formule déve-

loppée est rappelée sur la figure méme. Les différents pics de ce spectre ont été attribués

sur la base des travaux de Zheng et al. et Haddad et al.%%:31
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Figure 37 : Spectre de RMN du "H du POSS a température ambiante dans le chloroforme deutéré.
Les groupements organiques R sont des cyclopentyles. "S" indique le pic relatif au solvant. Les rap-
ports d’intégration expérimentaux et leurs valeurs théoriques, calculées a partir de la formule chi-

mique, sont donnés sous le spectre.

Sur cette méme figure sont présentés les rapports d’intégration des massifs corres-
pondant aux différents types de protons du POSS. Les valeurs relatives de ces intégrales
sont en bon accord, dans la limite des erreurs expérimentales, avec les proportions calcu-
1ées a partir de la formule chimique. En particulier, on observe un rapport de 1,4 pour les

pics correspondant aux protons a de la double liaison du groupement norbornyléne (8 = 6
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ppm) et aux protons b de ce méme groupement (8 = 2,7 ppm), qui est comparable au rap-
port théorique de 2. En ce qui concerne les protons des groupements cyclopentyle, on
montre que le rapport de 15 pour les pics correspondant aux protons ¢ des CH, des cyclo-
pentyles et un des protons (g’) du groupement norbornyléne (8 = 1,7 ppm), ainsi que le
rapport de 42 pour les autres pics correspondant aux protons ¢ (& = 1,4 ppm), est en ac-
cord avec le rapport théorique. Le rapport de 7,3 pour les pics correspondant aux protons
d des CH des cyclopentyles et un des protons (#) du groupement norbornyléne (8 = 0,8
ppm) est comparable au rapport théorique de 8. Enfin, pour les autres pics de plus faible
intensité, les rapports d’intégration de 1 et 3,5 correspondant aux protons fet i (6 = 1,9 et
1,1 ppm) sont comparables au rapport théorique de 1 et 2. Enfin, le rapport de 3 pour les
pics correspondant aux protons e et g (8 = 0,5 ppm) est en accord avec le rapport théo-

rique.

3.1.1.3 Les copolymeres PE/POSS

Dans I’objectif de trouver un solvant pour les nanocomposites, nous avons comparé
les spectres de RMN du proton du POSS dans différents solvants du polymere. Rappelons
en effet que la mise en solution du polyéthyléne présente des contraintes: solvants de type
tétrachloréthane-(d,) (TCE) et orthodichlobenzéne-(ds) (ODCB) a haute température. Le
chloroforme deutéré employé pour la charge POSS ne peut étre utilisé dans le cas du po-
lymere car il présente une température d’ébullition basse (61°C). Aussi, nous avons choisi
le tétrachloréthane-(d,) (TCE) et 1’orthodichlobenzene-(ds) (ODCB) qui sont les solvants
habituellement employés pour le polyéthyléne. La figure 38 présente les spectres de RMN
du proton du POSS dans les deux solvants cités précédemment et nous avons aussi pré-

senté le spectre du POSS en solution dans le chloroforme a titre de comparaison.
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Figure 38 : Comparaison des spectres de RMN du 'H du POSS dans les solvants TCE, ODCB, et
CDCl;. L’expérience a été réalisée a 120°C pour les solvants TCE et ODCB et a température am-
biante pour le CDCl;. "S" indique les pics relatifs au solvant. Les rapports d’intégration et les va-

leurs théoriques, calculées a partir de la formule chimique, sont donnés sous le spectre.

Nous considérerons que les raies a & = 0,6; 1,4; 2,9 et 6 ppm sont de trop faible in-
tensité pour étre considérées de maniére fiable dans 1’étude des rapports d’intégration,
pour les différents solvants que nous présentons ici. En revanche, nous pouvons observer
que le rapport des intégrations pour 1’ensemble des protons des groupements cyclopentyle
de la charge est trés proche dans les différents solvants. Plus précisément, pour les pics
correspondant aux protons d des groupements cyclopentyle a & = 1 ppm, le rapport
d’intégration de 7 pour le TCE, 7,8 pour ’ODCB et 7 pour le CDCl3, est trés proche du
rapport théorique de 8. De méme, pour les pics correspondant aux protons ¢ des cyclopen-

tyles a & = 1,6 et 1,9 ppm, les rapports d’intégration de 42 et 15,3 pour le TCE, 42 et 14,7
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pour I’ODCB et 42 et 14,8 pour le CDCls, sont treés proches des rapports théoriques de 42
et 14.

D’autre part, nous pouvons mentionner que dans le cas de 1’utilisation du TCE, les
raies associées a la réponse des protons des cyclopentyles (multiplets a 1,1 ppm, 1,6 et 1,9
ppm) s’¢largissent. Il est possible que ce soit I’indication d’une mobilité moléculaire plus
faible dans ce solvant, ce qui laisse supposer que la solubilité de la charge est moins fa-
cile dans le TCE. Nous pouvons observer, par ailleurs, que le pic relatif au solvant (8 = 6
ppm) chevauche les résonances (& = 5,8 et 6,1 ppm) associées aux protons de la double
liaison du groupement norbornyléne li¢ a la cage SigO;;. Or, la double liaison de ce grou-
pement permet d’introduire des particules POSS comme groupements pendants le long de
la chaine de polymére. Aussi, nous utiliserons ces résonances afin de déterminer la quan-
tité de POSS libre au sein des échantillons, qui n’aurait pas réagi et qui n’aurait pas été
¢liminé lors des lavages en fin de synthese. Il sera donc difficile de quantifier le POSS
libre avec I’emploi du TCE.

En résumé, il est possible d’utiliser les solvants TCE et ODCB pour 1’étude de la
charge POSS. Ces solvants sont aussi de bons solvants du polymére, ils représentent donc
un bon compromis pour I'étude des copolyméres. Néanmoins, nous avons choisi de tra-
vailler avec ’ODCB dans lequel les raies sont les plus fines. Nous pourrons présenter
I’estimation du taux de charge et de la quantité de POSS libre a partir de I’examen des

spectres de RMN du proton des copolymeéres dans ce solvant ODCB.

Sur la figure 39 sont présentés les spectres de RMN du proton des copolymeéres
dans ’ODCB ainsi que ceux du PE et du POSS a titre de comparaison. Dans la zone § =
6,5 a 8,2 ppm, nous pouvons identifier les pics du solvant a 6 = 7,2 et 7,5 ppm. Les pics
de faible intensité présents a 8 = 6,9 ppm et 7,7 ppm et systématiquement observés sur
tous les échantillons sont liés au solvant (satellites carbone 13). Le rapport de ces pics a
ceux observés a 7,2 et 7,5 ppm est constant. Dans le cas particulier du PE/POSS2,
I’origine des pics fins et intenses de part et d’autre du pic a 1,6 ppm correspondant aux
protons des méthylénes du polymeére, reste inexpliquée. Il s’aveére que la présence de ces

pics fins ne géne pas 1’analyse de nos spectres.
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Sur les spectres des copolyméres PE/POSS1, PE/POSS2 et PE/POSS3, nous retrou-
vons les résonances associées aux protons du POSS, excepté les protons oléfiniques. Dans
le cas du PE/POSS4, nous distinguons toutes les résonances associées aux protons du
POSS et en particulier, les résonances associées aux protons oléfiniques qui sont de faible
intensité. C’est un point que nous étudierons plus en détail dans la suite de notre étude

Nous pouvons observer que l’intensité des pics relatifs aux protons des groupe-
ments cyclopentyle augmente lorsque la quantité de POSS introduite lors de la synthese
des copolymeéres augmente, comme attendu.

Nous distinguons aussi les résonances relatives aux protons des unités éthyléne du
copolymeére associées a des séquences de type MMM (M désignant une unité -(CH,-CH,)-
). Dans notre cas, nous n’observons pas sur les spectres de RMN du proton les résonances
associées aux unités éthyléne fonctionnalisées par des nanoparticules POSS. Ce résultat
est en accord avec le faible taux de charge (inférieur a 5%) des copolymeéres préparés par

le Professeur E.B. Coughlin.
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Figure 39 : Spectres de RMN du 'H des échantillons PE, PE/POSS1 au PE/POSS4 et POSS a 120°C

dans ’ODCB."S" désigne les pics relatifs au solvant.
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3.1.2 Détermination du taux de charge

Afin de déterminer ce taux de charge, nous avons utilisé les spectres de RMN du
proton des échantillons en solution dans I’ODCB. 1l est possible d’estimer la fraction de
POSS dans chacun des copolyméres a partir des aires sous les pics relatifs a la charge et
au copolymere. Les résonances que nous avons employées pour ce calcul sont celles asso-
ciées aux protons des CH des groupements cyclopentyle (protons d, 8 = 0,8 ppm) et aux
protons du polymeére (6 = 1,6 ppm).

Le tableau 3 présente la fraction molaire déterminée par RMN du proton ainsi que
les fractions massiques calculées a partir des fractions molaires de POSS pour 1’ensemble
des copolymeres. Nous pouvons observer que la fraction molaire de POSS dans les copo-
lymeéres augmente continument.

Comme nous le présenterons dans la suite de notre étude, les particules POSS peu-
vent cristalliser dans le PE/POSS4. Aussi, la solubilisation de cet échantillon s’avére étre
plus difficile dans I’ODCB et le taux de charge calculé pour celui-ci (et de ce fait, la frac-
tion massique de POSS) est donc entaché d’une erreur importante.

Pour I’ensemble des échantillons PE/POSS, on remarquera que la fraction massique
de POSS est grande. En effet, la masse molaire des particules POSS est importante (envi-

ron 900 g/mol) en comparaison de celle des unités monomeres du PE (28 g/mol).

Echantillon Fraction molaire Fraction massique
de POSS (% en de POSS (% en poids)
moles)
PE/POSSI1 1,00+0.20 24,80+4,30
PE/POSS2 1,13+0,15 26,70+1,00
PE/POSS3 2,00+0,12 40,3+0,50
PE/POSS4 9,70+2,00 77,40+41,30

Tableau 3 : Fraction molaire et fraction massique de POSS effectivement présent dans les échantil-

lons.
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Les fractions molaires peuvent paraitre faibles; néanmoins elles correspondent a un
régime dans lequel un renfort croissant des propriétés mécaniques a été observé jusqu’a

des taux de 5 a 10% molaire.®*

3.1.3 Quantité de POSS liée

Ayant estimé le taux de charge des copolyméres PE/POSS, un point additionnel
qu’il nous a paru important de caractériser est la présence de particules POSS non liées de
maniere covalente a la matrice polymére. Comme nous 1’avons expliqué au début de la
section 2.1.1.3, nous utiliserons la résonance associée aux protons de la double liaison du
groupement norbornyléne li¢ a la cage SisO;, de POSS. La présence de cette résonance
est la manifestation de 1’existence de POSS non lié. A 1’aide des spectres de RMN du pro-
ton et en comparant 1’aire de cette résonance, a = 6 ppm, a celle de la résonance a o =
1,7 ppm (protons des méthylénes des cyclopentyles du POSS) dans les différents nano-
composites, nous pouvons estimer la proportion de POSS libre. Dans les échantillons
PE/POSS1, PE/POSS2 et PE/POSS3, il n’y a pas trace de POSS libres dans la limite de
détection de notre mesure. Pour le PE/POSS4, la quantit¢ de POSS libre est estimée a
moins de 2% par rapport a I’ensemble des groupements POSS, ce qui est négligeable.
Dans la suite de notre étude, nous ne tiendrons donc pas compte de la présence de ces par-

ticules POSS libres dans I’interprétation de nos résultats.

3.2 Caractérisation par la RMN du carbone 13 (*3C) en solution

3.2.1 Le polyéthylene

La figure 40 présente le spectre de RMN du carbone 13 obtenu a 120°C sur le po-

lyéthyléne dont nous disposons, en solution dans le solvant TCE. Le symbole S sur cette
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figure indique le triplet 1 :1 :1 relatif au solvant employé. Nous constatons la présence
d’un pic principal a 8 = 29 ppm correspondant aux carbones des unités éthyléne de la
chaine. Des résonances provenant de branchements de courte longueur ne sont pas vi-
sibles sur notre spectre, résultat que nous avions aussi observé lors de 1’analyse des
spectres RMN du proton. Ce résultat est en accord avec le mode de synthése par catalyse
métallocene. D’autre part, I’existence de branchements longs n’est pas observée dans la

limite de I’erreur expérimentale.

w

Figure 40 : Spectre de RMN du *C du PE a 120°C dans le TCE. "S" indique le pic relatif au solvant.

3.2.2 LePOSS

La figure 41 présente le spectre de RMN du carbone 13 obtenu a température am-
biante sur 1’échantillon de POSS, en solution dans le chloroforme deutéré (CDCl;). Le
symbole S sur cette figure indique le triplet 1 :1 :1 relatif au solvant employé. Sur cette
méme figure sont indiquées les attributions des différents pics sur la base des travaux de

Fu et al.®?
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Figure 41 : Spectre de RMN du *C du POSS dans le CDCI; a température ambiante.

3.2.3 Les copolyméres PE/POSS

La figure 42 présente les spectres de RMN du carbone 13 non quantitatifs des copo-
lymeéres en solution dans le TCE, les spectres de RMN du carbone 13 du PE et du POSS
sont ajoutés a titre de comparaison. Le symbole S indique le triplet associ¢ au solvant
employé.

Dans le cas du POSS seul, toutes les résonances que nous avions identifiées sur le
spectre de RMN carbone 13 dans le CDCIl; sont de trés faible intensité sur le spectre de
RMN dans le TCE. En effet, nous avons travaillé a une concentration plus faible que dans
le cas de I’utilisation du CDCl;. Comme nous I’avons précisé auparavant, le polymeére
présente une faible solubilité intrinséque. Aussi, afin de bien comparer les échantillons

entre eux, la concentration en POSS, pour I’échantillon de POSS pur, est du méme ordre
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de grandeur que celle des copolymeéres. Sur le spectre de RMN du carbone 13 du POSS

seul (haut de la figure 17), nous distinguons uniquement les pics correspondant aux CH,

des cyclopentyle (6= 26,8 et 27 ppm), aux CH des cyclopentyle (8 = 22 ppm) et aux car-

bones de la double liaison du groupement norbornyléne (8 = 120 ppm).

Pour chaque copolymére, nous pouvons identifier la résonance associée aux car-

bones des chaines de PE a & = 29 ppm. En ce qui concerne les résonances associées aux

carbones de la charge POSS, nous pouvons distinguer uniquement les pics (de faible in-

tensité) correspondant aux carbones des méthylénes des cyclopentyles, a 8 = 26,8 et 27

POSS

PE/POSS4

PE/POSS3

PE/POSS2

PE/POSS1

PE

T
130 120 110 100 920 80

T 1
30 ppm

Figure 42 : Spectres de RMN du 3C des échantillons PE, PE/POSS1 au PE/POSS4 et POSS a 120°C

dans le TCE. "S" désigne les pics relatifs au solvant.

Les résonances associées aux carbones de la double liaison du groupement norbor-

nyléne (8 = 120 ppm) sont de trop faible intensité, notamment dans le PE/POSS4, pour

nous permettre d’estimer la fraction de POSS libre.
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4  Conclusion

Connaissant la masse molaire des chaines, le taux de charge et ayant vérifié que le
POSS est essentiellement accroché aux chaines de polymeére, nous pouvons nous interro-
ger sur la répartition des POSS le long des chaines de polyéthyléne. Ce point concerne la
microstructure de nos copolymeéres. Dans le cadre de notre travail, il n’a pas été possible
de la déterminer par RMN du carbone 13. Nous avons donc fait I’hypothése que les nano-
particules POSS sont réguliérement réparties le long des chaines en accord avec le mode
de synthese utilisé et nous avons calculé le nombre moyen d’unités éthyléne (-CH,-CH,-)
entre deux nanoparticules POSS consécutives. Le tableau 4 présente les résultats ainsi ob-

tenus.

Echantillon Nombre moyen d’unités (-CH,-CH;-)
entre deux particules POSS consécutives

PE/POSS1 170

PE/POSS2 90

PE/POSS3 52

PE/POSS4 36

Tableau 4 : Nombre moyen d’unités (-CH,-CH,)- entre deux particules POSS consécutives.

Ces résultats seront particuliérement utiles dans I’étude de 1’organisation a I’état so-

lide des échantillons que nous présenterons au cours de ce travail.
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CHAPITRE 4 ETUDE DE L’ORGANISATION
MOLECULAIRE EN FONCTION DU TAUX DE
CHARGE
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Chapitre 4 Etude de I’organisation
moléculaire en fonction du taux de
charge

1 Introduction

Les structures des échantillons semi-cristallins sont fortement affectées par les pro-
cédés de mise en ceuvre et présentent une "mémoire" de 1’histoire thermique imposée,
c'est-a-dire la vitesse de refroidissement ainsi que la température et le temps de cristalli-
sation. Les conditions de synthése, comme la température de réaction et le processus de
cristallisation n’ayant pas été a priori rigoureusement identiques pour tous les échantil-
lons recus, il nous a paru essentiel, avant d’aborder 1’étude de leur organisation a 1’état
solide, de leur imposer la méme histoire thermique afin de pouvoir comparer les diffé-
rents échantillons. Par ailleurs, il était nécessaire d’obtenir des structures semi-cristallines
quasi-invariantes dans le temps, tout du moins pendant la durée de notre étude (trois ans).
Nous avons alors appliqué un recuit & I’ensemble de nos échantillons. L’histoire ther-

mique appliquée aux échantillons est présentée sur la figure 43.

T(°C)
Tétape 1
17N
WS \\
\ T fusion ail rc
\étape 2
étape 3
(1I[C)'§c) ytape 4

temps

Figure 43 : Histoire thermique appliquée a tous les échantillons, PE et PE/POSS.



Les échantillons sont, dans un premier temps, fondus a une température bien supé-
rieure a la température de fusion du polymére (étape 1) afin d’effacer leur histoire ther-
mique. Puis, au cours de I’étape 2, les échantillons sont rapidement refroidis jusqu’a la
température de cristallisation Tcr. L’étape 3 correspond a une phase de recuit. Les échan-
tillons sont maintenus a cette température de cristallisation pendant un temps bien déter-
miné. Enfin, 1’étape 4 indique le retour a la température ambiante.

L’objectif de la premiére partic de ce chapitre est de présenter les différentes ana-
lyses thermiques effectuées sur I’homopolymeére PE et, a partir des différents résultats ob-
tenus, de proposer des conditions optimisées du recuit a appliquer a tous les échantillons.

A T’issue de ce recuit, nous avons caractérisé 1’organisation moléculaire des diffé-
rents échantillons afin de déterminer les effets sur la matrice polymére d’un greffage de
nanoparticules POSS. Différentes techniques ont alors été employées comme 1’analyse
thermique différentielle, la diffraction des rayons X aux grands angles et la RMN a I’état
solide du proton, du carbone 13 et du silicium 29, afin de préciser I’organisation a 1’état

solide de ces matériaux hétérogenes.

2 Etude par calorimetrie différentielle a

balayage (DSC)

2.1 Protocole adapté pour la cristallisation du polyéthyléne (PE)

2.1.1 Température de cristallisation

Un premier parametre de 1’étude de la cristallisation du PE est le choix de la tempé-

rature de cristallisation. Il est en effet connu que la vitesse de cristallisation vcr en fonc-
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tion de la température de cristallisation Tcr est décrite de facon empirique par

I’expression suivante (équation 1) .53

AE AG
Ver =Ver, €XP _RT eXp _RT (1)
CR CR

pour laquelle les deux composantes exponentielles sont, d’une part, une composante

thermodynamique correspondant au processus de nucléation et, d’autre part, une compo-
sante cinétique correspondant a la diffusion des segments de chaines amorphes vers
I’interface avec les cristallites. AE est 1’énergie d’activation apparente* du processus de
transfert de chaines jusqu’a la surface du cristal en croissance ; AG = 4b0WeT;/AHmAT
est I’énergie libre correspondant a la formation de germes de taille critique ; b, est
I’épaisseur de la lamelle cristalline ; y et Y. sont les énergies de surface du cristal (latérale
et de repliement). TI; est la température de fusion, AT= TI; - Tcr et AHy, est I’enthalpie de

fusion du cristal.

A partir de cette équation, nous pouvons donc déduire que la vitesse de cristallisa-
tion Vcr tend vers zéro a la température de fusion Ty,, qu’elle augmente lorsque la tempé-
rature diminue en raison d’une diminution de AG, qu’elle atteint un maximum pour une

température de cristallisation critique T, , puis diminue en raison d’une augmentation
CRmax

de AE.
Apres avoir amené le polyéthyléne a une température de 160°C, c'est-a-dire 20°C
au-dessus de sa température de fusion, et aprés ’avoir laissé au moins 15 min a cette

température afin d’effacer complétement son histoire thermique, I’échantillon est rapide-

ment refroidi (20°C/min) jusqu’a une température de cristallisation T¢g de 110°C.

*a T> T,, la loi WLF est appliquée. Dans la formule (1), AE est fonction de (T-Ty).
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Afin de maitriser la cristallisation, 1’échantillon est maintenu a cette température
Tcr qui est intermédiaire entre la température de transition vitreuse et la température de
fusion de notre polymére. Cette température Tcr est proche de la température de cristalli-
sation Tcrmax pour laquelle la vitesse de cristallisation est maximum et qui est calculée a

partir de la relation empirique suivante (équation 2):
Termax=0,8 2 0,9 | Tg (°C) | =96 a 108°C )

avec T, la température de transition vitreuse, ici environ -120°C, pour un polyéthy-
Iéne ayant les mémes caractéristiques moléculaires et la méme microstructure que le po-

lyéthyléne de notre étude.®

Le résultat de 1’expérience précédemment décrite est reporté sur la figure 44. La
courbe en bleu permet de suivre la variation de la température en fonction du temps et
nous pouvons observer qu’avec ’appareil utilisé au laboratoire, il existe un intervalle de
temps d’une dizaine de minutes entre la rampe de descente en température et I’isotherme
a 110°C. En noir, nous pouvons suivre 1’exotherme de cristallisation. Il s’avére que la
cristallisation du PE est extrémement rapide (deux minutes environ) et que 1’essentiel de
la cristallisation du PE se fait pendant la descente en température.”’ Le maximum de cris-
tallisation se situe au moment ou la température augmente pour se stabiliser a 110°C.
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Figure 44 : Thermogramme obtenu lors du refroidissement de I’échantillon PE depuis I’état fondu a
110°C (vitesse de refroidissement de 20°C/min). En encadré, un grossissement de la zone correspon-

dant au début de I’isotherme a la température de 110°C.



2.1.2  Variation de la durée de recuit

La cristallisation suit deux étapes : la premiére cristallisation, trés rapide, caractéri-
sée par une croissance radiale des sphérulites et une seconde cristallisation, au cours de
laquelle les cristallites voient leur taille augmenter par intégration et mise en ordre de
segments de chaines amorphes dans ces régions cristallines. Cette seconde cristallisation
est un processus lent. Aussi, afin d’obtenir une structure semi-cristalline quasi-invariante

dans le temps, il est nécessaire de bien déterminer la durée du recuit.

Aprés avoir fait fondre 1’échantillon a une température de 160°C, nous procédons a
un refroidissement lent (2°C/min) jusqu’a la température de cristallisation déterminée
précédemment, c'est-a-dire 110°C. Pendant 1’étape de refroidissement, 1’échantillon a
commenc¢ a cristalliser comme nous 1’avons montré précédemment. A Tcr = 110°C
commence alors 1’étape de recuit, de durée variable selon 1’expérience. Il s’agit donc de
mesurer 1’aire du pic de fusion a I’issue de différentes durées de recuit, comme illustré sur

la figure 45.
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Figure 45 : Evolution du pic de fusion de I’échantillon PE, aprés différentes durées de recuit a

110°C.



Nous pouvons observer que ’aire sous le pic de fusion augmente au fur et & mesure
de 1’allongement de la durée de recuit, ce qui peut étre interprété par un épaississement
des lamelles cristallines.!” Ce phénomene est aussi illustré par I’accroissement de la tem-
pérature de fusion aprés augmentation de la durée de cristallisation (figure 46).

Notons aussi la présence d’un faible épaulement vers 115°C sur les pics de fusion
correspondant a 5 min et 3 h de recuit. On peut penser qu’il s’agit de la présence de cris-
tallites plus petits, présentant donc une température de fusion plus faible. A mesure que le
temps de recuit augmente, cet épaulement se décale vers les plus hautes températures, ce
qui correspond a un épaississement des lamelles cristallines, et ces cristaux fondent alors
a des températures supérieures. Il est possible que le phénoméne de fusion-
recristallisation intervienne pendant cette mesure. Il est généralement rencontré pour le

polyéthyléne®

et il se manifeste par une fusion partielle de 1’échantillon accompagné
simultanément d’une recristallisation pendant le chauffage. Aussi, les petits cristallites
fondent progressivement et, simultanément, de nouveaux cristallites de plus en plus gros
et/ou réguliers sont formés, fondant alors & une température plus élevée. La présence de
I’épaulement sur les endothermes correspond a la fusion de ces petits cristallites et
I’extremum de I’endotherme a la fusion de cristaux plus gros formés pendant le chauf-
fage.

Enfin, il faut préciser que la cristallisation semble pratiquement achevée entre 24h

et 65h de recuit a 110°C. Ce parametre sera pris en compte dans la détermination des

conditions de recuit.

2.1.3 Détermination du taux de cristallinité ).

A T’issue du recuit, il est important de s’assurer que le processus de cristallisation
est pratiquement achevé. Ceci se traduit, d’une part, par le fait que les lamelles cristal-
lines se sont épaissies et, d’autre part, par un taux de cristallinité maximal. Le procédé

habituel de calcul du taux de cristallinité par DSC implique le tracé d’une ligne de base
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entre le début et la fin du pic de fusion, puis la détermination de 1’enthalpie de fusion a
partir de 1’aire sous cet endotherme. L’équation 3 permet de déduire le taux de cristallini-

té e

P _ren 00 (3)
T AH,

avec AerXp I’enthalpie de fusion expérimentale et AH; I’enthalpie de fusion d’un

cristal de taille infinie, ici AH; =289 J/g.®)

La figure 46 présente la variation du taux de cristallinité et de la température de fu-
sion en fonction de la durée du recuit. Ces deux paramétres augmentent avec la durée de
recuit pour tendre vers un maximum. En accord avec les données de la littérature®”, ce
résultat signifie qu’au-dela de 65 h de recuit a 110°C, la structure semi-cristalline obtenue

pour le PE n’évolue plus de fagon sensible avec le temps.
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Figure 46 : Variation de la température de fusion (A) et du taux de cristallinité (o) en fonction de la

durée de recuit pour I’échantillon PE.
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2.2 Etude de la fusion du POSS

Le thermogramme de la figure 47 présente le pic de fusion du POSS pur.
L’extrémum de ce pic se trouve a 313.7°C. Ce résultat montre qu’il existe la possibilité
pour les particules POSS de cristalliser, paramétre dont nous tiendrons compte dans la
description de 1’organisation a I’état solide des copolymeres PE/POSS. D’autre part, les
cristaux formés par ces molécules de POSS sont caractérisés par une température de fu-
sion élevée. Au-dela de la température de fusion la dégradation de ce produit commence,
en accord avec une étude de la perte de masse lors d’analyses thermogravimétriques faite
par E.B.Coughlin et al.*® Plus précisément, ce sont les groupements organiques de type

cyclopentyle liés a la cage de POSS qui se dégradent.
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Figure 47 : Pic de fusion de I’échantillon POSS.

2.3 Etude de la cristallisation et de la fusion du PE/POSS4

Apres avoir exposé les différentes analyses thermiques que nous avons effectuées

sur le PE, il nous a paru intéressant d’appliquer les mémes conditions expérimentales que
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celles utilisées pour le PE au copolymeére le plus chargé: le PE/POSS4. Nous avons choisi
de travailler avec cet échantillon afin de vérifier que le protocole thermique mis en place
pour le polymeére seul est encore valable pour le copolymere le plus chargé. Il est néces-
saire de vérifier que pour les copolymeres PE/POSS également, le taux de cristallinité et
la température de fusion ne varient plus au-dela de 65 h de recuit a une température de

110°C.

Nous avons appliqué les mémes durées de recuit que celles employées pour le PE.
La figure 48 présente les endothermes de fusion du PE/POSS4 mesurés apres les diffe-

rentes durées de recuit.
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Figure 48 : Evolution du pic de fusion de I’échantillon PE/POSS4 aprés différentes durées de recuit.

En encadré, variation de la température de fusion en fonction de ces mémes durées.

Nous pouvons observer que ’aire sous le pic de fusion augmente au fur et & mesure
de I’allongement de la durée de recuit. De plus, lorsque que le temps de recuit augmente,
I’endotherme se décale vers les hautes températures, ce qui se traduit par une augmenta-

tion de la température de fusion (voir graphe en encadré de la figure 48). Ces résultats si-
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gnifient que le recuit a permis d’augmenter 1’épaisseur des lamelles cristallines du poly-
meére dans le copolymére PE/POSS4.

De plus, nous pouvons distinguer sur chaque endotherme un épaulement : vers
110°C pour 5 min de recuit, vers 113°C pour 3 h de recuit et vers 117°C pour 24 het 65 h
de recuit. Au fur et a mesure que le temps de recuit augmente, cet épaulement se décale
donc vers les hautes températures. Ce phénomene signifie que, pour de faibles temps de
recuit, des cristaux de petites tailles sont présents et qu’ils fondent a des températures
plus basses. En revanche, lorsque le temps de recuit augmente, les cristaux méme petits se
sont épaissis et ils fondent a des températures supérieures. Le phénoméne de fusion-
recristallisation, que nous avions précédemment évoqué pour la matrice de polymeére
seule, permet de justifier la présence de ces différentes populations de cristaux.

Dés 24 h de recuit, la forme de I’endotherme ne varie sensiblement plus ainsi que la
température de fusion. Le protocole thermique mis en place pour le PE dans le but
d’obtenir des structures quasi-invariantes dans le temps est donc encore valable pour les
composites a base de POSS.

Un dernier point a souligner est que la fusion se produit a une température plus
faible (123°C) que celle du polyéthyléne seul (131°C). Ce phénoméne s’explique par une
perturbation de la cristallisation du PE provoquée par I’introduction de la charge POSS au
sein de la matrice polymere. Nous étudierons plus en détail ce phénomene dans la suite de

notre travail.

2.4 Protocole de préparation des échantillons

A partir des différentes analyses thermiques décrites précédemment, nous pouvons
définir un protocole a appliquer a tous les échantillons, comme illustré sur la figure 49. 11
est nécessaire de préciser que le traitement thermique proposé a été mis au point sur de
petites quantités d’échantillons, de 1’ordre de 10 mg, et qu’il a été transposé a plus grande

échelle, c'est-a-dire sur une plus grande quantité d’échantillon (environ 200 mg) pour
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permettre, par la suite, I’étude par RMN du solide notamment. De ce fait, nous avons uti-

lisé des temps d’isotherme bien plus longs que ceux obtenus préalablement par DSC.

T c)“étape 1

170
_\ T fusion du PE
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Figure 49 : Histoire thermique appliqué a tous les échantillons, PE et PE/POSS.

Les échantillons sont recuits simultanément dans une étuve sous vide. L’ensemble
est chauffé a une température de 170°C et maintenu a cette température pendant 2 h afin
d’effacer I’histoire thermique. La température est ensuite diminuée a une vitesse lente, es-
timée a 0,5°C/min, pour atteindre la température de recuit de 114°C. La température est
finalement maintenue pendant une semaine afin que le recuit soit bien optimisé sur une
quantité d’échantillon plus importante que pour les expériences DSC. Le retour a la tem-

pérature ambiante est ensuite lent, la vitesse de refroidissement étant estimée a 0,5°C/min.

Nous nous sommes assurés a I’issue du recuit que les échantillons n’avaient pas su-
bi de dégradation. Une premiére indication est que les échantillons n’ont pas subi de
changement de couleur. De plus, la spectroscopie infra-rouge a permis de vérifier que le
polyéthyléne n’avait pas été altéré par le chauffage, comme le montre 1’absence des
bandes associées aux groupements carbonyle et hydroxyle (zone des 1700 cm™ et 3400

-1 .
cm’™ respectivement).
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2.5 Evolution des propriétés thermiques en fonction du taux de charge

Apres avoir fait subir une histoire thermique identique a 1’ensemble des échantil-
lons, nous pouvons nous intéresser a la variation des propriétés thermiques des échantil-
lons recuits en fonction du taux de charge. La DSC est la technique que nous avons em-
ployée pour cette étude.

Il s’avére que la température de transition vitreuse du polymére n’a pas pu étre ob-
servée, méme sur le PE/POSS4. Nous présenterons donc uniquement les études relatives a
la fusion des cristallites de la matrice polymeére. Il est alors possible, a partir du pic de fu-

sion, d’estimer 1’épaisseur des lamelles cristallines, L., des copolyméres PE/POSS.

Détermination de l’épaisseur des lamelles cristalline L.

Les thermogrammes considérés pour cette étude correspondent a la premicre rampe
de température, qui va de la température ambiante jusqu’a 160°C. Il s’agit en effet
d’observer la fusion des cristallites de la matrice polymére juste aprés recuit. La figure 50
présente 1’évolution du pic de fusion apres cette premiére rampe de température pour les
¢chantillons PE, PE/POSS2 et PE/POSS4. Nous pouvons remarquer que la forme des en-
dothermes est différente entre chaque échantillon. Soit T la température de fusion rele-
vée a I’extremum de chacun des endothermes et Tg,, la température de fusion des épaule-
ments que I’on peut distinguer sur chacun des endothermes sauf sur celui du PE. Le
tableau 5 présente les différentes valeurs de ces températures.

Nous pouvons remarquer que I’amplitude des endothermes des copolymeéres
PE/POSS2 et PE/POSS4 est plus faible que celle du polymere seul, ce qui traduit un taux
de cristallinité plus faible dans les copolymeéres que dans le polymére seul. Cependant,
nous ne présenterons pas I’estimation du taux de cristallinité des copolymeres a partir des
expériences de DSC, car les mesures sont faussées par le phénomeéne de fusion-

recristallisation. Les mesures de diffraction des rayons X, que nous exposerons au cours
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de notre travail, permettront de calculer précisément ce taux en fonction de la concentra-

tion en nanoparticules POSS.
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Figure 50 : Evolution du pic de fusion des échantillons PE, PE/POSS2 et PE/POSS4, apres recuit.

T (°C) G. (J/m?) L1 (A)
PE 137 0,048% 270
PE/POSS2 128 0,066 150
PE/POSS4 128 0,066 150

Tr (°C) G. (J/m?) L, (nm)
PE/POSS2 117 0,075 90
PE/POSS4 114 0,075 80

Tableau 5 : Valeurs de Ty, et Ty, pour les échantillons PE, PE/POSS2 et PE/POSS4 ainsi que les

épaisseurs cristallines L. calculées pour chacune des températures de fusion. Les valeurs des éner-

gies de surface de repliement G, sont tirées de la littérature.“?

Un premier point a souligner est que le PE aprés recuit présente une température de
fusion Ty plus élevée qu’avant recuit : 134°C avant recuit et 137°C aprés recuit, ce qui

est significatif de 1’efficacité de notre recuit. D’autre part, nous remarquons que la tempé-
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rature de fusion Ty des copolyméres est plus faible que celle du polymére seul. Coughlin
et al. ont aussi observé cet effet dans des copolymeéres PE/POSS pour lesquels les taux de
charge étaient du méme ordre de grandeur que ceux de nos échantillons.*” Nous pouvons
aussi souligner que les températures de fusion T des échantillons PE/POSS2 et
PE/POSS4 sont identiques, phénoméne que nous pouvons attribuer a la fusion-
recristallisation.

Les épaulements aux températures Ty, pour les copolyméres présentés, résultent de
I’existence de lamelles cristallines d’épaisseur plus faible. Il n’est pas a exclure que le
phénomene de fusion-recristallisation joue un role dans la forme exacte des épaulements.

A partir de ce pic de fusion, il est possible de calculer 1’épaisseur cristalline L. du
polymére pour les différentes populations de cristaux présentes : soit L 1’épaisseur des
cristallites fondant a la température de fusion Ty et L.y, I’épaisseur des cristallites fon-
dant a la température de fusion Tp. L, est estimée a partir de la relation de Gibbs-

Thomson (équation 4).(56)

. 20
T, =T, (1-——— 4
=1y LL,.pC.AH°) @

avec G., I’énergie de surface des repliements de chaines du PE dont la valeur varie
en fonction de la température de fusion (voir tableau 5).(43) p. est la densité de la phase
cristalline que 1’on prendra ici égale a 1 g/cm3 et AH®;, ’enthalpie de fusion d’un cristal

de PE de dimensions infinies, ¢gale a 295 J/g a Tfo = 142°C.%Y Le tableau 5 présente les
résultats pour L., et L, du PE, PE/POSS2 et PE/POSS4.

Notons que la valeur de L.; déterminée pour le PE seul est en bon accord avec les
données de la littérature pour des conditions de recuit similaires aux nétres.**" D’autre
part, ces résultats montrent que les épaisseurs cristallines L.; et L., sont plus faibles dans
les copolymeéres que dans le polymére seul. Les nanoparticules POSS peuvent étre consi-
dérées comme des défauts introduits le long de la chaine de polyéthyléne, qui génent la

cristallisation du polymére. De ce fait, nous pouvons supposer que la présence de petits
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cristallites dans ces copolyméres favorise le phénoméne de fusion-recristallisation inter-
venant pendant la rampe en température. Nos échantillons peuvent étre comparés a des
copolymeéres éthyléne-o-oléfines pour lesquels on observe une décroissance de

r . \ 9
I’épaisseur des lamelles, lorsque la teneur en comonomére augmente.

3 Etude par diffraction des rayons X aux

grands angles (WAXS)

L’étude expérimentale de la cristallinité peut aussi étre faite par la technique de dif-
fraction des rayons X aux grands angles. Contrairement a la DSC, les expériences de
WAXS se font a température ambiante, ce qui permet d’éviter des modifications structu-
rales induites par un balayage en température. De plus, les expériences de WAXS fournis-
sent des informations concernant 1’arrangement des chaines dans le cristal et permettent
de définir les paramétres cristallographiques de nos systémes. Enfin, nous pourrons aussi
déduire de nos expériences le taux de cristallinité et les dimensions des cristallites dans

les différents échantillons.

3.1 Etude de la structure cristalline du PE

Le diffractogramme du PE recuit est présenté sur la figure 51. Nous observons cinq
pics fins localisés a 20 = 19,4°, 21,6°, 24,0°, 30,0° et 36,5°, surmontant un halo centré au-
tour de 26 = 19°. Les réflexions de plus faible intensité ne seront pas considérées ici. Les
pics fins sont caractéristiques de la phase cristalline et le halo est caractéristique de la

phase amorphe.
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21,6°
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Figure 51 : Diffractogramme du PE recuit.

Les distances inter réticulaires (dpg) ont été calculées a partir de la formule de
Bragg qui relie I’angle de diffraction 20 aux distances dpy entre les plans (hkl) successifs
du réseau cristallin et a la longueur d’onde A du rayonnement incident :

2dpk sin® = nA (1)

avec n, entier non nul correspondant soit au premier ordre (n=1) soit aux ordres su-
périeurs (n>1) et A = 0.154 nm, correspondant a la raie Ky du cuivre.

L’indexation des différents pics de Bragg a été faite a partir des travaux de Russel

et al.®) et Zheng et al.®?, les résultats sont présentés dans le tableau 6.

20 (deg) d (A) hkl Réseau cristallin
19,4 4,5 001 Monoclinique

21,6 4,1 110 Orthorhombique
24,0 3,7 200 Orthorhombique
30,0 2,9 210 Orthorhombique
36,5 2,4 020 Orthorhombique

Tableau 6 : Indexation des réflexions du PE, d’aprés Russel et al.® et Zheng et al.CY,
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Les études sur le PE montrent que ce polymeére peut cristalliser sous deux formes
cristallines, la forme monoclinique et la forme orthorhombique.(s) Lorsque le polymeére est
soumis a une contrainte ou méme lors d’un recuit long, il est observé qu’une modification
de la structure orthorhombique entraine la formation d’une autre forme cristalline, moins
stable, la phase monoclinique. Pour chacune de ces morphologies cristallines, les chaines
de polymeére sont sous la forme de zig-zag planaires (conformations trans). Ce qui différe
d’une forme cristalline a ’autre est I’arrangement des chaines dans la maille cristalline.

Dans notre cas, nous identifions, pour la forme orthorhombique, quatre réflexions a
20 = 21,6°, 24°, 30,0° et 36,5°. Pour la forme monoclinique, nous distinguons un pic de
faible intensité a 20 = 19,4°, mais il existe un pic supplémentaire a 26 = 23,1° qui est con-

fondu avec un pic correspondant a la forme orthorhombique a 26 = 24°.

Le tableau 7 reporte la largeur a mi-hauteur de chaque pic. Précisons que dans le
cas de la réflexion a 26 = 19,4°, nous ne pouvons pas estimer sa largeur & mi-hauteur, le

pic étant superposé avec le halo amorphe.

20 (deg) Largeur a mi-hauteur (deg)
21,6 0.53
24,0 0.63
30,0 0.62
36,5 0.78

Tableau 7 : Largeurs a mi-hauteur en degrés de chaque pic de Bragg du PE.

A partir des réflexions a 20 = 21,6°, 20 = 24° et 20 = 30°, il est possible de calculer
les parameétres de la maille orthorhombique a, b et ¢ en utilisant la formule 2 ci-dessous :
t 1

_r 2, Y72, 12
T —azh +b2k +czl (2)
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Les valeurs des paramétres calculés sont présentées dans le tableau 8. Les résultats

o, 3 . ..
sont en accord avec ceux de la littérature.”) En ce qui concerne la phase monoclinique, les

valeurs des parametres de cette maille que nous présentons sont celles de la littérature.®’

Systéme cristallin a (A) b (A) c (A)
Orthorhombique 7,4 4,9 2,5
Monoclinique(4) 8,0 4,7 2,5

Tableau 8 : Parameétres de maille des différentes formes cristallines du PE.

Il est intéressant d’estimer la proportion de la phase monoclinique par rapport a la
phase orthorhombique. Sur le diffractogramme que nous avons présenté (figure 52), le pic
correspondant & la phase monoclinique a 20 = 19,4° est peu intense et surmonte le halo
amorphe ; de plus, I’autre réflexion relative a la forme monoclinique est confondue avec
une réflexion correspondant a la forme orthorhombique. Il ne nous est donc pas possible,
a partir de ce diffractogramme, d’estimer de fagon précise la proportion d’une phase par
rapport a I’autre. Qualitativement, la phase monoclinique représente quelques pourcents.
Pour une estimation plus précise, une expérience de RMN a 1’état solide (RMN du car-
bone 13) utilisant une séquence de polarisation croisée proton vers carbone 13, a temps de
contact trés court (20 ps), est utilisée. Cette expérience permet d’isoler les phases cristal-
lines monoclinique et orthorhombique. Le spectre de RMN du carbone 13 obtenu (figure
26) présente les pics relatifs a la phase cristalline orthorhombique (8 = 32,2 ppm) et mo-
noclinique (8 = 33,7 ppm). Nous supposerons que la force des couplages carbone — proton
est du méme ordre de grandeur dans les deux phases au moment de la polarisation croisée.
Aussi, le rapport des aires relatives a chaque pic nous permet de déterminer que la phase

monoclinique représente 6% de 1’échantillon.
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Figure 52 : Spectre de RMN du '*C CP/MAS/DD du polyéthyléne, 4 temps de contact court = 20 ps.

Sur cette figure, les pics relatifs a la phase monoclinique et orthorhombique sont indiqués.

3.2 Etude de la structure cristalline du POSS

La figure 53 présente le diffractogramme de poudre du POSS.

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50

26 (degrés)

Figure 53 : Diffractogramme du POSS.

Nous observons cinq réflexions principales a 26 = §,25°, 11,05°, 12,15°, 19,05° et
19,57°, les autres réflexions d’intensité plus faible ne seront pas considérées ici. Tous les
pics correspondant a ces réflexions sont fins: la largeur a mi-hauteur est d’environ 0.3°,

ce qui correspond a des cristaux de taille importante.



Les distances inter réticulaires dyx ont été calculées a partir de la formule de Bragg.
L’indexation des pics de Bragg est faite a partir des travaux de Waddon et al.®d, excepté
celui a 26 = 19,57° dont nous ne présenterons pas 1’indexation. Les résultats sont présen-

tés dans le tableau 9.

20 (deg) d wia (A) hkl

8,25 10,7 101, 111

11,05 7,99 110,210,210
12,15 7,2 102,012

19,05 4,65 113,213,123,300,333

Tableau 9 : Indexation de différentes réflexions du POSS

Ce diffractogramme peut étre interprété comme résultant d’un réseau hexagonal

dont les paramétres de maille a et ¢ sont calculés a partir de la formule 3 suivante :

2s

in _ |2, 4 2 2
) —\]C2+3a2><(h + k* + hk) 3)

En utilisant les réflexions a 26 = 8.2° pour hkl = 101 et 26 = 19° pour hkl = 300, les
paramétres a = 16,1 A, et ¢ = 17,1 A sont déterminés. Ces résultats sont en accord avec
ceux d’E.B. Coughlin, obtenus pour une charge POSS possédant les mémes groupements
organiques que la notre.?? La figure 28 illustre I’organisation cristalline de ces parti-
cules. Le nombre de motifs par maille hexagonale est de trois molécules de POSS. On
peut aussi la décrire a I’aide d’une maille rhomboédrique (voir figure 54) et dans ce cas,

le nombre de POSS par maille est de un.
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Figure 54 : Schéma d’une maille hexagonale de POSS et relation avec la maille rhomboédrique
).(33)

(points rouges et bleus

3.3 Etude des propriétés cristallines des copolyméres PE/POSS

Apres avoir présenté les caractéristiques des structures cristallines du polymeére et
de la charge, nous allons étudier les propriétés cristallines des copolyméres. Les diffrac-
togrammes des différents échantillons en fonction du taux de charge sont présentés sur la
figure 55. Pour comparaison, les diffractogrammes du PE et du macromonomeére POSS

sont aussi présentés.

127



PE/POSS3

—

20 (degrés)

Figure 55 : Diffractogrammes des différents copolyméres en fonction du taux de charge.

Un premier point a souligner est que le PE est cristallin dans tous les échantillons.

Pour les échantillons les moins chargés, le PE/POSSI1 et le PE/POSS2, seuls les
pics de Bragg relatifs aux cristallites de PE sont observés. Dans le PE/POSS3, les pics de
Bragg les plus intenses du POSS commencent a apparaitre. Enfin pour 1’échantillon le
plus chargé en POSS, le PE/POSS4, les pics de Bragg relatifs aux cristallites du POSS
sont bien visibles. Ces résultats mettent en évidence que lorsque le taux de charge aug-
mente, il y a formation de structures cristallines de POSS. Une étude plus détaillée de ces
résultats sera présentée dans la section consacrée au calcul de la taille des cristallites de
POSS.

Notons également que la position des pics du PE reste constante dans les copoly-
meres PE/POSS, ce qui indique que les dimensions de la maille cristalline du polymére ne

sont pas affectées par ’introduction de la charge. La taille de la charge POSS ne permet
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pas son insertion dans le cristal de PE : elle est nettement supérieure a la distance entre
chaines de PE (15 A contre 7,4 A).

D’autre part, nous remarquons que lorsque le taux de charge augmente, les ré-
flexions associées au PE diminuent en intensité. Ce résultat signifie que le taux de cristal-
linit¢ du PE diminue a mesure que le taux de charge augmente. Nous reverrons ce point
ultérieurement dans cette section.

D’autre part, nous observons que la largeur de ces raies augmente. Ainsi, pour la ré-
flexion la plus intense du PE a 26 = 21,6°, la largeur a mi-hauteur est de 0,58° pour le
PE/POSS2 et 0,64° pour le PE/POSS4. Ce phénomene s’explique par une diminution de la
taille apparente (Lnk) des cristallites dans les copolymeéres, point que nous aborderons
aussi dans notre travail.

En revanche, les réflexions correspondant au POSS augmentent en intensité et la
largeur de ces raies diminue lorsque le taux de charge augmente. Par exemple, pour le pic
a 20 = 8,2°, la largeur a mi-hauteur pour le PE/POSS3 est d’environ 0,60° et, pour le
PE/POSS4, elle est d’environ 0,25°. Ce dernier résultat signifie que lorsque le taux de

charge augmente, la taille apparente (Lyk) des cristallites de POSS croit.

3.3.1 Détermination de la taille apparente des cristaux Ly, en fonction du

taux de charge

3.3.1.1 Taille des cristallites du polyéthylene

La formule de Scherrer permet de déterminer la dimension Lk des cristaux dans la
direction normale aux plans réticulaires (hkl), a partir de la largeur a mi-hauteur de la ré-

flexion hkl: ¥

FA
L ="
Il A(26).cos @ 4)
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Dans cette relation, F est un facteur de structure, 0,9 en général pour les poly-
meres ; A(20) est la largeur a mi-hauteur du pic de Bragg considéré et A, la longueur
d’onde du faisceau incident. Dans nos expériences il s’agit de la raie Ky du cuivre pour
laquelle A=1,54A. Nous avons choisi de travailler avec la réflexion la plus intense du PE,
c'est-a-dire celle a 26 = 21,6°, attribuée aux plans réticulaires 110. En effet, elle corres-
pond a la forme orthorhombique majoritaire dans notre PE et elle n’est pas entachée par
une réflexion correspondant a la forme monoclinique, comme c’est le cas pour le pic a 20

= 24°. La figure 56 illustre la variation de L;;o en fonction de la fraction molaire de

POSS.
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Figure 56 : Variation de L;;( en fonction de la fraction molaire de POSS.

D’apres cette figure, la taille apparente des cristallites de polymere est plus faible
dans les copolyméres que dans le polymeére seul. Ce résultat signifie que la présence de la
charge POSS a comme effet immédiat d’entrainer la formation de plus petites lamelles
dans les copolymeéres que dans le polymeére seul. D’autre part, nous pouvons observer que
dans les copolymeéres, il n’y a pas de variation sensible de la taille de cristallites a mesure

que le taux de charge augmente. Afin de discuter ce dernier résultat, nous avons comparé
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la forme de la raie a 20 = 21,6° en tenant compte du taux de cristallinité pour chacun des
copolymeéres, comme le montre la figure 57. Nous observons que 1’allure de cette raie est
différente pour le PE et pour les copolymeéres et de plus en plus différente au fur et a me-
sure que la fraction molaire de POSS augmente. Ce résultat peut s’interpréter en considé-
rant qu’il s’agit d’une raie composite, ce qui signifie que ces échantillons présentent une
distribution de la taille des cristallites. D’autre part, nous pouvons indiquer que le sommet
de la raie du PE/POSS3 et du PE/POSS4 montre une forme arrondie, ce qui n’est pas le
cas des autres échantillons (PE, PE/POSS1 et PE/POSS2). Cette forme arrondie signifie
qu’il existe une proportion plus importante d’espéces a raie large. Aussi, nous pouvons
expliquer ce résultat par le fait que les copolyméres PE/POSS3 et PE/POSS4 présentent

une population importante de petits cristaux, comme nous 1’avons aussi observé en DSC.

——PE
—— PE/POSS1
PE/POSS2
—— PE/POSS3
PE/POSS4

55 60 65 70 75 80 85 90
20 (degrés)

Figure 57 : Evolution de la forme de raie a 20 = 21,6° en fonction de la fraction molaire de POSS et

du taux de cristallinité.

Les différentes études que nous venons d’exposer permettent de montrer que la
taille L;;o que nous avons calculée n’est pas représentative de 1’évolution de la taille des
cristallites lorsque le taux de charge augmente. Néanmoins, nous pouvons souligner que

cette taille diminue sensiblement du PE aux copolyméres.
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3.3.1.2 Taille des cristallites de POSS

La croissance de I’intensité des pics du POSS et la diminution de leur largeur signi-
fient que la quantité de cristallites de POSS augmente et que leur taille est plus impor-
tante a mesure que le taux de charge augmente. Dans le PE/POSS4, le pic de Bragg a
26=11°, attribué aux plans réticulaires (110), est fin mais tout de méme plus large que le
pic observé dans le POSS seul. En appliquant la formule de Scherrer, Lo est calculée
pour le PE/POSS4 : L;jo= 108A. Cette réflexion a été choisie car elle la plus intense par-
mi les réflexions associ€es aux régions cristallines de POSS. Dans les autres composites,
cette taille apparente ne sera pas déterminée car ce pic de Bragg est de faible intensité et
sa largeur a mi-hauteur, difficile a déterminer. Ces résultats sont en accord avec des tra-
vaux de Zheng et al. qui portent sur 1’é¢tude de systémes PE/POSS trés similaires aux

notres. ¥

Rappelons que, dans nos copolyméres, la charge POSS est liée de fagon covalente a
la chaine de PE. L agrégation et la cristallisation du POSS sont donc limitées par la topo-
logie de la chaine "hote". 11 existe des contraintes spatiales imposées a la formation des
cristallites de POSS. Il parait évident que le développement en trois dimensions des cris-
tallites de POSS est impossible et, selon Zheng et al., les cristaux de POSS ne peuvent
alors former qu’une structure colonnaire (& une dimension) ou au mieux une structure la-
mellaire (2 deux dimensions).(36) Dans le schéma bidimensionnel, les POSS sont auto-
assemblés et les chaines de polymeére sont ancrées aux plaquettes. La figure 58 illustre
I’organisation en plaquettes formées par 1’assemblage de nanoparticules de POSS. Des
clichés de microscopie électronique a transmission pour des copolymeéres polybuta-
diéne/POSS ont montré qu’a fort taux de charge, des morphologies lamellaires de POSS
ont effectivement été observés. Dans le cas du PE/POSS4, nous avons observé que les dif-
fractogrammes (figure 55) présentent clairement des pics de Bragg relatifs aux cristallites
de POSS. Si nous supposons que ce composite le plus chargé est décrit lui aussi par une
organisation en plaquettes, nous pouvons estimer le nombre de particules POSS impliqués

dans cette structure.
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Les charges POSS étant liées de maniére covalente aux chaines de polymeéres,
I’épaisseur de ces plaquettes ne peut compter que deux particules POSS. La dimension la-
térale de cette bicouche est associée a la taille apparente L9, précédemment calculée, qui
est de 108 A. Connaissant le paramétre de la maille thomboédrique du POSS (10,8 A),
nous pouvons en déduire que le nombre de POSS alignés dans la dimension latérale de la

plaquette est de I’ordre de dix particules pour le PE/POSS4.

Figure 58 : Représentation schématique de la structure a deux dimensions des POSS dans les copo-
34)

lymeéres PE/POSS "fortement" chargés.

Dans les échantillons PE/POSS1 et PE/POSS2, les réflexions associées aux POSS

ne sont pas visibles. Dans le PE/POSS3, clles sont de trés faible intensité. Le schéma
d’organisation du POSS est alors bien différent de celui du PE/POSS4. Lorsque le taux de
charge est faible, comme pour le PE/POSS1 et le PE/POSS2, nous pouvons supposer que
les particules POSS sont dispersées dans la phase amorphe. Il est possible que des struc-
tures désordonnées sous forme d’agrégats soient aussi présentes. Dans [’échantillon
PE/POSS3, pour lequel le diffractogramme présente des pics de Bragg relatifs aux cristal-
lites de POSS qui sont de faible intensité et larges, nous pouvons supposer qu’il y a for-
mation de petits cristallites de POSS ou d’objets de petite taille (quelques nanometres)
appelés micelles frangées.(l) Il est important de souligner, dans le cas du PE/POSS3 et du
PE/POSS4, que la présence supplémentaire d’agrégats de POSS ou la dispersion de parti-

cules "isolées" au sein de la phase amorphe du polyéthyléne, n’est pas a exclure.



3.3.2 Calcul du taux de cristallinité . du PE dans les copolymeres PE/POSS

Le taux de cristallinité permet de quantifier la proportion de phase cristalline dans
le PE. Nous supposerons que cet échantillon comporte une phase cristalline et une phase
amorphe (modéle a deux phases), c'est-a-dire que la phase amorphe contrainte sera négli-
gée. A partir des aires sous les pics cristallins (A.) et sous le halo amorphe (A,) relatifs
aux chaines de polyéthylene, il est possible de déterminer le taux de cristallinité () en

appliquant la formule :

X. = ﬁxloo (5

Pour déterminer A., le diffractogramme est décomposé selon différents pics de
Bragg liés aux domaines cristallins (voir figure 59). En premiére approche, on choisira
des pics de forme gaussienne. En pratique, on considére quatre pics: un pic pour la ré-
flexion a 26 = 21°, un autre pic pour la réflexion a 20 = 24° un autre pic pour la réflexion
a 20 = 30° et un dernier pic a 26 = 36°. Le principe reste le méme pour tous les échantil-
lons. La somme (A, + A,) correspond a I’aire totale de ce diffractogramme compris entre
20 = 14° et 38°. Pour les échantillons PE/POSS3 et le PE/POSS4, nous intégrons la con-
tribution du pic de Bragg li¢ au POSS a 206 = 19,05°, surmontant le halo amorphe, dans le
calcul de I’aire totale. Aussi, est-il nécessaire de préciser que le taux de cristallinité calcu-
1¢é pour ces deux échantillons peut étre sous-estimé et ceci plus particulierement dans le

cas du PE/POSS4 pour lequel la contribution de ce pic a 26 = 19,05° est plus importante.
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Figure 59 : Décomposition du diffractogramme de I’échantillon PE selon différentes contributions

cristallines, supposées de formes gaussiennes.

A partir des différentes aires, nous pouvons en déduire le taux de cristallinité. La

figure 60 illustre la variation de ce taux de cristallinité en fonction de la fraction molaire
de POSS.
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Figure 60 : Variation du taux de cristallinité, déduit des expériences de diffraction des rayons X, en

fonction de la fraction molaire de POSS.
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Nous pouvons noter que le taux de cristallinité des nanocomposites est plus faible
que celui du polymeére seul, il diminue continiiment lorsque le taux de charge augmente.
Ces résultats ont aussi été observés pour des copolyméres éthyléne-a-oléfines synthétisés
par catalyse métallocéne, pour lesquels un taux de cristallinité décroissant est observé

lorsque la teneur en copolymére augmente.®

4 Etude par RMN du proton de
I’organisation a I’¢état solide

Les expériences réalisées par RMN du proton basse résolution ont pour objectif de
mesurer les temps de relaxation spin-réseau dans le référentiel du laboratoire (T,('H)) et
dans le repére tournant (Tlp(lH)). Cette premiere approche permet de préciser
I’organisation semi-cristalline des nanocomposites PE/POSS, a des échelles de longueur
plus ou moins grandes selon le type de relaxation considére.

Nous compléterons notre étude par des mesures de T.(‘H) et Tip ("H) effectuées par
I’intermédiaire de la RMN du carbone 13 et du silicium 29 haute résolution afin de béné-

ficier de la sélectivité de ces techniques.

4.1 Temps de relaxation spin-réseau des protons

4.1.1 Partie théorique

Dans les polyméres, la relaxation spin-réseau est dominée par I’interaction dipole-
dipdle. La force de cette interaction dépend a la fois des noyaux impliqués, de la distance
entre eux et des mouvements moléculaires.

Dans un milieu hétérogéne, comme un polymeére semi-cristallin, le phénoméne de

diffusion de spin intervient dans le mécanisme de la relaxation en T; des protons. Il se
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traduit par des échanges mutuels d’état de spin entre noyaux ayant méme fréquence de
précession et des spins antiparalléles. La probabilité de ces échanges croit avec 1’intensité
des interactions dipolaires. Elle est particuliérement élevée dans les milieux rigides et
riches en protons. Sur un plan fondamental, il s’agit du méme mécanisme que celui qui
préside aux phénomeénes de polarisation croisée entre protons et carbones 13, que nous
présenterons aussi au cours de notre étude.

La conséquence de la diffusion de spin entre protons est qu’une information sur la
taille des domaines amorphes et cristallins d’un matériau semi-cristallin peut étre recueil-
lie. La distance sur laquelle opére la diffusion de spin, L, représente la distance sur la-
quelle peut s’effectuer le transfert d’aimantation entre protons dans un matériau semi-

cristallin pendant un temps t donné. L est donné par 1’équation 1 :
L = (6Ds.t)""2 (1)

ou Dy désigne le coefficient de diffusion de spin du milieu considéré. Dans les po-
lyméres, Ds est de ’ordre de 107> m?/s.**) 11 est plus aisé de I’exprimer en nm*/ms (1
nm*/ms = 10""> m?/s) pour la présentation et la discussion de nos résultats.

Pour calculer L, il est nécessaire de considérer le coefficient de diffusion de spin,
Ds, du matériau étudi¢. Chacune des phases (amorphes et cristallines) de la matrice semi-
cristalline est caractérisée par son propre coefficient de diffusion de spin. Une approche
possible pour estimer le coefficient de diffusion de spin de ce milieu hétérogéne serait de
considérer une loi de mélange. Néanmoins, nous avons choisi, dans le cas de ces expé-
riences de Ti('H), de considérer la valeur la plus élevée du coefficient de diffusion de
spin des différentes composantes de la matrice polymeére, qui correspond a celui des ré-
gions cristallines. Dans les domaines amorphes, a une température supéricure a la tempé-
rature de transition vitreuse, le coefficient de spin est plus faible, du fait des mouvements
moléculaires. Nous pourrons donc ainsi calculer la limite supérieure de la taille des do-
maines amorphes et cristallins. De facon plus précise, pour une valeur de T.(‘H)
d’environ 1 s et un coefficient de diffusion de spin Dy de 0,62 nm*/ms, valeur établie pour

la phase cristalline de PE, on calcule une longueur L de 60 nm.“*
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De méme que pour la mesure du T;('H), le phénoméne de diffusion de spin inter-
vient au cours de I’expérience de verrouillage de spin, qui permet la mesure du Tlp(lH).

Les valeurs de Tlp(lH) sont typiquement de I’ordre de plusieurs millisecondes, nous
pouvons donc déduire de 1’équation 1 que la mesure du Tlp(lH) permet d’étudier

I’organisation a 1’état solide sur des échelles de longueur d’environ 1 nm.

En revanche, la précession libre des protons opére sur un temps suffisamment court
(inférieur a 100 us) pour pouvoir considérer que les effets de la diffusion de spin entre

protons sont négligeables.

4.1.2 Etude des temps de relaxation spin-réseau des protons dans le repére du

laboratoire: T;('H)

4.1.2.1 Mesure directe des temps de relaxation spin-réseau des protons dans
le repere du laboratoire

Pour accéder aux temps de relaxation spin-réseau des protons, nous employons la
séquence d’inversion-récupération décrite dans le chapitre II. Les signaux de relaxation
spin-réseau dans le repére du laboratoire T ('H), obtenus sur I’ensemble des échantillons

de cette étude, sont reportés sur la figure 61.
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Figure 61 : Signal de relaxation en TI(IH), (Iy-1)/21y, des protons des échantillons PE, PE/POSS et
POSS.

Le polyéthyléne présente une décroissance monoexponoentielle de [Io-1(t)]/21y avec
T et peut donc étre décrit par une seule valeur de T;('H). La valeur de ce T;('H) est indi-
quée dans le tableau 9. Elle est de 1’ordre de la seconde, ce qui est en bon accord avec les

données de la littérature pour un PE présentant une organisation semi-cristalline proche

de celle du PE aprés recuit.!'¥

Nous avons choisi de décrire la matrice de PE par un modéle a deux phases: do-
maines amorphes et domaines cristallins. Nous aurions pu nous attendre a une décrois-
sance biexponentielle de [Ip-1(t)]/2]y avec 7, caractérisée par deux valeurs de T:('H) cor-
respondant a chacune des deux régions. Ces différentes régions ont des valeurs de T;('H)
intrinseéques différentes, mais elles sont de suffisamment petite taille, a I’échelle de 60
nm, pour permettre a la diffusion de spin entre protons de les coupler et d’homogénéiser

la relaxation dans celles-ci. Aussi, une valeur unique de T;('H) est observée.

Sur la figure 61, nous observons, pour tous les échantillons PE/POSS une décrois-

sance monoexponoentielle de [I-1(t)]/2]p avec T, qui peut donc étre décrite a 1’aide d’une
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seule valeur de T,('H). Les valeurs de T (‘H) propres & chaque échantillon sont présen-

tées dans le tableau 10.

SS1 SS2 SS3 SS4

(s)

T,('H) 1,01+0 0,89+0 0,76+0 1,000 0,86+0 0,89+0

12 10 10 11 09 03

Tableau 10 : Variation des valeurs de T;(*H) pour le PE, les copolymeres PE/POSS et le POSS seul.

Une seule valeur de T;('H) indique que dans tous ces échantillons, la relaxation est
homogene sur un domaine. Aussi la, taille des domaines amorphes et cristallins du PE est

plus petite qu’une soixantaine de nanometres.

Nous pouvons indiquer que tous les T;('H) sont trés voisins. Par ailleurs, il est im-
portant de préciser que ces mesures sont reproductibles, notamment dans le cas de recuits
différents. Néanmoins, nous pouvons tenter d’analyser plus finement leur variation en
fonction du taux de charge POSS.

Dans un premier temps, il s’agit de s’intéresser a la valeur du T;('H) et 4 son évolu-
tion dans les échantillons PE/POSS1 et PE/POSS2. Nous avons montré, pour ces deux
échantillons, que les nanoparticules POSS sont dispersées dans la phase amorphe du PE et
qu’il n’y a pas cristallisation de celles-ci.

Nous pouvons montrer que la fraction de protons introduite par la charge POSS est
assez faible dans ces échantillons (15 et 18% pour le PE/POSS1 et le PE/POSS2 respecti-
vement, voir figure 62), ce qui suggére que la relaxation en T,('H) dans ces copolyméres

est principalement gouvernée par la matrice de PE et son organisation semi-cristalline.
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Figure 62 : Fraction de protons associée aux particules POSS en fonction de la concentration en

POSS pour les échantillons PE/POSS.

Lorsque nous comparons les valeurs de T (‘H) du PE, PE/POSS1 et PE/POSS2,
nous observons qu’elles diminuent lorsque le taux de charge augmente. Il est alors pos-
sible de corréler ces valeurs de T;('H) au taux de cristallinité obtenu par WAXS.®” La fi-
gure 63 présente la variation de 1/Ti("H) en fonction du taux de cristallinité pour les

échantillons PE, PE/POSS1 et PE/POSS2.
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Figure 63 : Inverse du temps de relaxation T,(‘H), 1/T1(1H), en fonction du taux de cristallinité dé-

terminé par WAXS, pour les échantillons PE, PE/POSS1 et PE/POSS2.
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Cette figure montre que la relation entre le taux de cristallinité et I’inverse du temps
de relaxation 1/T;("H) est linéaire pour ces trois échantillons, en accord avec le fait que la
relaxation en T,('H) est essentiellement gouvernée par les protons du PE dans le

PE/POSS1 et PE/POSS2.

Sur la figure 61, nous observons que les échantillons PE/POSS3 et PE/POSS4 peu-
vent aussi étre décrits a I’aide d’une seule valeur de T;('H) (décroissance monoexponoen-
tielle de [Io-I(t)]/2]y avec T). Les valeurs de T,('H) propres & chaque échantillon sont pré-
sentées dans le tableau 10.

Dans le cas du PE/POSS3, il existe des cristallites de POSS de trés petites tailles.
Pour le PE/POSS4, nous avons montré qu’il y a auto-assemblage de nanoparticules POSS,
pour former de petites cristallites de dimension latérale de 1’ordre de 10 nm. De méme
que les régions amorphes et cristallines du PE, les domaines de POSS sont suffisamment
petits, a I’échelle de 60 nm, pour que la diffusion de spin homogénéise la relaxation sur
tout 1’échantillon et que 1’on n’observer qu’un Tl(lH).

Nous avons montré, pour les échantillons PE, PE/POSS1 et PE/POSS2, que le taux
de cristallinité diminue lorsque le taux de charge augmente, ce qui entraine une diminu-
tion de la valeur de 1/T;(‘H). On pourrait donc s’attendre & ce que 1/T;(‘H) continue de
diminuer pour le PE/POSS3 puis le PE/POSS4, ce qui n’est pas le cas. Pour ces deux der-
niers nanocomposites, la description a 1’état solide tient compte de trois phases : deux
phases liées a I’organisation semi-cristalline du PE et une phase liée aux nanoparticules
POSS. Par ailleurs, les protons de la charge ne sont plus en quantité négligeable: la frac-
tion de protons introduits par la charge POSS (voir figure 59) est en effet de 28% pour le
PE/POSS3 et de 65% pour le PE/POSS4. D’autre part, nous pouvons observer que la va-
leur du T,(*H) du POSS est intrinséquement élevée (0.89 s). Aussi, nous pouvons suppo-
ser que la relaxation en T:("H) du PE/POSS3 et du PE/POSS4 est un mélange de ces dif-
férentes contributions, ce qui pourrait expliquer la variation non continue de 1/T;('H) en

fonction du taux de charge.
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4.1.2.2 Mesure du T,('H) par l'intermédiaire de la RMN du carbone 13

4.1.2.2.1 Partie théorique

L’idée de coupler une séquence de mesure du T(‘H) aux techniques de haute réso-
lution dans les solides (carbone 13, silicium 29), est de profiter de la sélectivité de la
RMN du carbone 13 ou du silicium 29. Dans les études que nous allons présenter, le
temps de contact entre protons et carbone 13 au moment de la polarisation croisée a été
choisi relativement faible (100 ps) afin d’éviter le phénoméne de diffusion de spin.

Avant d’aborder 1’étude des temps de relaxation T,("H) mesurés via le carbone 13,
il est nécessaire de présenter I’allure des spectres de RMN du carbone 13 du polyéthyléne
et des nanocomposites PE/POSS. La figure 64 montre le spectre de RMN du carbone 13
du polymeére pur obtenu par CP/MAS/DD (polarisation croisée des protons vers les car-
bones 13, rotation a 1’angle magique, découplage dipolaire des protons). Le spectre pré-
sente une résonance a 32,2 ppm correspondant aux carbones des portions de chaines for-
mant les cristallites en phase orthorhombique et un pic a 30,5 ppm pour les carbones des
unités -(CH,-CH,)- impliquées dans la phase amorphe. Par ailleurs, nous observons aussi
une résonance supplémentaire a 33,7 ppm, de faible amplitude, dont 1’origine est la pré-
sence de cristallites organisés en maille monoclinique.®® Nous avons, en effet, déja
évoqué la présence d’une faible quantité de cristallites présentant un arrangement mono-
clinique, lors de 1’étude, par diffraction des rayons X aux grands angles, de I’organisation

en masse du polyéthyléne aprés recuit.
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Figure 64 : Spectre de RMN du "*C de I’échantillon PE, obtenu par CP/MAS/DD, Vy4s = 5 kHz

(temps de contact : 3,2 ms).

La différence de déplacement chimique entre les résonances des carbones des por-
tions de chaines formant les cristallites et ceux des unités -(CH,-CH;)- impliqués dans la
phase amorphe est le résultat de différences conformationelles entre les phases cristallines
et amorphes. Dans le cristal, toutes les chaines adoptent des conformations en zig-zag
planaire. Par opposition, il existe dans la phase amorphe un échange rapide entre confor-
mations trans et gauche. Quand un carbone, séparé par trois liaisons d’un autre carbone,
est dans une conformation gauche plutét qu’en conformation trans, sa résonance est asso-
ciée a une valeur de déplacement chimique plus faible. C’est ainsi que cet effet, appelé -
gauche, déplace la résonance associée aux carbone en phase amorphe vers les hauts
champs, en comparaison des pics associés aux carbones en phase cristalline.®”

Une autre différence sur le spectre de la figure 61 se manifeste au niveau des lar-
geurs de raie. La largeur de raie de la composante amorphe du PE est plus importante
(plus de 100 Hz) que pour le signal du pic a 32,2 ppm (33 Hz). Ce phénomene est attribué

a I’échange rapide des segments de chaines entre conformations trans et gauche.

Dans un nanocomposite PE/POSS, le PE/POSS4 par exemple, le spectre de RMN
du carbone 13 (figure 65) possede, outre les pics relatifs au polymeére, deux pics supplé-

mentaires a 27,0 ppm et 23,0 ppm, qui correspondent, respectivement, aux carbones des



CH; et CH des groupements cyclopentyle liés de fagon covalente au silicium de la cage
SigO,. Dans les nanocomposites peu chargés (PE/POSS1 a PE/POSS3), la résonance as-

sociée au CH est plus difficile a détecter, phénoméne en partie di a la faible concentra-

tion en nanoparticules POSS.
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Figure 65 : Spectre de RMN du 13C de ’échantillon PE/POSS4, obtenu par CP/MAS/DD, Vs =
5kHz (temps de contact: 500 ps).

Nous pouvons aussi indiquer que dans les nanocomposites PE/POSS, nous
n’observons pas de variation de la largeur de raie du pic a 32,2 ppm (phase orthorhom-
bique) par rapport au PE seul (30 Hz environ). Ce n’est, en revanche, pas le cas pour la
composante amorphe du PE et les pics relatifs au POSS. Une étude plus approfondie de

ces largeurs de raie sera présentée dans une autre section de ce travail.

Enfin, nous pouvons ajouter que nous retrouvons, pour tous les copolymeéres
PE/POSS, un facteur 1:4 lorsqu’on compare les intégrales relatives aux pics carbone 13
des CH; et CH des groupements cyclopentyle. Ce résultat est en accord avec la formule
chimique d’une nanoparticule POSS que nous avons présentée dans la section 1 du cha-

pitre 3 "Présentation et caractérisation des matériaux".



4.1.2.2.2 Résultats

Dans cette étude nous avons choisi d’appliquer I’expérience du T,(‘H) via °C a
I’échantillon de PE/POSS2 (taux de charge = 1,13% mol) et a I’échantillon le plus chargé:
PE/POSS4. 1l est important de mentionner que ces fonctions de relaxation ont été obte-
nues sur la base des intensités des différents pics carbone 13.

La figure 66 présente 1’évolution du signal de relaxation longitudinale des protons
mesuré pour ces deux échantillons a partir des différents pics du spectre de RMN de car-
bone 13. Dans I’échantillon le plus chargé en POSS, il est possible de travailler, outre les
résonances associées aux carbones du polymére, avec les résonances des carbones des
CH; et des CH des groupements cyclopentyle du POSS. En revanche, pour le nanocompo-
site PE/POSS2, le pic correspondant aux CH des cyclopentyles est d’intensité trop faible

pour qu’elle puisse étre mesurée.
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Figure 66 : Evolution de (I,-1)/2I, au cours d’une mesure de TI(IH) via 3C réalisés sur les échantil-
lons PE/POSS2 (a) et PE/POSS4 (b) ; Signal obtenu a I’aide du pic des carbones 13: de PE cristallin
(phase orthorhombique)(m) , de PE amorphe (o), des CH, (A) et des CH (V) des groupements cyclo-

pentyle du POSS (temps de contact: 100 ps).
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Pour chaque carbone de chaque échantillon, la décroissance de [Io-1(t)]/2], avec T
est monoexponentielle, une seule valeur de T;('H) est donc mesurée. Les valeurs sont

présentées dans le tableau 11.

T, ("H) (s) Pic "°C Pic °C Pic °C Pic °C
du PE cris- du PH du CH, du du CH du
tallin amorphe POSS POSS
PE/POSS2 0,75+0,05 0,63+0,05 0,62+0,05
PE/POSS4 0,87+0,05 0,74+0,05 0,82+0,04 0,76+0,06

Tableau 11: Valeurs des temps de relaxation T;(*H) via *C pour chaque carbone 13 des échantillons

PE/POSS2 et PE/POSSA4.

Les valeurs de T;('H) obtenues sur les différents pics carbone 13 sont du méme
ordre de grandeur que les valeurs obtenues par mesures directes. Néanmoins, de maniére
plus fine, nous pouvons indiquer que les différentes régions amorphes et cristallines ne
semblent pas complétement équilibrées par la diffusion de spin, car la valeur du T;('H)
déduite du signal de relaxation du PE cristallin est systématiquement supérieure aux

autres valeurs (PE amorphe et CH;, et CH du POSS).

4.1.2.3 Mesure du T,('H) par l'intermédiaire de la RMN du silicium 29

Avec nos échantillons, il est possible de travailler avec différents noyaux comme le
proton et le carbone 13 que nous avons déja présentés, mais aussi avec le silicium 29 qui
participe uniquement aux nanoparticules POSS. Dans 1’étude que nous allons présenter, il
s’agit d’appliquer I’expérience de T;('H) via le noyau silicium 29 afin de mesurer les
temps de relaxation T;('H) spécifiques des protons proches des siliciums 29.

Le spectre de RMN du silicium 29, comme illustré sur la figure 67 pour le

PE/POSS4, présente un pic unique a 8 = - 68 ppm. Nous ne distinguons pas de différences
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de déplacement chimique des différents noyaux de la cage, selon leur éloignement par

rapport au silicium directement li¢ au groupement norbornene.

WMWWW

T T
-60 -850 -100 -120 ppm

Figure 67 : Spectre de RMN du *’Si obtenu sur I’échantillon PE/POSS4, par CP/MAS/DD,

Vmas=3kHz (temps de contact: 3 ms).

Comme pour la mesure du Tl(lH) via "°C, nous avons choisi de travailler avec le
PE/POSS2, composite moyennement chargé et le PE/POSS4, nanocomposite le plus char-

gé. La figure 68 présente 1’évolution du signal de relaxation longitudinale des protons
pour le PE/POSS2 et le PE/POSS4 au cours d’une mesure de T; (‘H) via *’Si.

a) b)

1

(121,

(21,

0,14 0,1

1 2 3
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Figure 68 : Evolution de (I,-1)/21, pour les échantillons PE/POSS2 (a) et PE/POSS4 (b) au cours

d’une mesure de T;('H) via *’Si (temps de contact: 3 ms).
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Une seule valeur de T,('H) permet de décrire la décroissance de [Io-I(1)]/21, avec T
pour ces deux échantillons. Les valeurs obtenues de T ('H) sont présentées dans le ta-
bleau 12; pour ces mémes échantillons, les valeurs de T ('H) obtenues sur les signaux de
relaxation déduits des pics °C a 32,2 ppm (PE cristallin), 30,5 ppm (PE amorphe), 27,0
ppm (CHa, POSS) et 23,0 ppm (CH du POSS) au cours des mesures indirectes via °C,

sont ajoutées a titre de comparaison.

T, ("H) (s) | Pic ’Si (cage Sig0;» | Pic °Cdu | Pic °C du Pic °C du Pic °C du
des particules POSS) | PE cristallin | PE amorphe CH, du POSS CH du POSS

PE/POSS2 0,66+0,09 0,75+0,05 0,63+0,05 0,62+0,05

PE/POSS4 0,89+0,06 0,87+0,05 0,74+0,05 0,82+0,04 0,76+0,06

Tableau 12 : Valeurs des temps de relaxation TI(IH) via Si des échantillons PE/POSS?2 et
PE/POSS4. Les valeurs de T;(*H) obtenues sur les signaux de relaxation déduits des pics *C a 32,2
ppm (PE cristallin), 30,5 ppm (PE amorphe), 27,0 ppm (CH,, POSS) et 23,0 ppm (CH du POSS) sont

ajoutées a titre de comparaison.

Dans le cas du PE/POSS2, la valeur du T,('H) est du méme ordre de grandeur que
celles obtenues sur les signaux de relaxation déduits des pics °C a 30,5 ppm (PE
amorphe) et 27,0 ppm (CH,, POSS) au cours des mesures indirectes via *C. Ce résultat
indique que 1’aimantation des protons du POSS est équilibrée par diffusion de spin avec
celle des protons des domaines amorphes. Dans le cas du PE/POSS4, la valeur du T;('H)
obtenue sur le signal de relaxation au cours de la mesure indirecte via *’Si est trés proche
de celle du POSS, obtenue par mesure directe du T;('H) (0,89 s). D’autre part, elle est
bien supérieure a celle déduite du signal de relaxation du PE amorphe, obtenue pas me-
sure indirecte via °C (0,74 s). Ces résultats signifient qu’il y a présence de domaines de

POSS de taille relativement importante.
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4.1.3 Etude des temps de relaxation spin-réseau des protons dans le repére

tournant: T, ('H)

4.1.3.1 Mesure directe des temps de relaxation spin-réseau des protons dans
le repere tournant

Considérons maintenant I’organisation en masse a une plus petite échelle de lon-
gueur que celle associée au T;('H). Un outil bien adapté pour ce type d’études est la me-

sure du temps de relaxation spin-réseau dans le repére tournant T lp(lH).

4.1.3.1.1 Signal de relaxation en Tlp(lH) du polyéthylene

La figure 69 représente le signal de relaxation en Tlp(lH) des protons du polyéthy-

Iéne, mesuré a température ambiante.

Figure 69 : Signal de relaxation en Tlp(lH) mesuré sur le polyéthyléne.
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Contrairement & la mesure du temps de relaxation T;('H), le signal de relaxation en
Tlp(lH) est cette fois non monoexponentiel. L’¢échelle de longueur sur laquelle opére la
diffusion de spin entre protons est a 1’origine de cette différence. En effet, elle homogé-
néise sur une distance d’autant plus courte qu’elle opere sur un temps plus court.

D’apres la littérature, la description des données de relaxation en Tlp(lH) obtenues
sur le polyéthylene peut étre faite, selon les approches, par la somme de deux, trois ou
méme quatre composantes exponentielles.m’ ") Dans notre cas, la description des don-
nées de relaxation en Tlp(lH) est possible a I’aide de deux composantes exponentielles et
nous avons choisi de nous limiter a ce type d’approche. A température ambiante, nous
pouvons attribuer, en premiére approche, la composante courte du signal de relaxation en
Tlp(lH) aux protons des régions amorphes et la composante longue, aux protons localisés
dans les régions cristallines.®” Il convient ici de noter qu’il n’y a pas une correspondance
exacte entre composantes du signal de relaxation en Tlp(lH) et régions morphologique-
ment distinctes. De fait, il faut souligner que les protons associés a la composante longue
du Tlp(lH) sont majoritairement les protons de la phase cristalline, mais pas exclusive-
ment. Les valeurs des temps de relaxation Tlp(lH) associées a chacune des composantes

sont reportées dans le tableau 13.

Composante courte Composante longue

T1p('H) (ms) 3,9+0,5 32,8+0,5

Tableau 13 : Temps de relaxation Tlp(lH) des deux composantes utilisées pour décrire le signal de re-

laxation en Tlp(lH) mesuré sur le polyéthyléne a température ambiante.

Nous pouvons noter que les valeurs de Tlp(lH) obtenues sur 1’échantillon de polyé-
thyléne sont en accord avec les données de la littérature pour un polyéthyléne de micros-
tructure et d’organisation semi-cristalline trés proches.!®

Enfin, précisons que les protons de la phase amorphe contrainte contribuent égale-
ment au signal de relaxation en Tlp(lH). En revanche, comme nous le verrons dans la

suite de notre travail avec les mesures du signal de relaxation transverse des protons au
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cours de laquelle la diffusion de spin est essentiellement inefficace, cette troisiéme phase
sera clairement observée. Les protons de cette phase, située a 1’interface entre régions
cristallines et régions amorphes, contribuent trés certainement a 1’une ou a 1’autre, voire

aux deux composantes détectées sur la figure 69.

4.1.3.1.2 Signal de relaxation en Tlp(lH) des copolyméres PE/POSS

e Cas du PE/POSS1 et du PE/POSS2

La figure 70 présente les signaux de relaxation en Tlp(lH) obtenus avec les nano-
composites PE/POSS1 et PE/POSS2. Le signal de relaxation en Tlp(lH) du PE est présen-

té a titre de comparaison.

PE
PE/POSSH1
PE/POSS2

T(ms)

Figure 70 : Signaux de relaxation en Tlp(lH) mesurés sur le PE/POSS1 et PE/POSS2. Le signal de re-

laxation en Tlp(lH) obtenu avec la matrice de PE est rappelé a titre de comparaison.
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Les signaux de relaxation en Tlp(lH) obtenus avec les nanocomposites PE/POSS1 et
PE/POSS2 peuvent étre décrits, comme pour le PE, a I’aide de deux composantes expo-

nentielles. Les valeurs des temps de relaxation Tlp(lH) sont indiquées dans le tableau 14.

Echantillon Composante courte Composante longue
Tip('H) (ms) Tip('H) (ms)

PE/POSS1 3+0,5 2740,5

PE/POSS2 3+0,6 24+0,6

Tableau 14 : Valeurs des temps de relaxation TIP(IH) et des amplitudes relatives des deux compo-
santes décrivant le signal de relaxation en Tlp(IH) mesuré pour les échantillons PE/POSSI1 et

PE/POSS2, a température ambiante.

Nous observons que la valeur de Tlp(lH) associée a la composante courte du signal
de relaxation reste trés similaire, pour les copolymeres PE/POSS1 et PE/POSS2, a la va-
leur obtenue pour le PE seul. En revanche, la valeur de Tlp(lH) correspondant a la com-
posante longue diminue de fagon réguliere a mesure que le taux de charge augmente.
D’autre part, I’amplitude de la composante courte augmente entre le PE/POSS1 et le
PE/POSS2.

Dans ces deux copolymeres, les nanoparticules POSS sont isolées dans les do-
maines amorphes de la matrice de PE. Aussi, il devrait y avoir équilibre, par diffusion de
spin, entre les protons des segments de chaines en phase amorphe et ceux des nanoparti-
cules POSS. L’ensemble de ces protons (unités monomere en phase amorphe et nanopar-
ticules POSS) devrait majoritairement contribuer a la composante courte du signal de re-
laxation en Tlp(lH). La composante longue reste majoritairement associée aux protons des

cristallites de PE. L’augmentation du pourcentage de protons associés aux particules
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POSS, lorsque 1’on passe du PE au PE/POSS1 puis au PE/POSS2, augmente (0, 10 et 18%
de I’ensemble des protons du systéme), conjuguée a la diminution du taux de cristallinité
(71, 62 et 57 %) peuvent permettre de rendre compte, qualitativement, de I’augmentation
de I’amplitude de la composante courte.

Packer et al. ont montré, pour le polyéthyléne, que la valeur de Tlp(lH) associée a la
composante longue est étroitement liée a la taille des régions cristallines.®” Un compor-
tement similaire a été observé pour le polypropyléne isotactique.®” La diminution du
Tlp(lH) associé a la composante longue, observée lorsque le taux de charge augmente
jusqu’a 1,13% molaire, est compatible avec la diminution de la taille des cristallites de

PE, mise en évidence par DSC.
e Cas du PE/POSS3 et du PE/POSS4

La figure 71 présente les signaux de relaxation en Tlp(lH) des copolymeéres
PE/POSS3 et PE/POSS4, les signaux du PE, du PE/POSS2 et du POSS sont présentés a

titre de comparaison.

= PE

e PE/POSS2
PE/POSS3
PE/POSS4
POSS

Figure 71 : Signaux de relaxation en Tlp(lH) mesurés pour les échantillons PE/POSS3, PE/POSS4 et
POSS. Les signaux de relaxation en T, (‘H) obtenus pour PE et PE/POSS2 sont ajoutés a titre de

comparaison.
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Méme s’il est toujours possible de les décrire par deux composantes exponentielles,
I’allure des signaux de relaxation en Tlp(lH) mesurés avec les échantillons PE/POSS3 et
PE/POSS4 différe qualitativement, de celle obtenue sur les nanocomposites "faiblement"
chargés (PE/POSS1 et PE/POSS2). La valeur du temps de relaxation Tlp(lH) associée a

chacune des composantes sont reportées dans le tableau 15.

Echantillon Composante courte Composante longue
Tip("H) (ms) Tip("H) (ms)
PE/POSS3
40,5 29+0,5
PE/POSS4 4+0,6 69+0,6

Tableau 15 : Valeurs du temps de relaxation Tlp(lH) des deux composantes décrivant le signal de re-

laxation en TIP(IH) obtenu avec les échantillons PE/POSS3 et PE/POSS4, a température ambiante.

Dans les échantillons PE/POSS3 et PE/POSS4, le taux de cristallinité de la matrice
de PE est plus faible que dans le PE/POSS2; de plus, ce taux de cristallinité diminue entre
le PE/POSS3 et le PE/POSS4. On pourrait donc s’attendre, en premicre approche, a une
diminution de 1’amplitude associée a la composante longue du signal de relaxation en
Tlp(lH). D’autre part, nous avons montré que la taille des cristallites diminuait a mesure
que I’on augmente le taux de charge; de fait, on aurait pu s’attendre a une diminution de
la valeur de la composante longue du signal en Tlp(lH). Expérimentalement, nous obser-
vons que 1’amplitude de la composante courte augmente du PE/POSS3 au PE/POSS4 et
nous pouvons noter que la pente de la composante longue augmente lorsque le taux de
charge augmente. Nous pouvons indiquer aussi que la valeur de la composante longue du
signal en Tlp(lH) se rapproche de plus en plus de celle que I’on obtient sur le POSS seul

(80 ms), quand on passe du PE/POSS3 au PE/POSS4. Par ailleurs, nous avons montré que
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dans les échantillons PE/POSS3 et PE/POSS4, les particules POSS ont cristallisé et que
les cristallites sont de taille plus importante dans 1’échantillon PE/POSS4 que dans celui
de PE/POSS3. Enfin, nous pouvons préciser qu’en passant des échantillons PE/POSS2 au
PE/POSS3, puis au PE/POSS4, la fraction de protons associés aux particules de POSS
augmente considérablement: 18% a 28%, a 65%. Nous savons, en outre, que dans les na-
nocomposites "fortement" chargés, la cristallisation des particules POSS conduit a de pe-
tits domaines de taille égale a environ cent angstroms. Nous pouvons alors proposer
I’explication suivante: les protons de ces domaines contenant les cristallites de POSS ne
s’équilibrent plus complétement avec I’ensemble des protons des domaines amorphes de
PE. Ce mécanisme explique 1’augmentation de I’amplitude associée a la composante
longue du signal de relaxation en Tlp(lH) et le fait que la valeur de la composante longue
du signal en Tlp(lH) ne diminue pas, mais augmente et tend vers la valeur unique obser-
vée sur le POSS pur (80 ms). Ce mécanisme explique aussi le fait aussi que la compo-
sante courte du signal en Tlp(lH) reste toujours sensiblement identique pour I’ensemble
des échantillons: cette composante est toujours associée, majoritairement, a des protons
des domaines amorphes (zones peu concentrées, localement, en nanoparticules POSS).
Ces résultats ont en accord avec la taille des cristallites de POSS que nous avons estimé

par diffraction des rayons X aux grands angles.

4.1.3.2 Mesure du ij(IH) par lintermédiaire de la RMN du carbone 13

4.1.3.2.1 Signal de relaxation en Tlp(lH) du polyéthyléne

La figure 72 présente le spectre de RMN du °C (CP/MAS/DD) du PE obtenu avec
un temps de contact "H—"C de 100 us. Les attributions des différents pics sont rappelées

sur la figure.
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Figure 72 : Spectre de RMN du 13C du PE obtenu par CP/MAS/DD (temps de contact = 100 ps).

La faible intensité du pic des carbones des unités monomére dans les domaines
amorphes est liée a la faible valeur du temps de contact et aux couplages dipolaire 'H-"C,

trés faibles dans la phase amorphe.

La figure 73 présente 1’évolution de I’intensité des pics a & = 30,5 et 32,2 ppm en
fonction du temps de verrouillage de 1’aimantation des protons T dans la séquence de po-

larisation croisée a contact retardé.

= CH, (PE en phase cristalline)
® CH, (PE en phase amorphe)

—° 0,74
=

0,6

05 T T

Figure 73 : Echantillon de polyéthyléne: signaux de relaxation en Tlp(lH) déduits des pics a 30,5 ppm
(unités -CH,-CH,- en phase amorphe) et a 32,2 ppm (unités -CH,-CH,- en phase cristalline).



Les valeurs des temps de relaxation Tlp(lH) obtenues a partir des fonctions de re-
laxation en Tlp(lH) présentées a la figure 73 sont reportées dans le tableau 16. Le signal
de relaxation en Tlp(lH) déduit du pic a 32,2 ppm (PE cristallin) peut-&tre décrit par une
seule composante exponentielle et la valeur du Tlp(lH) est de 116 ms.

Le signal de relaxation en Tlp(lH) déduit du pic a & = 30,5 ppm (PE amorphe) pré-
sente deux composantes en Tlp(lH). Ce résultat peut étre attribué a deux effets conjoints.
D’une part, cette fonction de relaxation a été tracée a partir de 1’intensité du pic a 30,5
ppm; or, ce pic de faible intensité se superpose, en partie, au pic intense a 32,2 ppm. De
ce fait, nous retrouvons une composante longue de relaxation en Tlp(lH) aux temps longs
correspondant au signal de relaxation déterminé a 32,2 ppm (Tlp(lH) associé aux protons
de la phase cristalline). D’autre part, un autre effet est celui de la diffusion de spin de la

phase cristalline vers la phase amorphe durant le verrouillage de 1’aimantation des pro-

tons.
CHa (phase cristalline du PE) CH; (phase amorphe du PE)
T1p('H) (ms) 116,3+0,5 *116
6,5+0,5

Tableau 16 : Echantillon de polyéthyléne: valeurs des temps de relaxation Tlp(IH) obtenues a partir
des fonctions de relaxation en Tlp(lH) présentées a la figure 73. *La valeur de 116 ms correspond au
Tlp(lH) associé a la composante longue du signal de relaxation déterminé a 32,2 ppm; cette valeur a

été imposée lors de I’ajustement numérique d signal de relaxation obtenu a 32,2 ppm.

. . 1 7 .
Notons, qu’aux incertitudes de mesure, les valeurs de T;p('H) déduites des mesures
indirectes (via '>C) sont en accord avec celles obtenues a partir du signal de relaxation en

Tlp(lH), ¢tabli par observation directe des protons.

158




4.1.3.2.2 Signal de relaxation en Tlp(lH) des copolyméres PE/POSS

e Nanocomposite "faiblement" chargé: PE/POSS2:

La figure 74 présente le spectre RMN du '*C (CP/MAS/DD) du PE/POSS2 obtenu
avec un temps de contact 'H—'>C de 100 ps. Les attributions des différents pics sont rap-

pelées sur la figure.

Figure 74 : Spectre de RMN du BC du nanocomposite PE/POSS2 obtenu en CP/MAS/DD (temps de
contact = 100 ps).

En plus des pics associés aux carbones du polyéthyléne, nous observons une réso-

nance a 27,0 ppm des carbones CH, des groupements cyclopentyle du POSS.

Les signaux de relaxation en Tlp(lH) déduits de I’intensité des pics a & = 32,2; 30,5

et 27,0 ppm sont reportés sur la figure 75.



Figure 75 : Echantillon PE/POSS2: signaux de relaxation en Tlp(IH) obtenus par mesure indirecte
(via *C) a I’aide des pics a 32,2 ppm (carbones des unités monomére en phase orthorhombique , 30,5
ppm (carbones des unités monomeére en phase amorphe) et 27,0 ppm (carbones CH, des cyclopen-

tyles du POSS) ( m PE cristallin, ¢ PE amorphe, A CH, des cyclopentyles du POSS)

Le signal de relaxation en Tlp(lH) déduit du pic a 32,2 ppm (PE cristallin) est es-
sentiellement monoexponentiel. Le faible écart au comportement monoexponentiel (com-
posante aux temps courts, d’amplitude égal a 9 %) peut étre attribué a la contribution du
pic amorphe a I’intensité mesurée a & = 32,2 ppm, plus forte dans le PE/POSS2. La dimi-
nution du taux de cristallinité entre les échantillons PE et PE/POSS2 devrait en effet in-
duire une diminution de I’intensité du pic a 32,2 ppm, en regard de celui a 30,5 ppm: cette
réduction pourrait expliquer que cet effet soit plus marqué que pour le polyéthyléne seul.
Enfin, nous retrouvons comme lors des mesures par observation directe des protons, que
valeur du Tlp(lH) déterminée sur le signal de relaxation déduit du pic a & = 32,2 ppm (39
ms) est plus faible que pour le PE seul (116 ms). Ce résultat est en accord avec la diminu-
tion de la taille des cristallites de PE quand la concentration en charge de POSS aug-

mente.
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Le signal de relaxation en Tlp(lH) obtenu sur le pic a 30,5 ppm (PE amorphe) est
limité aux faibles temps de verrouillage inférieurs a 2 ms de 1’aimantation des protons.
Au-dela, la relaxation en Tlp(lH) des protons des cristallites de PE étant bien plus lente
que celle des protons en phase amorphe, I’intensité du pic a 30,5 ppm devient, en valeur
relative, trop faible devant celle du pic a 32,2 ppm. La valeur du Tlp(lH) associé aux pro-
tons des domaines amorphes, déterminée aux temps courts par cette mesure (4 ms), est
trés voisine de la valeur associée a la composante courte observée au cours des mesures
directes (3 ms).

D’autre part, le signal de relaxation en Tlp(lH) obtenu sur le pic a 30,5 ppm pré-
sente un écart a un comportement monoexponentiel. Cet écart résulte des mémes effets

que ceux mentionnés pour le polyéthyléne seul

Enfin, le pic a 27,0 ppm (CH; des cyclopentyles du POSS) conduit a un signal de
relaxation en Tlp(lH) superposable a celui obtenu sur le pic a 8 = 30,5 ppm, du moins jus-
qu’a un temps de verrouillage de 1’aimantation des protons de 2 ms. Ce résultat confirme,
comme nous 1’avions supposé lors de 1’analyse des mesures par observation directe, qu’il
y a équilibre, par diffusion de spin entre protons des segments de chaines en phase

amorphe et protons des particules POSS.
e Nanocomposites fortement chargés: cas du PE/POSS4
La figure 76 présente le spectre de RMN du °C (CP/MAS/DD) du PE/POSS4 obte-

nu avec un temps de contact 'H—'>C de 100 ps. Les attributions des différents pics sont

rappelées sur la figure.
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Figure 76 : Spectre de RMN du BC du nanocomposite PE/POSS4 obtenu en CP/MAS/DD (temps de
contact: 100 ps).

Nous observons les mémes pics sur les spectres de RMN du carbone 13 obtenus
avec le nanocomposite PE/POSS4 qu’avec 1’échantillon PE/POSS2. En revanche, du fait
du taux de charge plus ¢élevé, nous pouvons cette fois obtenir, avec une bonne précision,

le signal de relaxation en Tlp(lH) déduit des carbones CH des cyclopentyles du POSS.

Les fonctions de relaxation en Tlp(lH) déduites de I’intensité des pics a & = 32,2,

30,5, 27,0 ppm et 23,0 ppm sont présentées sur la figure 77.



Figure 77 : Echantillon PE/POSS4: signaux de relaxation en Tlp(lH) obtenus par mesure indirecte
(via *C) a I’aide des pics a 32,2 ppm (carbones des unités monomére en phase orthorhombique , 30,5
ppm (carbones des unités monomeére en phase amorphe), 27,0 ppm (carbones CH, des cyclopentyles
du POSS).et 23,0 ppm (carbones CH des cyclopentyles du POSS) (m PE cristallin, ¢ PE amorphe, A

CH, des cyclopentyles du POSS, ¥ CH des cyclopentyles du POSS).

Le signal de relaxation en Tlp(lH) déduit du pic a 32,2 ppm (PE cristallin) est es-
sentiellement monoexponentiel. La valeur du Tlp(lH) associée est treés similaire a celle
obtenue sur le pic a 32,2 ppm de 1’échantillon PE/POSS2. Ce résultat est compatible avec
une taille de cristallites similaire entre les deux échantillons (90 A et 80 A pour
PE/POSS2 et PE/POSS4, respectivement), résultat déduit des mesures de DSC.

Les signaux de relaxation en Tlp(lH) déduits des deux pics relatifs aux groupements
cyclopentyles des particules POSS (& = 27,0 et 23,0 ppm) sont identiques, comme atten-
du. Ces signaux de relaxation peuvent étre décrits par deux composantes exponentielles.
La composante courte est trés similaire a celle observée sur la fonction de relaxation en
Tlp(lH) déduite du pic a 30,5 ppm. Ce résultat suggere que I’aimantation d’une fraction
des particules POSS est équilibrée, par diffusion de spin, a I’aimantation des protons des
domaines amorphes. La composante longue du signal de relaxation obtenu avec les pics a
27,0 et 23,0 ppm pourrait résulter de la diffusion de pin des protons des cristallites de PE

vers les protons des nanoparticules POSS, au cours du verrouillage de I’aimantation. Ce-
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pendant, la relaxation aux temps longs apparait bien plus lente sur le signal déduit du pic
a 27,0 (ou 23,0) ppm que sur le signal a 32,2 ppm. Ce résultat indique que la composante
longue du signal de relaxation en Tlp(lH) déduit des pics associés aux particules POSS est
une composante "intrinséque", que 1’on peut attribuer, principalement, aux protons des
cristallites de POSS. Cette interprétation est d’ailleurs confirmée par la proximité des va-

leurs de Tlp(lH) de cette composante et de celle obtenue sur le POSS seul.

Enfin, ces expériences montrent clairement que le signal de relaxation en Tlp(lH)
mesuré par observation directe est essentiellement gouverné, aux temps longs, par les pro-

tons des cristallites de POSS.

4.1.3.3 Mesure du Tlp(]H) par l’intermédiaire de la RMN du silicium 29

L’intérét d’utiliser le silicium 29 pour la mesure indirecte des fonctions de relaxa-
tion en Tlp(lH) des protons est d’observer, sélectivement, la relaxation des protons
proches des particules POSS.

La figure 78 présente les signaux de relaxation en Tlp(lH) obtenus a 1’aide de ces
mesures, pour les différents nanocomposites PE/POSS ainsi que pour le POSS seul. Ces
fonctions de relaxation ont été déduites de I’intensité du pic unique observé sur les

spectres RMN #Si (silicium des particules POSS).
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Figure 78 : Signal de relaxation en TIP(IH) pour I’ensemble des nanocomposites ainsi que pour le

POSS seul. Ces différents signaux ont été obtenus, de facon indirecte, par observation du silicium 29.

Pour I’ensemble des échantillons, les signaux de relaxation en Tlp(lH) présentent

une décroissance trés voisine d’une monoexponentielle.

Dans le cas du PE/POSS2, le signal de relaxation en Tlp(lH) est bien superposable
au signal de relaxation en Tlp(lH) déduit du pic des carbones CH, des groupements cy-
clopentyle du POSS par la mesure indirecte via °C.

En revanche pour le nanocomposite PE/POSS4, le signal de relaxation en Tlp(lH)
déduit du pic *’Si et celui déduit du pic des carbones CH, du POSS différent: la compo-
sante courte n’apparait plus au niveau du signal de relaxation déduit du pic *’Si. Nous ex-
pliquons cette différence par les valeurs du temps de contact utilisé lors des expériences
en RMN via °C et 2°Si : 3 ms en RMN #°Si et 100 ps en RMN 3C. Au cours du transfert
d’aimantation "H—X (*°C ou ?’Si), la relaxation en Tlp(lH) de ’aimantation des protons
se poursuit. Le temps de contact 'H—?’Si étant du méme ordre de grandeur que la valeur
de Tlp(lH) associée a la composante courte du signal de relaxation déduit des pics °C du

POSS, cette composante n’apparait plus sur le signal de relaxation via 28i (de fagon aussi
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apparente qu’en RMN °C du moins). Par contre, ’évolution aux temps longs des signaux

de relaxation en Tlp(lH) via 1°C et via ’Si sont tout a fait similaires.

Considérons maintenant 1’évolution du signal de relaxation en Tlp(lH) (obtenu via
RMN ?°Si) avec la concentration en POSS. Les valeurs de Tlp(lH) obtenues pour les
¢chantillons PE/POSS1 et PE/POSS2 sont trés proches et proches également de la valeur
de Tlp(lH) associée aux protons des domaines amorphes de PE. Ce résultat, en accord
avec les mesures indirectes via "°C, est compatible avec un schéma d’organisation en
masse dans lequel les particules POSS sont dispersées et isolées au sein des domaines
amorphes.

A T’inverse, le signal de relaxation en Tlp(lH) obtenu par RMN du *’Si avec
I’échantillon PE/POSS4 présente un comportement bien distinct de celui des échantillons
"faiblement" chargés (PE/POSS1, PE/POSS2) et trés similaire a celui déterminé, dans les
mémes conditions, avec la charge POSS seule. Bien que les plaquettes de POSS soient lo-
calisées dans les domaines amorphes de PE, ces données confirment que les protons des
cristallites de POSS relaxent (en Tlp(lH)) de maniére indépendante de la majorité des pro-
tons des domaines amorphes de PE. Cette composante supplémentaire au signal de relaxa-
tion en Tlp(lH) est en accord avec la taille estimée (une centaine d’angstroms) , par dif-
fraction des rayon X, pour les assemblages cristallins de POSS de cet échantillon.

Enfin, pour le composite PE/POSS3, la mesure de Tlp(lH) via *’Si s’avére trés
proche de celles obtenues avec les systemes PE/POSS1 et PE/POSS2. Ce résultat suggere
que, dans cet échantillon, la proportion de particules POSS assemblées sous forme de pla-
quettes est relativement limitée. De petits cristallites de POSS sont néanmoins présents
dans la phase amorphe de ce nanocomposite, comme 1’ont montré les mesures de diffrac-
tion des rayons X aux grands angles.

En résumé, I’ensemble des résultats des mesures de T, ('H) et Tlp(lH) présentés sont
en accord avec les mesures de DSC et de diffraction des rayons X aux grands angles. De
plus, la connaissance précise de la relaxation des protons sera trés utile pour la détermina-
tion des conditions expérimentales des expériences de RMN a deux dimensions que nous

présenterons dans le dernier chapitre de ce travail.
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5 Conclusion

Notre étude a porté sur 1’organisation en masse de copolyméres PE/POSS. Le po-
lyéthyléne (PE) et le POSS ayant tous deux tendance a cristalliser, les copolymeres
PE/POSS présentent des organisations a 1’état solide relativement complexes.
L’utilisation combinée de la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), de la diffraction
des rayons X aux grands angles (DRX) et de la résonance magnétique nucléaire (RMN,
mesure des temps de relaxation des protons) a permis d’étudier 1’évolution de la structure
formée par les copolymeres PE/POSS lorsque la concentration en POSS augmente.

L’introduction des nanoparticules POSS au sein de la matrice de polyéthyléne af-
fecte son organisation semi-cristalline, en conduisant notamment & une diminution du
taux de cristallinité et de la taille des cristallites lorsque le taux de charge augmente. Plus
précisément, nous avons montré¢ qu’il existe une distribution importante de la taille des
cristallites et que les composites les plus chargés (PE/POSS3 et PE/POSS4) sont caracté-
risés par une population significative de petits cristaux de polyéthyléne. Ces comporte-
ments sont, qualitativement du moins, similaires a celui observé sur des structures plus
classiques de type polyéthyléne branché, pour lesquels une chute du taux de cristallinité
et de la taille de cristallites est mis en évidence a mesure que le taux de comonomére
augmente. En revanche, dans les copolyméres PE/POSS, il existe une transition structu-
rale gouvernée par le taux de charge. Aux faibles concentrations en POSS (PE/POSS1 et
PE/POSS2), les nanoparticules POSS sont isolées et dispersées au sein de la phase
amorphe de la matrice. En revanche, au-dela d’une concentration critique en POSS, les in-
teractions POSS-POSS deviennent dominantes et conduisent a leur auto-assemblage sous
forme d’entités de géométrie plaquettaire. La taille des cristallites de POSS est d’une cen-
taine d’angstroms. Il est nécessaire de préciser que la présence d’assemblages non cristal-
lins de particules POSS (agrégats) n’est pas a exclure dans le cas des composites dont le
taux de charge est supérieur a la concentration critique. Dans le cas présent, le taux de
charge critique @, se situe autour de 1,13 % molaire. Sur la base de ces résultats, il est
possible de proposer des schémas d’organisation structurale pour les différents nanocom-

posites, comme illustré sur la figure 79.
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Figure 79 : Représentation schématique de I’organisation a 1’état solide de nanocomposites PE/POSS

en fonction du taux de charge en POSS.
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CHAPITRE 5 ETUDE DE LA DYNAMIQUE
DES CHAINES DE POLYETHYLENE EN
PHASE AMORPHE
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Chapitre 5 Etude de la dynamique des
chaines de PE en phase amorphe

1 Introduction

L’étude de I’organisation a 1’état solide des nanocomposites PE/POSS nous a per-
mis de mettre en évidence deux types d’organisation :

- Dans le cas des nanocomposites faiblement chargés (PE/POSS1 et PE/POSS2), les
nanoparticules POSS sont dispersées dans la phase amorphe de la matrice de PE.

- Dans le cas de 1’échantillon PE/POSS3, de petits cristallites apparaissent et dans
le cas du PE/POSS4, les nanoparticules POSS sont auto-assemblées sous forme d’entités
plus grosses.

Dans ce chapitre, il s’agit de s’intéresser a la dynamique des portions de chaines de
polyéthyléne en phase amorphe et, en particulier, d’étudier par RMN du solide 1’influence
des nanoparticules POSS sur les mouvements moléculaires des segments de ces chaines

amorphes.

Les parameétres spectraux sensibles aux mouvements moléculaires sont nombreux
en RMN du solide : déplacements chimiques et forme des pics de RMN du carbone 13 ou
allure des pics de RMN du proton, temps de relaxation, interactions dipolaires carbone-
proton et anisotropies de déplacement chimique, sont susceptibles d’apporter de nom-

breux renseignements sur la dynamique des chaines polymeres.

Nous présenterons dans un premier temps les spectres de RMN du proton des copo-
lymeéres PE/POSS. Puis, nous exposerons différents types d’expériences, en particulier la
mesure des temps de relaxation transverse des protons et des carbones de la phase

amorphe en fonction de la température. Nous compléterons ces €tudes par des mesures du
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couplage dipolaire *C-'H a température ambiante. Les données obtenues sur les diffé-

rents nanocomposites, ainsi que sur le polyéthyléne, seront comparées entre elles.

2 Spectres de RMN du proton des
copolymeres PE/POSS

La figure 80 présente les spectres de RMN du proton en conditions statiques (ab-
sence de rotation de 1’échantillon a I’angle magique) de nos différents échantillons, obte-
nus par la séquence d’impulsion simple. Ces expériences ont été réalisées a température

ambiante.

POSS

PE/P0OSS4

PE/POSS3

PE/POSS2

PE/POSS1

T T T T T T
300 200 100 0 -100 -200 -300 ppm

Figure 80 : Spectres de RMN du 'H du PE, du POSS et des différents nanocomposites PE/POSS ob-

tenus a température ambiante, en conditions statiques.

La forme du spectre de RMN du proton est révélatrice de la mobilité des portions
de chaines impliquées dans les différents domaines formés par les polymeéres semi-
cristallins. Le spectre de RMN du proton du polyéthyléne est en effet constitué d’une raie

large (I’étendue spectrale est d’une centaine de kilohertz) surmontée d’une composante
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¢étroite et de relativement faible amplitude. Les portions de chaines présentant une grande
mobilité (celles des domaines amorphes, a température ambiante) contribuent au pic étroit
et celles participant aux domaines cristallins contribuent au pic trés large. Il intervient
aussi une troisiéme phase, située a ’interface des cristallites et des régions amorphes: la
phase amorphe contrainte. La mobilité¢ des segments de chaines au sein de cette phase est
plus faible que celle des segments des régions amorphes libres. Il n’est pas possible de
distinguer, facilement, la contribution de cette phase sur les spectres de RMN du proton;
c’est en revanche beaucoup plus facile de la distinguer sur le signal de relaxation trans-

verse, comme nous le présenterons dans la suite de notre travail.

Du fait de son amplitude relativement faible (dans certains nanocomposites
PE/POSS1, PE/POSS3 en particulier) et de la superposition avec la composante cristal-
line, il est difficile d’estimer la largeur & mi-hauteur de la composante fine. Aussi, pour
faciliter la mesure de la largeur de cette contribution en vue de la comparaison entre
¢chantillons, nous avons choisi de présenter le spectre de RMN du proton du PE, ainsi
que ceux des nanocomposites PE/POSS obtenus, a une vitesse de rotation de 5 kHz.
Comme nous 1’avons expliqué dans le chapitre "Techniques expérimentales, méthodes
d’analyse", la rotation de I’échantillon autour de 1’angle magique permet d’affiner les
raies, a condition que la force de 1’interaction dipolaire soit inférieure a la vitesse de rota-
tion de 1’échantillon et dans notre cas, il devient alors plus aisé de mesure la largeur a mi-
hauteur de la composante amorphe.

La figure 81 présente les spectres de RMN du proton du PE, des différents nano-
composites PE/POSS et du POSS a une vitesse de rotation de 5 kHz. Pour le PE, méme a
une vitesse de rotation de 5 kHz, il est difficile de mesurer la largeur a mi-hauteur de la
contribution fine; cette vitesse permet d’affiner la contribution liée a 1’amorphe libre,
mais elle n’est pas suffisante pour rétrécir la composante cristalline. Aussi, pour cet
¢chantillon, nous lirons plutdt la largeur aux trois quarts de hauteur: environ 3 kHz. Cette
contribution surmonte la raie large, d’une centaine de kilohertz, provenant des protons des

domaines cristallins.
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Figure 81: Spectres de RMN du 'H obtenus a Vyas = 5 kHz du PE, du POSS et des différents nano-

composites PE/POSS, a température ambiante.

Dans les copolymeéres, nous retrouvons les contributions déja observées pour le PE.
Nous pouvons observer que I’amplitude de la composante cristalline diminue a mesure
que le taux de charge augmente, ce qui est la manifestation d’une baisse du taux de cris-
tallinit¢ que nous avons déja évoquée. Par ailleurs, dans les copolymeéres, cette compo-
sante large garde sensiblement la méme largeur que dans le PE seul (une centaine de kilo-
hertz), comme attendu.

En comparaison avec le PE, nous observons que la largeur de la composante fine,
liée a la phase amorphe, varie en fonction du taux de charge; une étude plus approfondie

de ces largeurs de raie sera présentée dans ce chapitre.
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3 Etude de la dynamique des chaines de
PE en phase amorphe par RMN du
proton

3.1 Partie théorique

La RMN du proton permet d’étudier 1’hétérogénéité des mouvements dans les po-
lymeéres semi-cristallins, a température supérieure a la température de transition vitreuse
(Ty) de la phase amorphe et la mobilité est directement reliée aux propriétés physiques
(propriétés mécaniques notamment). L’analyse de la précession libre des protons (FID)
permet d’étudier les mouvements présents dans les polymeéres. La précession libre des
protons correspond au retour a 1’équilibre de 1’aimantation transversale des protons aprés
une impulsion de 90°. Cette décroissance de 1’aimantation transversale en fonction du
temps vers une valeur nulle est caractérisée par le temps de relaxation To('H).

L’allure de la décroissance dans le temps des protons d’un échantillon est gouver-
née par les interactions dipolaires homonucléaires. Pour les protons impliqués dans une
phase cristalline ou pour une phase amorphe a 1’état vitreux a une température T < Ty,
I’absence de mouvements moléculaires conduit a une relaxation en T,('H) des protons se-
lon leurs couplages dipolaires statiques ; par conséquence, la relaxation est treés rapide (de
I’ordre d’une vingtaine de microsecondes). A I’inverse, dans le cas d’une phase amorphe
a T > T, il existe un effet de moyenne (partielle) sur les couplages dipolaires 'H-'H, Ia
relaxation se fait d’autant plus lentement que les mouvements locaux sont rapides. Enfin,
dans le cas d’un polymere semi-cristallin, a une température T telle que T, <T <T; (avec
Ty, température de fusion), I’allure de la décroissance dans le temps des protons d’un
¢chantillon peut étre décrite par la superposition de plusieurs composantes associées a des
régions de mobilité différente qui moyennent plus ou moins les interactions dipolaires "H-

'H.
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Dans cette section, nous présenterons une comparaison de la précession libre et des
temps de relaxation des protons T>('H) de la phase amorphe (Tz,l(lH)) des différents
¢chantillons, a différentes températures. Cette étude constitue une premiere approche ra-
pide pour suivre 1’évolution de la mobilité des segments de chaines dans la phase

amorphe des nanocomposites, en fonction de la concentration en POSS.

3.2 Résultats

3.2.1 Signal de relaxation transverse des protons de la matrice de PE

Le signal de relaxation transverse des protons du PE obtenu par la séquence d’écho
solide a température ambiante est reporté sur la figure 82. Ce signal présente une allure
complexe et en premicre approximation, nous pouvons distinguer trois régimes :

- une décroissance rapide (jusqu’a environ 20us), associée a une grande partie
(68%) des protons du PE.

- une décroissance intermédiaire qui se manifeste entre 20 et environ 100 ps.

- la fin de la précession libre présente une décroissance lente et correspond a un

pourcentage relativement faible de protons (de 1’ordre de 17%).

Ce comportement assez complexe résulte, schématiquement, de la superposition de
trois types de signaux de relaxation en T,('H), chacun étant 1ié a une phase de la matrice
semi-cristalline. Le premier régime est attribué¢ a la contribution des protons de la phase
cristalline; le second, a la phase amorphe contrainte et le dernier, a la phase amorphe
libre.*?

La différence de mobilité des segments de chaines au sein de ces trois phases, qui
existe a température ambiante, se traduit par une relaxation en T>('H) plus ou moins ra-
pide: rapide pour les protons de la phase cristalline, les couplages dipolaires 'H-'H

n’étant pas moyennés par les mouvements, et lente pour la phase amorphe libre. En effet,
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a une température supérieure a la température de transition vitreuse (Ty~ -120°C), il
existe des mouvements rapides de réorientation des segments de chaine qui permettent de

moyenner, en partie, les couplages dipolaires 'H-'H.

0,14

I/

0,01 T T T T
0 100 200
temps (us)

Figure 82 : Signal de précession libre des protons du polyéthyléne a température ambiante.

Dans cette section, nous nous intéressons a la mobilité des chaines de PE au sein de
la phase amorphe; a ce titre, il s’agit d’étudier le troisieme régime du signal de relaxation
transverse (aux temps longs). Aussi, en se plagant aux temps suffisamment longs, nous
pouvons accéder a la valeur du T»('H) associée a cette composante. De ce fait, nous ne fe-
rons pas appel a une description mathématique précise des deux autres composantes (cris-

talline et amorphe contraint).

3.2.2  Signal de relaxation transverse des protons du POSS

Le signal de précession libre des protons du POSS seul est présenté sur la figure 83.
La relaxation transverse de ces protons est trés rapide; le signal associé chute en effet de

deux décades sur un temps de I’ordre de 50 us.
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Figure 83 : Signal de précession libre des protons du POSS a température ambiante.

Le signal de relaxation mesuré dans le POSS est dominé par la réponse des protons
des groupements méthyleéne des cyclopentyles liés a la cage SigO;, qui représentent 70 %
de I’ensemble des protons de la charge.

A partir de ce signal de relaxation transverse, il est possible de déterminer le temps
de relaxation T,('H) associé & cette derniére : 25 ps. Si on compare cette valeur a celle as-
sociée a la relaxation transverse des protons de la phase cristalline du PE (environ 14,5
us,), nous pouvons supposer qu’il existe des mouvements des protons des groupements
cyclopentyle suffisants pour avoir des couplages 'H-"H résiduels plus faibles que la va-
leur statique. Néanmoins, cette valeur de 25 ps reste faible et nous pouvons présumer que

ces mouvements sont de faible amplitude.

3.2.3 Evolution du signal de relaxation transverse des protons dans les

nanocomposites PE/POSS

La figure 82 présente 1’évolution du signal de relaxation transverse des protons en

fonction du taux de charge, mesuré a la température ambiante.
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Figure 84: Evolution du signal de relaxation transverse des protons mesuré pour les nanocomposites
PE/POSS a la température ambiante. Les résultats obtenus sur le PE sont rappelés, pour comparai-

son.

Nous pouvons observer que les nanocomposites PE/POSS1, PE/POSS2 et
PE/POSS3 présentent un signal de relaxation transverse qui peut étre décrit a I’aide de
trois composantes, comme pour le polyéthyléne seul. Qualitativement, 1’allure de ce si-
gnal reste la méme pour ces trois échantillons. Quantitativement, il existe une différence
au niveau des pourcentages des protons des trois phases et également sur la valeur de
To('H) associée a la composante amorphe libre, que nous évoquerons dans la suite de
cette section.

En revanche, pour le PE/POSS4, nous observons une forme un peu différente du si-
gnal de relaxation transverse des protons, aux temps courts principalement. En effet, on
ne distingue plus aussi facilement que dans le polyéthyléne les phases cristalline et
amorphe contrainte. Une des raisons de cette différence est la diminution du taux de cris-
tallinité et de la taille des cristallites. Une autre raison, qui parait essentielle, est qu’a ce
taux de charge, le nombre de protons du POSS, par rapport a I’ensemble des protons du

copolymere, est en quantité relativement importante (35%). Or, nous avons précédem-
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ment montré que le signal de relaxation transverse du POSS est rapide (de 1’ordre de
50ups) ; aussi, aux temps courts, le signal de relaxation transverse mesuré sur 1’échantillon

PE/POSS4 est affecté par les protons du POSS.

Afin d’observer la mobilité de la phase amorphe libre, il est nécessaire de travailler
a des températures supérieures a la température de transition vitreuse de la matrice (T,)*.
De plus, la température utilisée pour ces expériences ne doit pas étre trop élevée afin
d’éviter la fusion des cristallites de la matrice présentant les plus petites tailles caractéris-

tiques.

Sur la base des études effectuées par DSC sur les différents échantillons (section 2
du chapitre 4), nous avons choisi de travailler a température ambiante, 35°C et 40°C. Ces
mesures du signal de relaxation transverse a différentes températures permettront de com-
parer, en premiére approche, le comportement des chaines en phase amorphe en fonction
du taux de charge. Les signaux de relaxation transverse des protons du PE et des nano-
composites en fonction de la température sont présentés en annexes. Leur analyse montre
que la composante rapide associée aux protons de la phase cristalline ne varie pas en
fonction de la température pour I’ensemble des échantillons, en accord avec les tempéra-
tures choisies inférieures a la température de fusion. D’autre part, les composantes inter-
médiaires et longues évoluent en fonction de la température: leur amplitude ainsi que la

1 S .
valeur du T,("H) associée a chacune de ces phases varie.

A partir du signal de relaxation transverse des différents échantillons et plus préci-
sément, en isolant la composante longue correspondant a la phase amorphe libre, il est

possible de déterminer le temps de relaxation T, ('H) associé a cette derniére.

*Dans le cas de notre polymere, T, est attendue a environ -120°C (par DSC), va-
leur obtenue pour un polyéthyléne présentant des caractéristiques moléculaires, une mi-
crostructure ainsi qu’une histoire thermique trés proches du polyéthyléne de notre

étude.””
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Nous suivrons la variation de la valeur du Tz,l(lH) en fonction du taux de charge et de la
température ; ceci nous permettra d’étudier 1’évolution de la mobilité des segments de
chaine de PE en phase amorphe. Il est important de préciser que nous ne considérerons
pas dans ce travail la phase amorphe contrainte. La figure 85 présente la variation de ce
temps de relaxation T, ('H) en fonction de la température du PE et de I’ensemble des

échantillons PE/POSS.
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Figure 85 : Variation du temps de relaxation Tz,l(IH) en fonction de la fraction molaire de POSS et

de la température.

A température ambiante, le temps de relaxation T, ('H), associé a la composante
longue du signal de relaxation transverse, mesuré sur les nanocomposites est inférieur a
celui mesuré sur la phase amorphe du PE seul. Nous pouvons par ailleurs noter que la va-
riation entre échantillons est faible.

Lorsqu’on augmente la température de 1’ambiante a 35°C, chaque échantillon voit
sa valeur de Tz,l(lH) augmenter. Cette évolution est liée a une moyenne supplémentaire
des couplages dipolaires 'H-'H par les mouvements moléculaires des protons des CH, des

segments de chaine en phase amorphe. Méme si le temps de relaxation Tz,l(lH) du
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PE/POSS4 est systématiquement plus court que celui du PE/POSSI1, ce qui indique une
diminution de la mobilité de la matrice en présence de nanoparticules POSS, il est diffi-
cile a partir de ces données de classer les copolymeéres PE/POSS en fonction de leur mo-
bilité, les différences observées entre échantillons étant trop faibles pour étre significa-
tives. Aussi, un examen plus précis et plus fin de la dynamique de chaines en phase
amorphe au sein de ces nanocomposites est présenté dans la section suivante, a 1’aide de

mesures sélectives des temps de relaxation transverse des carbones 13.

4 Etude de la dynamique des chaines de
PE en phase amorphe par RMN du
carbone 13

Nous présenterons, dans cette partie, la dépendance en température des largeurs de
raie pour les carbones des segments de chaines de PE en phase amorphe. L’influence du
taux de charge sur leur dynamique locale sera en particulier considérée. Cette section sera
complétée par des mesures du couplage dipolaire hétéronucléaire BC-'H associé aux

groupements CH; des particules POSS.

4.1 Variation avec la température des largeurs de raie en RMN du

carbone 13

La méthode que nous allons utiliser pour 1’étude des mouvements en phase amorphe
repose sur 1’élargissement des raies avec la température. Avant de présenter les résultats
obtenus sur les nanocomposites PE/POSS, nous rappellerons, de maniére succincte,

quelques notions théoriques relatives a ces expériences.
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4.1.1 Partie théorique

Les causes d’¢largissement des résonances en RMN du carbone 13 ont été étudiées
en détail par Vanderhart.®> Elles comprennent des contributions statiques: il s’agit
d’¢élargissements de pics induits par des distributions de déplacement chimique ainsi que
par des variations de la susceptibilité magnétique au sein de 1’échantillon, ou encore de la
distorsion des liaisons et des inéquivalences conformationnelles. Il existe aussi des élar-
gissements d’origine dynamique. Ces derniers proviennent de la modulation par les mou-
vements moléculaires de I’anisotropie de déplacement chimique ou de la modulation par
le mouvement du couplage dipolaire *C-"H. Ainsi, la largeur & mi-hauteur Av;,, du pic

d’un type de carbone 13 donné peut s’exprimer sous la forme générale (équation 1):

Av,, = L +7le +
2

1
m ﬂ-TZ

g (1)

dans laquelle 7, 2* désigne le temps de relaxation transverse apparent, (T )™ décrit
I’¢largissement induit par les différentes contributions d’origine statique, décrites précé-
demment.

Dans cette équation (1), le terme (1/nT,s) est li¢ a la relaxation du carbone 13 in-
duite par la modulation, par les mouvements moléculaires, de I’anisotropie de déplace-
ment chimique associée au carbone que 1’on considére. La modulation de 1’anisotropie de
déplacement chimique par des mouvements moléculaires impliquant des fréquences com-
parables a la vitesse de rotation de 1’échantillon (dans notre cas, 5 kHz) peut donner lieu,
pour des carbones ayant une grande anisotropie de déplacement chimique, a une contribu-
tion efficace a la relaxation du carbone correspondant et donc, des ¢largissements de raie
en 1/nTys.

La contribution (1/ntT2y) figurant dans I’équation (1) est liée a la modulation, par
les mouvements moléculaires, de I’interaction dipolaire *C-'H. Ce mécanisme de relaxa-

tion concerne donc les carbones protonés, caractérisés par un couplage dipolaire hétéro-
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nucléaire fort. Cette contribution a la relaxation du carbone 13 est d’autant plus efficace
que la fréquence des mouvements moléculaires se rapproche de I’intensité du champ
d’irradiation utilisé pour le découplage des protons, exprimée en kilohertz (dans notre
cas, 75 kHz). Dans notre étude, la contribution en (1/nT,s) a la largeur a mi-hauteur Ay,
est plus faible que la contribution en (1/ntT,y); 1’anisotropie de déplacement chimique est
de I’ordre de 40 ppm (environ 3 kHz) pour un groupement méthyleéne CH,.“*? Ce résultat

est valable pour I’ensemble des échantillons.
Dans des conditions expérimentales données, la variation de la largeur de raie est

essentiecllement due a une variation de la fréquence des mouvements moléculaires. C’est a

ce type de variation que nous allons nous intéresser.

4.1.2 Résultats

Pour notre étude, nous employons une séquence de polarisation directe des car-
bones '* (MAS/DD). Nous avons travaillé a ’aide des spectres de RMN *C obtenus, de
facon sélective, sur la phase amorphe du PE et des nanocomposites. Pour cela, nous avons
joué sur la différence des valeurs de T;(>C) des carbones des phases amorphe et cristal-
line du PE. Il s’avére que la valeur du T1(13C) associée a la partie cristalline est bien supé-
rieure a celle de la composante amorphe. En effet, pour une taille de cristallites de PE de
I’ordre de 2004, la valeur du T1(**C) de la composante cristalline est d’environ 500s

(pour un champ magnétiqueB~0 standard®?) et de 175 ms pour la composante amorphe.(és)

Si on compare un spectre de RMN du °C obtenu avec un délai de répétition de 500
s (cas a)) avec un autre spectre de RMN du "°C obtenu avec un délai de répétition plus
court (0,7s, cas b)), comme I’illustre la figure 86, nous pouvons observer que la compo-
sante cristalline, observée dans le premier cas a & = 32,2 ppm (cas a)), disparait dans le

deuxiéme cas (cas b)). En utilisant un délai de répétition court (0,7 s), nous pouvons ob-
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tenir sur le polyéthyléne, un spectre de RMN du "*C présentant un pic unique a 30,5 ppm

qui correspond a la réponse des carbones 13 de la phase amorphe.

a)

b)

Figure 86 : Spectres de RMN du 3C obtenus par polarisation directe (MAS/DD), sur le PE. En a), le
temps de répétition utilisé est de 500 s, en b) il est de 0,7 s.

Un exemple de spectre de RMN du °C obtenu dans les mémes conditions, sur les
nanocomposites PE/POSS, est présenté sur la figure 87. Nous distinguons bien sur ce
spectre le pic correspondant a la phase amorphe du PE (8 = 30,5 ppm) ainsi que les pics
correspondant aux carbones des groupements cyclopentyle de la charge POSS (CH, a 6 =

27,0 ppm et CH a & = 23,80 ppm).
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Figure 87 : Spectre de RMN du 3C obtenu en polarisation directe (MAS/DD), sur I’échantillon

PE/POSS4. Le temps de répétition a été volontairement choisi a une valeur courte, de 0,7 s.

Les spectres de RMN du >C obtenus en polarisation directe (MAS/DD) avec un
temps de répétition court (spectres de la phase amorphe) sur une gamme de température
assez étendue (-30°C a 40°C) ont été enregistrés pour les échantillons de PE, PE/POSS2
et PE/POSS4. La figure 88 présente la variation avec la température de la largeur a mi-
hauteur Av, mesurée sur le pic correspondant aux carbones de la phase amorphe pour les

trois échantillons précédemment cités.
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Figure 88 : Evolution avec la température de la largeur a mi-hauteur Av;,; du pic associé aux car-
bones des segments de chaines de PE en phase amorphe: (m) pour le PE, (o) pour le PE/POSS2 et (A)
pour le PE/POSS4.



Nous pouvons constater, pour I’ensemble des échantillons, que la largeur a mi-
hauteur Av,,, augmente lorsque la température diminue. Pour des raisons expérimentales
(difficultés a stabiliser de fagon concomitante la température et la vitesse de rotation de
I’échantillon), il n’a pas été possible d’explorer le comportement de nos échantillons a
plus basse température.

Cet élargissement est induit par la modulation du couplage dipolaire *C-'H des
groupements CH, des segments de chaines en phase amorphe par les mouvements molé-

culaires.

Les mouvements moléculaires a I’origine de cet élargissement sont ceux impliqués
dans la transition vitreuse du polyéthyléne.(64) Le maximum de cet élargissement par le
mouvement est observé lorsque la fréquence des mouvements moléculaires est égale a
I’intensité (exprimée en unités de fréquence) du champ d’irradiation des protons (75 kHz
dans notre étude). Dans notre cas, nous n’observons pas ce maximum entre -30°C et
+40°C, mais la partie de la courbe que nous présentons montre 1’¢largissement de la raie

des carbones de la phase amorphe, par le mouvement.

Afin de bien comparer les trois échantillons PE, PE/POSS2 et PE/POSS4, il est né-
cessaire de supposer que le terme (7rT2res)'1 dans la formule (1) est le méme dans chacun

des échantillons pour la raie des carbones des carbones de la phase amorphe.

Lorsqu’on compare les trois courbes de la figure 88, nous pouvons observer
qu’elles présentent une allure trés similaire, mais avec un décalage en température entre
¢chantillons. Ce résultat montre qu’il est nécessaire d’augmenter la température pour les
¢chantillons PE/POSS2 et PE/POSS4 par rapport au PE, afin d’amener les mouvements
moléculaires de I’ensemble des segments de chaines de la phase amorphe de ces échantil-
lons a la méme fréquence que ceux de la phase amorphe du PE pur. En d’autres termes, si
nous raisonnons a température fixe, les segments de chaine du PE/POSS2 et du

PE/POSS4 présentent des mouvements bien plus lents que ceux observés dans le PE.
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Dans le cas du PE/POSS4, il est possible de s’intéresser a la mobilité des groupe-
ments de POSS. Pour cela, nous utilisons 1’expérience de MAS/DD précédente afin
d’observer I’évolution avec la température de la largeur a mi-hauteur du pic correspon-
dant aux carbones CH, des groupements cyclopentyle du POSS. La figure 89 illustre la
variation de la largeur a mi-hauteur avec la température, pour le pic associé aux carbones

des CH, des groupements cyclopentyle, dans le cas de I’échantillon de PE/POSS4.
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Figure 89 : Evolution avec la température de la largeur a2 mi-hauteur Av,,, du pic associé aux car-

bones des CH, des cyclopentyles liés a la cage SigO;, du POSS, pour le nanocomposite PE/POSS4.

Nous pouvons noter que la largeur a mi-hauteur n’évolue sensiblement pas en fonc-
tion de la température. Des expériences d’analyse mécanique dynamique en fonction de la
température ont montré, pour un poly(cyclopentyle méthacrylate), que la relaxation v, at-
tribuée aux mouvements du cycle, apparait vers -180°C (a 180 Hz).“® Afin d’expliquer
ces résultats, nous pouvons proposer deux hypothéses. D’une part, nous pouvons supposer
que, dans la gamme de température explorée au cours de cette expérience, les groupe-
ments cyclopentyle du POSS présentent, comme dans le poly(cyclopentyle méthacrylate),
des mouvements d’inversion du cycle cyclopentyle trés rapides, de fréquence trop ¢levée
(supérieure a la dizaine de kilohertz) pour pouvoir entrainer un élargissement de la lar-
geur de raie. D’autre part, il est possible qu’il n’existe pas de mouvements de ces cycles,
en raison de I’auto-assemblage des particules POSS. La mesure du temps t;4 que nous

présentons dans la section suivante permettra de préciser les résultats.
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5 Mesure des couplages dipolaires carbone
13-proton (°C-"H)

5.1 Partie théorique

Soit <b®>, la moyenne de poudre du carré de I’interaction dipolaire '*C-"H:

_ 2
2 42 (1 3ios 9) S

<bz>z<%7’ém (1)

Ten

ou rcy désigne la longueur du vecteur internucléaire C-H et 6 1’angle fait par ce vecteur
avec le champ statique By. Le couplage dipolaire dépend a la fois de la distance entre les
deux noyaux couplés (via le terme en 72, ) et de la mobilité de la liaison C-H (via le terme
en 30052-1).

Il est possible de déterminer la force de I’interaction dipolaire *C-"H en suivant la
montée de polarisation des carbones au cours du processus de transfert d’aimantation des
protons vers le carbone considéré.®” Ces montées de polarisation BC-'H sont détermi-
nées en reportant I’intensité des pics des spectres de RMN °C obtenus en CP/MAS/DD,
pour différentes valeurs du temps de contact tcp. Ces courbes présentent généralement
plusieurs régimes:

- un transfert d’énergie cohérent aux temps de contact courts (premicres di-
zaines de microsecondes), gouverné par I’interaction dipolaire '*C-"H. Plus préci-
sément, ce sont les protons directement liés au carbone considéré (CH, CH, ou
CH3) qui participent a ce mécanisme.

- puis un transfert incohérent avec le réservoir de protons sous 1’influence
des flip-flops des spins: transfert entre de nombreux protons et un carbone 13.

- enfin une relaxation spin-réseau en Tlp(lH) pour les temps de contact les

plus longs.
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2 n . , . .
<b"> peut étre estimé en mesurant le temps de contact t;, nécessaire pour obtenir la

moiti¢ de I’aimantation maximale M(e) potentiellement atteinte par un carbone donné:
T
)= G)

Ce temps tj;; se situe, pour les nanocomposites PE/POSS, au niveau du régime de
transfert incohérent dans lequel les flip-flops des spins entre protons contribuent au mé-
canisme de polarisation d’un carbone donné. Afin de nous affranchir le plus possible de
cet effet, nous avons mesuré la valeur du temps de contact nécessaire pour atteindre le
quart de I’aimantation maximale potentiellement atteinte par un carbone donné. Nous no-
tons ce temps de contact t;,4. Cette valeur de t;/4 s’exprime simplement en fonction de t;,

puisque d’apres I’équation (2) : (68)

tia =2/3 ti 4)

En supposant une distance rcy de 1,09 A pour la liaison C-H d’un groupement mé-
thyléne, nous pouvons déduire de 1’équation (3), pour n = 2, t;4 = 11us en I’absence de
mouvement moléculaire. Des valeurs expérimentales plus longues indiquent une modula-
tion de I’interaction dipolaire "*C-'H par des mouvements de fréquence de I’ordre de ou

supérieure & 10° Hz environ.

5.2 Résultats

Dans cette section, nous suivrons la mobilité en phase amorphe a 1’aide de la dé-
termination des couplages dipolaires '*C-'H. Ces couplages hétéronucléaires *C-"H ont
¢té déterminés sur la base d’expériences de montée de polarisation. Plus précisément, une
premicre approche a consisté a analyser 1’évolution de 1’intensité du pic a 30,5 ppm avec

le temps de contact tcp. Cependant, rappelons que pour le polyéthyléne comme pour les
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nanocomposites PE/POSS, le spectre de RMN du *C obtenu par polarisation croisée
(CP/MAS/DD) présente un pic intense a 6 = 32,2 ppm correspondant aux carbones des
segments de chaines en phase cristalline et un pic de plus faible intensité et relativement
large a 8 = 30,5 ppm (phase amorphe). Ce dernier présente une superposition importante
avec le pic de la phase cristalline. Aussi, il s’avére difficile de mesurer 1’intensité du pic
correspondant a la phase amorphe au cours d’expériences de montée de polarisation. En
effet, a temps de contact court, les couplages dipolaires BC-'H les plus forts sont ceux
correspondant aux CH, des chaines en phase cristalline, le pic de la phase cristalline est
donc intense et masque celui de I’amorphe. A temps de contact plus longs, nous sommes a
nouveau génés par la présence de ce pic, le temps de relaxation Tlp(lH) associé étant bien
plus ¢élevé que celui de la phase amorphe.

Nous avons alors choisi de suivre, de maniére indirecte, la mobilité des segments de
chaines de PE en phase amorphe au moyen du couplage dipolaire *C-"H associés aux
CH,; des groupements cyclopentyle, pour tous les échantillons PE/POSS. En revanche,
pour 1’échantillon PE/POSS4, pour lequel les particules POSS sont auto-assemblées, cette
mesure n’apportera pas d’information sur la mobilité de chaines en phase amorphe. Les
nanoparticules POSS sont liées de facon covalente aux chaines de PE en phase amorphe.
Plus précisément, les nanoparticules POSS peuvent étre assimilées a des "sondes" de la
mobilité des segments de chaines proches de celles-ci

La figure 90 présente, a titre d’exemple, la montée de polarisation des carbones des

CH; des groupements cyclopentyle du POSS, obtenue avec le nanocomposite PE/POSS2.
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Figure 90 : Montée de polarisation 'H —13C déterminée pour les carbones CH, des groupements cy-
clopentyle du POSS, dans le cas de I’échantillon PE/POSS2. La mesure a été faite a température am-

biante. Les données ont été corrigées pour prendre en compte I’effet de la relaxation en Tlp(IH).

Sur la courbe de la figure 90, nous retrouvons les différents régimes décrits dans la
partie théorique: le régime de transfert cohérent a temps de contact court (premiéres di-
zaines de microsecondes), puis celui pour lequel les flip-flops des spins se manifestent.
Le plateau observé aux temps de contact élevés (Icormrigse = 1) définit le domaine ou domine
I’effet de la relaxation en Tlp(lH).

A partir du régime de transfert cohérent, il est possible de déterminer le temps t;4
correspondant au quart de 1’aimantation maximale potentiellement atteinte par les car-
bones CH, des groupements cyclopentyle. Cette mesure a été réalisée sur les autres nano-
composites et nous avons reporté, sur la figure 91, 1’évolution de ce temps t;,4 en fonction

de la fraction molaire de POSS.
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Figure 91 : Evolution du temps t;/, en fonction de la fraction molaire de POSS. t;,, a été déterminé

pour les carbones CH, des nanoparticules POSS.

Les valeurs de t;4 diminuent progressivement a mesure que le taux de charge aug-
mente. Pour le dernier nanocomposite, PE/POSS4, la valeur de t;4 est trés proche de celle
calculée pour un CH; en réseau rigide, en accord avec la cristallisation des nanoparticules
POSS observée dans cet échantillon. Il est d’ailleurs important de préciser que la valeur
du ty;4 mesuré sur le POSS seul, non reportée sur cette figure, est identique a celle d’un
CH; en réseau rigide. Dans le cas du PE/POSS4, afin d’expliquer ce résultat, nous pou-
vons proposer deux hypothéses: soit il n’existe pas de mouvements des carbones CH, des
particules POSS, soit il n’existe pas de mouvements d’amplitude suffisante de ces car-
bones dans la fenétre de fréquence considérée. Des valeurs de tj4 plus élevées que 11 ps
observées pour les autres nanocomposites sont 1’indication de mouvements moléculaires,
de fréquence supériecure ou égale a quelques dizaines de kilohertz et d’amplitude suffi-

sante, affectant les vecteurs internucléaires >C-'H.
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6 Discussion

L’ensemble des expériences que nous venons de présenter a permis de mettre en
¢vidence une évolution de la mobilité des segments de chaines polymére en phase
amorphe en fonction du taux de charge.

Nous allons maintenant discuter ces résultats et analyser 1’effet des nanoparticules
sur les propriétés dynamiques des segments de chaines de polyéthyléne sur la base, en
particulier, des informations relatives a 1’organisation a 1’état solide des nanocomposites
PE/POSS. Par ailleurs, précisons que nous discuterons uniquement la mobilité des seg-
ments de chaines en phase amorphe libre, la phase amorphe contrainte n’étant pas consi-

dérée dans cette section.

Nous distinguerons deux cas au cours de cette discussion: le premier concerne les
nanocomposites faiblement chargés (PE/POSS1 et PE/POSS2), dans lesquels les nanopar-
ticules POSS sont isolées et dispersées au sein de la phase amorphe; le second cas re-
groupe les échantillons PE/POSS3 et PE/POSS4, dans lesquels des cristallites de POSS

ont été mis en évidence.

Plusieurs effets des nanoparticules POSS sur la mobilité des segments de chaines en
phase amorphe peuvent étre considérés. Plus précisément, nous prendrons en compte deux
facteurs pour interpréter nos résultats: un effet des nanoparticules POSS sur les mouve-
ments de réorientation des segments de chaines dans les domaines amorphes d’une part,
effet que nous nommerons par la suite "effet direct"; un effet des nanoparticules POSS sur
I’organisation semi-cristalline de la matrice de PE d’autre part, effet que nous appellerons
"effet indirect". Pour ce qui est de ces effets indirects, rappelons que des changements de
I’organisation a 1’état solide d’un polymere semi-cristallin affectent significativement la

mobilité des chaines en phase amorphe.

Pour les échantillons faiblement chargés (nanocomposites PE/POSS1 et

PE/POSS2), les mesures du temps t;;4 montrent une diminution de la mobilité des liaisons
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C-H des groupements liés aux nanoparticules POSS, ce qui suggere une diminution de la
mobilit¢ des segments de chaines portant ces particules POSS (et, éventuellement, de
leurs premiers voisins). Cet effet est de plus en plus marqué lorsqu’on passe du
PE/POSS1 au PE/POSS2. Les mesures de largeurs de raie en RMN du carbone 13 indi-
quent qu’un certain nombre de segments de chaines de PE en phase amorphe présentent
des mouvements plus lents, en comparaison des domaines amorphes de PE seul.

Pour rendre compte de ces mouvements ralentis, en particulier, pour les segments
liés aux particules POSS (ou aux premiers voisins), il est raisonnable de penser que ce ra-
lentissement de la mobilité résulte de I’effet direct des nanoparticules POSS, li¢es de ma-
ni¢ére covalente aux chaines en phase amorphe. Les nanoparticules POSS sont des objets
"lourds" et volumineux comparés aux monomeres organiques conventionnels : la taille
d’un monomére de PE est environ 2,5 A en comparaison de la taille d’une nanoparticule
POSS qui est d’environ 1,5 nm, de méme la masse molaire des particules POSS est im-
portante (environ 900 g/mol) en comparaison de celle des unités monomeéres du PE (28
g/mol). De ce fait, I’effet d’inertie imposé par le POSS devrait ralentir la mobilité des
segments de chaines les plus proches des nanoparticules POSS. Aussi, nous pouvons nous
demander si I’effet direct des nanoparticules POSS sur la dynamique des segments de
chaines en phase amorphe est le seul effet a prendre en compte pour interpréter les résul-
tats.

Pour répondre a cette question, nous pouvons, pour 1’échantillon PE/POSS2, men-
tionner que son taux de charge est a priori peu élevé (1,13 % molaire). Néanmoins, nous
pouvons indiquer que dans ces nanocomposites faiblement chargés, les particules POSS
sont localisées dans les domaines amorphes. Aussi, pour vraiment discuter de 1I’amplitude
de I’effet direct, ce qui compte plutét est le nombre d’unités monomeéres séparant deux
particules POSS en phase amorphe. On dénombre environ un motif -(CH;-CH,)- auquel
est attachée une nanoparticule POSS tous les 37 unités -(CH,-CH,), ce qui conduit a un
taux de charge "effectif" de 2,7% molaire. Ce chiffre de 37 est sensiblement supérieur au

nombre de motifs impliqués dans la transition vitreuse du polyéthyléne.(69)
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Les considérations précédentes peuvent donc laisser supposer que 1’effet "direct"”
des nanoparticules POSS n’est pas le seul a intervenir. Un autre effet qu’il convient de
prendre en compte est celui de 1’organisation semi-cristalline. Pour les deux nanocompo-
sites PE/POSS1 et PE/POSS2, le taux de cristallinité est de plus en plus faible, passant de
71% pour le polyéthyléne seul a 57% pour le PE/POSS2. Les cristallites sont de taille si-
milaire dans ces deux nanocomposites et plus petits que dans la matrice de PE seule. La
diminution de mobilité d’une partie des segments de chaines amorphes en passant du PE
au PE/POSS2 pourrait résulter d’un effet de relaxation de contrainte des chaines en phase
amorphe, observé dans des élastoméres chargés par du noir de carbone.”’” En effet, ce
phénomeéne correspond a une diminution de mobilité¢ des chaines en phase amorphe lors-
que la cristallinité diminue.”" En résumé, dans le cas de ces échantillons nanocompo-
sites, I’effet "direct" des particules POSS ne semble pas étre I’'unique facteur a I’origine
de la diminution de mobilité d’une fraction des segments de chaines en phase amorphe du
PE. Il est probable qu’un second facteur soit a considérer pour expliquer cette diminution
de mobilité: I’effet indirect du POSS sur I’organisation a 1’état solide de la matrice de PE

pourrait contribuer a ce ralentissement dynamique, via I’effet de relaxation de contraintes.

Considérons maintenant le cas du nanocomposite PE/POSS4. Cet échantillon pré-
sente des cristallites de POSS dispersés au sein de la phase amorphe. Il n’est pas a exclure
que quelques particules POSS soient "isolées" au sein de cette phase. Nous supposerons
dans cette discussion que la proportion de ces particules non assemblées dans ce nano-
composite est négligeable. En effet, les mesures de temps de relaxation spin-réseau
Tlp(lH) via 2Si permettent de confirmer cette hypothése.

Contrairement aux autres échantillons, la mesure du tj4 ne renseigne plus sur la
mobilité des segments de chaines liés ou au voisinage proche des nanoparticules POSS;
seul le résultat des mesures de largeurs de raie en RMN du carbone 13 est a prendre en
compte. En effet, il a ét¢ montré qu’une proportion non négligeable de segments de
chaines amorphes présente des mouvements plus lents que ceux observés pour la matrice

de PE seule.
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Considérons tout d’abord, I’organisation semi-cristalline de la matrice de PE dans
le PE/POSS4, en comparaison du PE seul. Nous pouvons montrer que la taille des do-
maines amorphes est comparable dans les deux échantillons. Aussi, nous pourrions sup-
poser, qu’en ne considérant pas 1’effet des nanoparticules POSS, la mobilité des segments
de chaine en phase amorphe est trés proche dans ces deux échantillons. Or, dans le nano-
composite PE/POSS4, des cristallites de POSS sont présents dans la phase amorphe. Les
chaines polyméres sont ancrées aux cristallites de POSS et de ce point de vue, les cristal-
lites de POSS peuvent jouer un role similaire aux cristallites de PE, en tant qu’objet rigide
qui contraint les mouvements de réorientation des chaines de PE. Dans ce contexte, 1’effet
de relaxation de contrainte devrait conduire a une mobilité¢ globalement plus grande dans
ce nanocomposite en comparaison du PE. Néanmoins, expérimentalement, nous obser-
vons globalement qu’une proportion non négligeable de segments de chaines amorphes
présente des mouvements plus lents que ceux observés pour la matrice de PE seule.
L’effet de relaxation de contrainte ne semble alors pas rendre compte de ce que nous ob-
servons.

Afin de rendre compte des mouvements plus lents observés dans le PE/POSS4 en
comparaison du PE, il est nécessaire d’évoquer 1’effet direct des nanoparticules POSS au-
to-assemblées en plaquettes. Nous pouvons penser que la dynamique des segments de
chaines au voisinage des cristallites de POSS dans ce nanocomposite est ralentie du fait
de la présence de ces plaquettes de POSS. Cette situation est, d’un certain point de vue,
assez similaire a celle des polymeéres en brosse. Des travaux menés par RMN du deuté-
rium sur des brosses de polymére, pour un polymeére a 1’état fondu, ont montré que pour
des densités de greffage supérieures aux nétres (17 A contre environ 10 A), la dynamique
des segments de chaines était profondément affectée, avec, en particulier, un ralentisse-
ment de leur mobilité.’?

Il s’agit maintenant de comparer les échantillons PE/POSS2 et PE/POSS4. Nous
avons montré, dans le cas de ce premier échantillon, que les effets "directs" et "indirects"
du POSS sont a considérer pour expliquer la variation de la mobilité en phase amorphe,
en comparaison avec la matrice seule. Dans le cas du PE/POSS4, les mouvements plus

lents développés par un certain nombre de segments de chaines amorphes ont été attribués
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aux contraintes exercées par les plaquettes de POSS sur les unités monomeéres situées en
leur voisinage.

Expérimentalement, nous avons observé que les mouvements les plus lents observés
dans les domaines amorphes du nanocomposite PE/POSS4 sont comparativement moins

lents que ceux détectés dans le PE/POSS2.

Enfin, dans le cas du nanocomposite PE/POSS3, les résultats de diffraction des
rayons X ont montré que de petits cristallites de POSS sont présents. Nous aurions donc
pu nous attendre a obtenir une valeur de ty/4 trés proche de celle du PE/POSS4 dans lequel
les nanoparticules POSS ont aussi cristallisé. Néanmoins, nous observons une valeur de
ti4 supérieure a la valeur statique. Nous pouvons suggérer que le PE/POSS3 posséde un
comportement intermédiaire aux échantillons PE/POSS2 et PE/POSS4, du a la présence
concomitante de nanoparticules POSS dispersées et cristallisées au sein de la phase

amorphe, la valeur du t;4 mesurée pour le PE/POSS3 étant alors une moyenne.

7  Conclusion

En résumé, ces résultats ont permis de mettre en évidence une variation significa-
tive de la mobilité des segments de chaines en phase amorphe en fonction du taux de
charge. Dans le cas des échantillons "faiblement" chargés (0<0.), le ralentissement dyna-
mique observé pour une partie des segments de chaines a été attribué a deux effets. Les
particules POSS induisent, de par leur taille, des mouvements de réorientation plus lents
pour les segments de chaines auxquels elles sont liées ainsi que les segments premiers
voisins le long des chaines. A cet effet, doit s’ajouter I’effet de relaxation de contrainte:
ce facteur est induit par la diminution du taux de cristallinité de la matrice de PE, cette
distribution résultant de ’introduction de particules POSS dans le systéme. En revanche,
pour les échantillons "fortement" chargés (¢ = ¢.), les particules POSS cristallisent et, du
point de vue de la dynamique de segments de chaines en phase amorphe, ces cristallites
jouent un role similaire a celui des cristallites de la matrice de PE. De plus, la proportion

de particules POSS isolées au sein des domaines amorphes devrait étre relativement né-
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gligeable dans 1’échantillon le plus chargé. Pour toutes ces raisons, la mobilité des seg-
ments de chaines amorphes pourrait étre plus grande que dans 1’échantillon PE/POSS2.
Néanmoins, dans le PE/POSS4, des mouvements plus lents que dans la matrice de PE
seule sont détectés dans les domaines amorphes: ce ralentissement est attribué aux seg-
ments de chaines au voisinage des cristallites de POSS. Ce point sera approfondi au cours

du chapitre suivant.
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CHAPITRE 6 DYNAMIQUE DES CHAINES AU
VOISINAGE DES NANOPARTICULES POSS
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Chapitre 6 Dynamique des chaines au
voisinage des nanoparticules POSS

1 Introduction

Aprés avoir étudi¢ la dynamique de [’ensemble des segments de chaines en phase
amorphe des nanocomposites, nous allons nous intéresser a la dynamique des segments de
chaines proches de la charge inorganique. En effet, dans les nanocomposites, la surface de
contact polymeére/charge est considérablement augmentée du fait des charges utilisées. La
modification du comportement des chaines au voisinage des charges est généralement
considérée comme un mécanisme important, contribuant au renfort des propriétés méca-
niques de la matrice polymeére. Il apparait donc trés important d’observer la mobilité des
chaines au voisinage des charges.

Dans le cas des échantillons faiblement chargés, les mesures de couplages dipo-
laires *C-"H sur les carbones des particules POSS ont permis d’appréhender la mobilité
des segments de chaines liées aux particules POSS ou aux premiers voisins le long de la
chaine. En revanche, pour le PE/POSS4, ce n’est pas le cas. Nous avons donc choisi
d’étudier le nanocomposite le plus chargé, pour lequel I’auto-assemblage de POSS sous
forme de plaquettes a ¢té mis en évidence. En effet, 1’organisation en plaquettes des
POSS peut faire penser aux nanocomposites a base d’argiles (silicates en feuillets) pour
lesquels une modification de la mobilité des chaines proches de ces charges a été obser-
vée.

La réponse des segments de chaines proches des nanoparticules POSS est contenue
dans la réponse "globale" mesurée dans les expériences de RMN a une dimension (RMN
13C) décrites au chapitre précédent (évolution avec la température du profil du pic °C des
carbones dans les domaines amorphes). Néanmoins, ces expériences n’ont pas permis

d’isoler la contribution des chaines polymeéres aux interfaces avec les plaquettes de POSS.
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Aussi, il s’agit de présenter, dans cette section, les expériences que nous allons utiliser
pour caractériser la mobilité des segments de chaines amorphes proches des plaquettes de
POSS. Dans un second temps, nous présenterons 1’interprétation et la discussion des ré-

sultats obtenus.

2 Expériences WISE *’Si-'H

Apres avoir rappelé de manicre succincte quelques notions théoriques relatives au
principe de cette expérience, nous présenterons les résultats obtenus pour le POSS et le
nanocomposite PE/POSS4. L’échantillon de POSS seul est présenté ici a titre de réfe-

rence.

2.1 Présentation

Dans le nanocomposite PE/POSS4, les particules POSS sont auto-assemblées sous
forme de plaquettes et le silicium 29 est un noyau présent uniquement au niveau des cages
SigO, des particules POSS. Pour observer la mobilité des segments de chaines en phase
amorphe proches des plaquettes, il s’agit donc de corréler le silicium 29 aux protons voi-
sins, parmi lesquels figurent ceux des segments de chaines de PE. Nous utiliserons donc
une expérience de RMN a deux dimensions, impliquant dans une dimension le silicium 29
des plaquettes de POSS et dans 1’autre, le proton. Dans 1I’échantillon PE/POSS4, les pro-
tons des groupements des groupements cyclopentyle des particules POSS et les protons
des unités monomere de PE présentent une tres faible différence de déplacement chimique
5('H). De plus, plus que la nature des protons au voisinage des plaquettes POSS, nous
souhaitons caractériser la mobilité des segments de chaines proches du POSS. Une gran-
deur intéressante a ce titre est le couplage dipolaire "H-"H et pour cette raison, nous avons

choisi d’utiliser I’expérience WISE 'H-*’Si. La séquence d’impulsions relative a cette ex-
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périence est rappelée dans la section 2 du chapitre 2 intitulé "Techniques Expérimentales,

méthodes d’analyse".(46)

Les largeurs de raies en RMN du proton sont gouvernées par les couplages dipo-
laires 'H-"H. Leur analyse permet d’obtenir des informations sur la dynamique des
chaines polyméres, par exemple. En effet, des couplages dipolaires 'H-'H statiques ou
trés faiblement moyennés par les mouvements moléculaires conduisent a un spectre de
RMN du proton constitué¢ d’une raie large. Des mouvements des segments de chaines
d’amplitude suffisamment grande et a des fréquences supérieures a quelques dizaines de
kilohertz conduisent a moyenner ces couplages et la largeur de raie observée est alors ré-
duite. Dans le cas de systémes présentant une hétérogénéité structurale associée a une
forte hétérogénéité dynamique (cas des polymeres semi-cristallins par exemple), les
spectres de RMN du proton peuvent résulter de la superposition de différentes compo-
santes, larges et étroites, liées a différentes mobilités des segments de chaines. Il s’avére
alors difficile d’isoler ces différentes contributions. L’expérience WISE permet précisé-
ment de pallier cette difficulté. En effet, elle permet de corréler mobilité et structure dans
les solides organiques.

Pendant le temps d’évolution t; de la séquence WISE, 1’aimantation des protons
évolue sous I’effet du déplacement chimique et, surtout, des couplages dipolaires "H-"H.
Les spectres de RMN du proton obtenus selon la dimension indirecte sont donc gouvernés
par ces deux interactions. Aussi, pour chaque hétéronoyau observé selon la dimension di-
recte, seuls les protons participant au transfert d’aimantation 'H —X contribuent au
spectre RMN du proton selon la dimension indirecte. Ainsi, dans le cas du nanocomposite
PE/POSS4, une carte RMN 2D de type WISE *’Si-'H nous permettra d’accéder au spectre
RMN 'H des protons suffisamment proches du silicium des particules POSS pour pouvoir
participer au transfert d’aimantation 'H—?’Si. Le profil de raie observé selon la dimen-
sion indirecte (proton) nous renseignera sur la mobilité de ces protons "proches" du sili-
cium.

Afin d’observer la dynamique des segments de chaines en phase amorphe a proxi-

mité de la charge, nous tirerons avantage de la diffusion de spin entre protons des ces



segments de chaines et protons des particules POSS. Le schéma de la séquence
d’impulsions associée a I’expérience WISE, complété par le temps de mélange t, pendant
lequel la diffusion de spin, entre protons du POSS et protons des espéces voisines des
plaquettes de POSS, opére, est présentée dans la section 1.2.3 du chapitre 1 intitulé
"Techniques Expérimentales".

Au total, ces expériences WISE *’Si-'H vont nous permettre d’obtenir le spectre
RMN 'H des espéces situées dans un volume centré autour des plaquettes de POSS. Ce
volume peut &tre modulé par la valeur du temps de mélange t,, indiqué sur la figure 33 de
la séquence. Du profil de raie observé sur ces spectres RMN 'H, nous pourrons tenter de
caractériser la mobilité des segments de chaines au voisinage des cristallites de POSS, de

facon sélective.

2.2 Résultats

2.2.1 Résultats des expériences WISE *’Si-'H sur le POSS seul

La figure 92 présente la carte RMN 2D WISE *’Si-'H obtenue avec le POSS seul a
température ambiante, sans temps de mélange. La figure 93 (a) montre la projection selon
la dimension directe (*’Si) déduite de cette carte, tandis que la figure 93 (b) présente la

coupe selon la dimension indirecte ('H), prise & 8(*’Si) = - 68 ppm.
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Figure 92 : Expérience WISE »Si-'H obtenue avec I’échantillon POSS, sans temps de mélange. Pour

cette expérience, la vitesse de rotation a été choisie égale a 9 kHz.
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Figure 93 : (a) Projection selon la dimension directe (29Si); (b) Section selon la dimension indirecte,

prise a 3(*’Si) = -68 ppm. Ces coupes ont été déduites de la carte RMN 2D de la figure 92.

Sur la carte RMN 2D ainsi que sur la figure 93 (a), un seul pic est observé selon la
dimension directe, comme attendu. Ce pic est associé a un déplacement chimique de — 68

ppm que nous avons précédemment attribué au silicium des nanoparticules POSS.



La section représentée sur la figure 93 (b) correspond au spectre des protons impli-
qués dans le transfert de polarisation '"H—>’Si. Notons la présence, sur le spectre RMN
"H de 1a figure 93 (b), des bandes de rotation d’origine dipolaire d’ordre +1 et +2...

La comparaison de cette section avec le spectre de RMN MAS 'H du POSS a la
méme vitesse de rotation que celle utilisée pour I’expérience WISE *°Si-'H (9 kHz)
montre que les profils de raie sont similaires et que les largeurs a mi-hauteur, tout a fait
comparables (de 1’ordre de 3 kHz).

Introduisons alors un temps de mélange t, (voir séquence section 2 du Chapitre 2,
intitulé "Techniques Expérimentales, méthodes d’analyse") entre le temps d’évolution et
I’étape de polarisation croisée 'H—?>’Si. Des expériences WISE *’Si-'H ont été réalisées
pour différents temps de mélange. La figure 94 présente la superposition de sections ob-
tenues selon la dimension indirecte, prises & 8(*’Si) = -68 ppm, pour des temps de mé-

lange de 25 et 100 ms.

t=100ms

ty=25ms

T T T T
4e+004 Ze+004 Je+000 -Ze+004 He

Figure 94 : Sections obtenues selon la dimension indirecte, prises a 3(*’Si) = -68 ppm. Ces coupes
sont déduites des expériences WISE 2’Si-"H obtenues sur I’échantillon POSS pour différents temps

de mélange: t,, = 25 ms et 100 ms.

Nous n’observons pas de variation, avec le temps de mélange, du profil de raie des

protons observés sur ces différentes coupes. En particulier, la largeur a mi-hauteur reste
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toujours similaire, de 1’ordre de 3 kHz. Ces différentes coupes sont également superpo-
sables a celle obtenue sans temps de mélange (voir figure 93 (b)).

Le POSS est un composé trés cristallin et homogene. Les seuls protons présents
dans ce composé sont ceux des groupements organiques et de ce fait, aucune variation du
spectre RMN des protons situés au voisinage du silicium n’est attendue en augmentant le

temps de mélange.

2.2.2 Résultats des expériences WISE *’Si-'H sur le PE/POSS4

Nous avons montré, au cours des études précédentes, que les nanoparticules POSS
cristallisent pour former des plaquettes, auxquelles une fraction des segments de chaines
en phase amorphe est nécessairement ancrée. A la surface de ces plaquettes, la mobilité
des segments de chaines est vraisemblablement restreinte, en accord avec les résultats des
expériences de RMN "°C réalisées pour différentes températures ainsi que des mesures de
couplages dipolaires BC-"H. Pour ¢tayer ces conclusions, nous allons étudier, sélective-
ment, la mobilité des segments de chaines au voisinage des plaquettes de POSS, en utili-

sant I’expérience WISE 'H-*’Si.

La figure 95 présente le résultat de I’expérience WISE 'H-*’Si obtenu avec
I’échantillon PE/POSS4 a température ambiante, sans temps de mélange, a une vitesse de
rotation Vyas de 9 kHz. Comme précédemment, le temps de contact 'H—*’Si employé est
de 1,1 ms. La figure 96 (a) montre la projection selon la dimension directe (*’Si) de la
carte présentée précédemment et la figure 96 (b), la section selon la dimension indirecte

(‘H), prise a §(*’Si)= - 68 ppm.
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Figure 95 : Expérience WISE 2°Si-'H obtenue avec I’échantillon PE/POSS4, sans temps de mélange.

Pour cette expérience, la vitesse de rotation a été fixée a vy s = 9 kHz.

261004
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Figure 96 : (a) Projection (**Si) ; (b) Coupe ("H) de I’échantillon PE/POSS4, sans temps de mélange.

En encadré, a titre de comparaison, spectre de RMN MAS 'H de cet échantillon.



Considérons, plus précisément, le spectre RMN 'H des protons impliqués dans le
transfert de polarisation 'H—?’Si vers le silicium des particules POSS. Contrairement au
cas du POSS seul, la section présentée sur la figure 96 (b) différe trés significativement
du spectre MAS 'H, obtenu a la méme vitesse de rotation (voir figure 96) que celle utili-
sée pour I’expérience WISE *°Si-'H. En effet, le spectre de RMN obtenu en MAS pré-
sente la réponse de 1’ensemble des protons de 1’échantillon (matrice semi-cristalline de
PE et particules POSS). En revanche, dans le cas de la section obtenue a la suite de
I’expérience WISE sans temps de mélange, seuls sont représentés les protons des grou-
pements cyclopentyle du POSS. Par ailleurs, remarquons que le profil de raie, la largeur a
mi-hauteur en particulier, de la section prise a 3(*’Si) = — 68 ppm est tout a fait compa-
rable pour le nanocomposite PE/POSS4 et le POSS seul, toutes conditions identiques par
ailleurs. Il semble donc que les protons des segments de chaines a proximité des pla-

quettes de POSS ne participent pas a la polarisation du silicium des cages SigO».

Afin de caractériser la mobilité des segments de chaines amorphes a l’interface
avec les plaquettes de POSS, nous avons donc introduit un temps de mélange t, entre le
temps d’évolution et 1’étape de polarisation croisée "H—?°Si, afin de permettre la diffu-
sion de spin entre protons des nanoparticules POSS et ceux des segments de chaines de
PE en phase amorphe. Différentes expériences WISE *’Si-"H ont été réalisées pour diffé-
rentes valeurs du temps de mélange t,, et la figure 97 présente la superposition des coupes

"H pris a §(*’Si) = - 68 ppm pour t,, = 25, 100 et 400 ms.
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Figure 97 : Coupes 'H déduites des expériences WISE »Si-'H réalisées avec I’échantillon PE/POSS4

pour différents temps de mélange :t,, = 25 ms, 100 ms et 400 ms, Vyas = 9 kHz.

La figure 97 montre qu’il n’y a pas de variation sensible de la forme du pic, en par-
ticulier de la largeur a mi-hauteur, avec le temps de mélange, méme pour les temps les
plus longs (t,, = 400 ms). Précisons que la gamme de valeurs accessibles pour les temps
de mélange est limitée aux valeurs supérieures, par le temps de relaxation spin-réseau

Tl(lH) des protons de 1’échantillon, c'est-a-dire Tl(lH) =0,86 s.

Plusieurs interprétations de ces résultats peuvent étre envisagées. En premier lieu,
nous pouvons nous demander si le temps de mélange le plus long que nous avons choisi
est suffisant pour permettre a 1’aimantation des protons des plaquettes de POSS et celle
des segments de chaines de PE située a proximité de s’équilibrer, par diffusion de spin. Il
s’aveére que c’est le cas; en effet, la valeur du temps de mélange de 400 ms conduit a une
longueur caractéristique d’environ 6 nm qui est bien supérieure au diamétre d’une nano-
particule de POSS (1,5 nm). Par conséquent, I’absence de contributions supplémentaires
induites par les segments de chaines a proximité des cristallites de POSS (absence de con-
tributions clairement détectables) au niveau de la figure 97 pourrait s’interpréter de deux
fagons. Une trés forte réduction de la mobilité des segments de chaines amorphes proches

des plaquettes devrait conduire a une contribution trés large et peu intense, se superposant
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a la composante relativement étroite et intense des protons des particules POSS. Une telle
composante pourrait donc s’avérer difficile a détecter dans nos expériences WISE *°Si-'H.
Une autre possibilité consiste a considérer que I’ancrage aux plaquettes de POSS ralentit
les mouvements des segments de chaines a proximité, mais qu’a température ambiante,
ces derniers continuent 2 moyenner de fagon significative les couplages dipolaires 'H-"H.
Ainsi, a la contribution des protons du POSS pourrait se superposer une contribution plus
fine résultant des ces segments de chaines, d’autant que ce derniers présentent un dépla-
cement chimique similaire de celui des protons du POSS. Enfin, la présence de bandes de
rotation dipolaire de plus faible intensité (t, = 400 ms) pourrait laisser supposer
I’existence d’espéces de polyéthyléne possédant un certain mouvement. Au cours de la
section suivante, nous tenterons de répondre a ces questions au moyen d’un autre type

d’expériences de RMN.

3 Une autre approche pour <¢étudier la
mobilit¢ locale au voisinage des

cristallites de POSS

3.1 Partie théorique

L’objectif de cette expérience est d’obtenir le spectre de RMN du B¢ des segments
de chaines au voisinage des plaquettes de POSS. Pour cela, nous considérerons une expé-
rience de type Goldman-Shen. Plus précisément, il s’agit de ne garder, initialement, que
I’aimantation des protons associée aux particules POSS assemblées en plaquettes.

Expérimentalement, nous avons utilis¢é une succession d’¢léments classiquement
utilisés en RMN du solide: écho de Hahn, verrouillage de 1’aimantation, afin de sélection-

ner I’aimantation des protons des particules POSS. Un temps de mélange t, est alors in-



troduit de fagon a permettre, par diffusion de spin "H-'H, le transfert de leur aimantation
aux protons des segments de chaines de PE proches des plaquettes de POSS. Puis, un
transfert d’aimantation 'H—'C, avec un temps de contact suffisamment court, permettra
alors d’obtenir le spectre RMN °C des espéces au voisinage proche des cristallites de
POSS. La largeur de raie des carbones des segments proches des plaquettes de POSS nous
renseignera sur la mobilité de ces derniers. Le schéma de la séquence d’impulsions utili-

sée est présenté sur la figure 98.

tep > 5 T1('H) T 1
+————{90°|«>| 180° |« SL 90°| tm |90°] cP DD

°c ” M .

Figure 98 : Schéma de la séquence d’impulsions utilisée. "SL" indique I’étape de verrouillage de
Paimantation des protons ; "CP" ’étape de polarisation croisée '"H—">C et "DD", celle du décou-
plage dipolaire des protons appliqué durant I’acquisition. "t," indique le temps de mélange et "t,.,"

le temps de répétition entre deux accumulations successives.

En jouant sur la différence des valeurs des temps de relaxation associés a chacune
des phases des copolymeéres PE/POSS (matrice semi-cristalline de PE et nanoparticules
POSS), il est possible de sélectionner 1’aimantation des protons des particules POSS.

Le nanocomposite PE/POSS4 est un matériau hétérogeéne, il comprend des do-
maines cristallins et amorphes liés a la matrice semi-cristalline de PE ainsi que des nano-
particules POSS assemblées sous forme de plaquettes. Chacune de ces composantes est
caractérisée par des temps de relaxation To('H) et Tlp(lH). Le tableau 17 regroupe les dif-

férentes valeurs de ces temps, obtenues pour les échantillons POSS et PE/POSS4*.

* Valeurs obtenues en conditions statiques



Dans le nanocomposite PE/POSS4, il est délicat d’isoler la valeur du temps de re-
laxation Tz(lH) associée a la composante cristalline (Tacourt (IH)). En effet, dans cet
¢chantillon, la fraction de protons des particules POSS est non négligeable et celles-ci
ayant cristallisé, le signal de relaxation transverse de leurs protons décroit assez vite:
T»('H) est de I’ordre de 25,0 ps. Par contre, dans les autres échantillons (PE, PE/POSSI,
et PE/POSS2), la valeur associée a la composante cristalline de PE est de 1’ordre de 19 ps.
Nous utiliserons donc cette valeur comme référence de To('H) associée aux cristallites de
PE dans la suite de notre travail.

Le terme T210ng(1H) est relatif au temps de relaxation transverse des protons de la
phase amorphe de la matrice de PE. Le terme Ty, Court(lH) est associ¢ a la composante
courte du signal de relaxation spin-réseau des protons dans le repére tournant que 1’on
peut, majoritairement, associer aux protons de la phase amorphe. Le temps de relaxation
Tip 10ng(1H) est quant a lui, majoritairement, associ¢ aux protons de la phase cristalline du

PE ainsi qu’aux protons des cristallites de POSS.

Tacourt (H) (18) | Tatong ('H) (48) | T1p coure("H) (m8)] Tip 1ong ('H) (ms)
POSS 25 80
PE/POSS4 24 40 4 69
PE 19

Tableau 17 : Valeurs des différents temps de relaxation T;.ourt (IH), T310ng (lH), Tlpwun(IH) et Tiptong
("H) obtenues pour I’échantillon PE/POSS4. Les valeurs obtenues sur le POSS et le PE sont égale-

ment reportées.

Dans un premier temps, il s’agit d’éliminer la contribution des protons des do-
maines cristallins de la matrice de PE de I’échantillon PE/POSS4. Nous pouvons remar-
quer que le temps de relaxation T,('H) associé a ces protons est bien inférieur aux temps
T»('H) des composantes amorphe libre et amorphe contrainte du PE et un peu inférieur a
celui des protons des cristallites de POSS. En pratique, en retardant 1’acquisition du si-

gnal des protons suite a une impulsion de 90°, il est possible de laisser relaxer les protons
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appartenant aux domaines cristallins de la matrice de PE. Pour cela, le délai séparant
I’impulsion de 90° et I’acquisition du signal des protons doit étre plus grand que la valeur
du T,('H) associé aux cristallites de PE, mais plus petit que la valeur du T»('H) associé
aux phases amorphes (libre et contrainte) ainsi qu’aux cristallites de POSS. Le temps que
nous avons choisi est égal a 45 ps. La figure 99 présente un spectre de RMN du *C obte-
nu en CP/MAS/DD a la suite de cette premicre étape de sélection des protons. Nous pou-
vons observer la présence de deux résonances: la premicre, a & = 30,5 ppm, correspond
aux carbones de la phase amorphe du PE et la seconde, a 8 = 27,0 ppm, aux carbones CH,
des cyclopentyles des nanoparticules POSS. Nous remarquons que nous n’observons pas
de pic associé aux carbones des domaines cristallins du PE, attendu vers & = 32,2 ppm. Ce
résultat indique que le délai de 45 ps, placé aprés la premiére impulsion de 90°('H), per-
met effectivement de ne conserver que 1’aimantation des protons des domaines amorphes

du PE et des nanoparticules POSS.

T T T T T T T T T " T " T T T T T T T T T T T T T T T T T
44 42 40 38 36 34 32 30 28 26 24 22 20 18 ppm
Figure 99 : Spectre de RMN du 3C CP/MAS/DD obtenu avec le nanocomposite PE/POSS4, a la suite
de la premiére étape de sélection des protons. La vitesse de rotation a été fixée a vyjos =5 kHz. Le
temps de contact CP "H—"C est de 600 ps et le délai entre Pimpulsion de 90°('"H) et 1a CP est de 45
us.
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Dans un second temps, nous tentons d’éliminer I’aimantation des protons de la
phase amorphe, tout en conservant celle des protons du POSS. Pour cela, nous utilisons la
différence significative des temps de relaxation Tlp(lH) associés a la composante amorphe
d’une part et aux cristallites de POSS d’autre part, ce dernier étant bien plus long que ce-
lui de la phase amorphe (80 ms contre 4 ms). Notons que nous pouvons utiliser le temps
de relaxation Tlp(lH) mesuré par observation du silicium 29 dans 1’échantillon PE/POSS4
comme ordre de grandeur du Tlp(lH) associé, majoritairement, aux protons des cristallites
de POSS. Ainsi, en appliquant un verrouillage de I’aimantation des protons associés aux
domaines amorphes de PE et aux cristallites de POSS, il est possible, a priori, d’éliminer
le signal des protons de la phase amorphe du PE. Pour cela, il faut choisir un temps de
verrouillage de I’aimantation suffisamment grand devant la valeur du Tlp(lH) associée
aux domaines amorphes de PE et suffisamment court devant la valeur du Tlp(lH) des pro-
tons des cristallites de POSS. Nous avons donc choisi une durée de verrouillage de
I’aimantation des protons de 18 ms.

Par ailleurs, afin d’augmenter le rapport signal/bruit associé¢ au signal des protons
apres les deux étapes de filtre décrites ci-dessus, nous avons choisi d’utiliser un écho de
Hahn au cours de la premicre étape de sélection. Pendant le temps T choisi égal a 45 ps
divisé par deux suivant I’impulsion de 180° (voir séquence de la figure 98), il y a refor-
mation de ’aimantation des protons associés aux domaines amorphes de PE ainsi qu’aux

plaquettes de POSS.

Au total, a I’issue de cette seconde étape, il est possible de ne conserver une aiman-
tation locale non nulle que pour les protons des particules POSS. La figure 100 présente
un spectre de RMN du "*C obtenu par CP/MAS/DD 4 la suite des deux premiéres étapes

de sélection des protons décrites précédemment.
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Figure 100: Spectre de RMN du *C CP/MAS/DD obtenu avec le nanocomposite PE/POSS4 2 la suite
des deux premiéres étapes de sélection des protons, vy,s = 5 kHz. Le temps T utilisé pour I’écho de
Hahn est 45 ps, celui du verrouillage de I’aimantation est de 18 ms et le temps de contact CP '"H-"C
est de 5 ms. En encadré, superposition de ce spectre avec un spectre de RMN du 13C CP/MAS/DD ob-
tenu en I’absence de filtres, pour un méme temps de contact (5 ms). L’intensité du pic a 27,0 ppm a
été ramenée au méme niveau dans les deux cas, afin de faciliter la comparaison entre ces deux

spectres.

Nous pouvons observer sur ce spectre la présence d’un pic intense a & = 27,3 ppm,
ainsi que trois autres pics de plus faible intensité a & = 22,8, 30,5 et 32,2 ppm. Le pic a &
= 27,0 ppm correspond aux carbones CH, des cyclopentyles du POSS, celui a 22,8 ppm
aux carbones CH des cyclopentyles. Le pic a 32,2 ppm correspond aux carbones des do-
maines cristallins et celui a 30,5 ppm a des carbones des domaines amorphes. En compa-
rant ce spectre a celui obtenu sur le méme échantillon en CP/MAS/DD avec un temps de
contact 'H—'>C identique mais en I’absence de filtres du signal des protons (voir encadré
figure 100), nous pouvons observer que la contribution relative des pics liés a des car-

bones des domaines amorphes et cristallins est trés faible. Les pics a 32,2 et 30,5 ppm
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sont trés probablement liés a la diffusion de spin entre protons, opérant durant les 18 ms
de verrouillage de leur aimantation. Pour vérifier ce dernier point, nous avons varié le
temps de verrouillage de 1’aimantation des protons de 1 ms a 18 ms. La figure 101 pré-
sente les spectres de RMN du °C du PE/POSS4 obtenus 4 la suite des deux étapes de sé-

lection, pour des temps de verrouillage de 1’aimantation de 1, 7 et 18 ms.

45 40 35 a0 25 20 15 10 5 ppm

Figure 101 : Spectre de RMN du '*C CP/MAS/DD obtenu avec I’échantillon PE/POSS4 2 la suite des
deux premiéres étapes de sélection des protons et des temps de verrouillage de I’aimantation des pro-

tons de 1 ms (en bleu), 7 ms (en rouge) et 18 ms (en noir), vyias = S kHz (temps de contact = 5 ms).

Nous remarquons sur ce spectre la présence des pics associées aux domaines cris-
tallins (8 = 32,2 ppm, peu intense) et domaines amorphes (8 = 30,5 ppm, intense) en plus
des pics associée au POSS (8 = 27,0 et 23,0 ppm). D’autre part, nous observons, comme
attendu, que I’intensité de la contribution de la phase amorphe diminue a mesure que le
temps de verrouillage de I’aimantation augmente. La présence du pic associé aux do-
maines cristallins suggere que la diffusion de spin entre protons des domaines cristallins
de la matrice et les autres opere pendant la période de verrouillage de spin et permet de
polariser les carbones des domaines cristallins. Néanmoins, a 18 ms, comme nous 1’avons
précédemment montré, les contributions liées aux domaines amorphes et cristallins sont

relativement faibles.
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Au cours de la troisieme €tape de ’expérience présentée sur la figure 98, il s’agit de
laisser opérer la diffusion des protons des particules POSS vers ceux de la phase amorphe
du polyéthyléne. Si le temps de mélange t,, est suffisamment court, seuls les protons des
segments de chaines au voisinage des plaquettes de POSS sont affectés par la diffusion de
spin. Enfin, la derniére étape, celle de polarisation croisée 'H—'’C, permet d’obtenir le
spectre RMN °C des espéces au voisinage des plaquettes de POSS, c'est-a-dire, en parti-
culier, les segments de chaines amorphes du PE. La mesure de la largeur de raie du pic de
RMN du "C associés a ces segments permettra d’obtenir des informations concernant

leur mobilité.

3.2 Résultats

La figure 102 présente le spectre de RMN du ’C obtenu avec le nanocomposite
PE/POSS4 a I’issue de I’expérience précédemment décrite, tout d’abord sans temps de

mélange.

55 50 45 40 35 30 25 20 15 10 ppm

Figure 102 : Spectre de RMN du 3C obtenu avec le nanocomposite PE/POSS4 selon I’expérience dé-

crite en section 2.1, réalisée a température ambiante et a vy,5 = 5 kHz.

Comme attendu, nous observons un pic de relativement forte intensité a & = 27,0

ppm, correspondant aux CH; des groupements cyclopentyle du POSS, ainsi qu’un pic de
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bien plus faible intensité a & = 23,0 ppm, correspondant aux carbones CH de ces mémes
particules.

Si nous souhaitons maintenant observer la dynamique des segments de chaines
amorphes proches des plaquettes de POSS, nous introduisons un temps de mélange préa-
lablement & 1’étape de polarisation croisée 'H—'>C (voir figure 98). La figure 103 pré-

sente le spectre de RMN du °C obtenu pour un temps de mélange de 16 ms.

3% 38 37 36 35 34 33 32 31 30 29 28 27 26 25 24 23 22 Z1 20 1% 18 17 ppm

Figure 103 : Spectre de RMN du 3C obtenu avec le nanocomposite PE/POSS4 a I’issue de
I’expérience décrite en section 2.1, pour un temps de mélange de 16 ms. Les autres conditions expé-

rimentales sont toutes identiques a celles de ’expérience présentée en figure 102.

Ce spectre est tout a fait similaire a celui obtenu en 1’absence de temps de mélange
(figure 102). En particulier, il reste difficile d’observer 1’éventuelle présence du pic de
RMN du "*C li¢ a la contribution amorphe, attendu vers & = 30,5 ppm.

Au regard des résultats obtenus pour les expériences WISE #°Si-'H, nous pouvons
penser que la contribution des segments de chaines amorphes ancrés aux plaquettes de
POSS est fortement ¢élargie, en raison de mouvements trés ralentis (par rapport a la fré-
quence associé¢e a I’amplitude du champ radiofréquence utilisé pour le découplage dipo-

laire des protons, environ 80 KHz). Afin de tester cette hypotheése, nous avons tenté
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d’activer les mouvements des segments de chaines amorphes, ceux au voisinage des cris-
tallites de POSS en particulier, en répétant 1’expérience précédente a plus haute tempéra-
ture. Nous avons choisi de travailler a 70°C, sur la base des expériences de DSC au cours
desquelles nous avions observé la fusion des cristallites de PE au sein de ce nanocompo-
site PE/POSS4 recuit dés 80°C. A 70°C, nous nous affranchissons donc de tout risque de
fusion des cristallites les plus petits de PE. La figure 104 présente le résultat de cette ex-

périence.

B L L L b L L B L L W W L L e s S L
39 38 37 36 35 34 33 32 31 30 2% 28 27 26 25 24 23 22 21 20 19 18 17 ppm

Figure 104 : Spectre de RMN du 3C obtenu pour le nanocomposite PE/POSS4. Les autres conditions

d’expérience sont identiques a celles de la figure 103.

Nous retrouvons & nouveau les pics de RMN du "°C précédemment décrits. De plus,
de fagon intéressante, nous observons la présence supplémentaire d’une contribution de la
phase amorphe aux environs de 30,5 ppm. Ce résultat indique qu’a 70°C, le temps de cor-
rélation des mouvements des segments de chaines amorphes, situés prés des plaquettes de
POSS, a été suffisamment diminué pour permettre un rétrécissement significatif de la
contribution de ces segments au spectre de RMN du °C, permettant alors leur observa-
tion.

La largeur a mi-hauteur de cette contribution est d’environ 180 Hz. Il est important

de préciser que la mesure de cette largeur ne tient pas compte de la base large de la raie
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que 1’on ne peut pas observer. Si nous comparons cette valeur a celles présentées au cours
de I’¢étude de 1’évolution avec la température de la largeur a mi-hauteur Av,,, du pic asso-
cié aux carbones des segments de chaines en phase amorphe, pour le méme échantillon,
(section 4 du chapitre 5), nous mesurons un décalage de 80°C. En d’autres termes, ce ré-
sultat signifie qu’il est nécessaire de chauffer d’au moins 80°C supplémentaires afin
d’amener les mouvements des segments de chaines proches des particules POSS a la

méme fréquence que ceux du ceeur de la phase amorphe de PE.

4  Conclusion

En conclusion, a ’issue des expériences WISE ’Si-'H, deux hypothéses avaient été
formulées pour rendre compte de ’absence de variation du spectre de RMN du 'H des es-
péces au voisinage du silicium des particules POSS. En particulier, nous avions évoqué la
possibilité que les segments de chaines amorphes proches des cristallites de POSS présen-
tent des mouvements ralentis, en raison de 1’ancrage aux plaquettes, tout en gardant une
mobilité suffisante pour moyenner de maniére significative les couplages dipolaires 'H-'H
a température ambiante. Cependant, les expériences de RMN du carbone 13 qui viennent
d’étre exposées permettent d’infirmer cette hypothése. En revanche, ces expériences sem-
blent en accord avec 1’autre hypothése émise pour rendre compte des résultats obtenus a
I’issue des expériences WISE *’Si-'H. Il semblerait que dans le cas de cet échantillon, les
segments de chaines amorphes au voisinage proche des plaquettes de POSS présentent
une trés forte réduction de mobilité a température ambiante, du fait de 1’ancrage a ces
plaquettes notamment. De ce fait, les couplages dipolaires 'H-"H associés & ces segments
sont tres ¢élevés et donc, difficilement observables avec les expériences WISE 2Gi-1H ef-

fectuées a température ambiante.
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CONCLUSION GENERALE
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Conclusion générale

Dans le cadre de ce travail, nous nous sommes intéressés a des copolymeéres
PE/POSS caractérisés par une fraction de nanoparticules POSS variable (entre 1,0 et 9,7
% molaire). Le principal objectif de ce travail était de contribuer a une meilleure compré-
hension du renfort des propriétés mécaniques d’une matrice polymere semi-cristalline par
des nanoparticules POSS. Pour cela, nous avons choisi d’utiliser une approche nous pla-
cant a 1’échelle moléculaire. En effet, il est bien établi que, de maniére générale, dans les
polyméres, il existe un lien entre les propriétés mécaniques (propriétés macroscopiques)
et la mobilité des chaines (propriétés dynamiques locales). De plus, dans le cas de poly-
meéres semi-cristallins, la mobilité est elle-méme fortement influencée par 1’organisation a
1’état solide de la matrice. Aussi, au cours de cette thése, nous avons tout d’abord cherché
a caractériser 1’organisation a 1’état solide de ces nanocomposites PE/POSS. L’¢étude de
I’évolution de I’organisation en masse des nanocomposites avec le taux de charge s’est
appuyée sur l’utilisation combinée de la calorimétrie différentielle a balayage, de la dif-
fraction des rayons X aux grands angles et de la RMN du solide. Dans un second temps,
et sur la base de ces données structurales, nous avons étudié la mobilité des segments de
chaines des domaines amorphes de la matrice de polyéthyléne. Plus précisément, nous
nous sommes attachés a décrire 1’effet des nanoparticules POSS sur les mouvements de
réorientation des segments de chaines impliquées dans la transition vitreuse. La technique
principalement utilisée pour ces études de dynamique locale des chaines polymeéres est la

RMN du solide.

L’organisation semi-cristalline du polyéthyléne (PE) a été étudiée en fonction de la
concentration en nanoparticules POSS dans les copolymeéres PE/POSS. L’introduction des
nanoparticules POSS au sein de la matrice affecte la cristallisation du polyéthyléne avec,
en particulier, une diminution du taux de cristallinité et de la taille des cristallites de PE a
mesure que le taux de charge augmente. De ce point de vue, les nanoparticules POSS in-
duisent, qualitativement, le méme type de comportement que celui de branchements de

type alkyle couramment introduits le long de chaines de polyéthyléne. Cependant, une
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spécificité des particules POSS réside dans leur tendance a cristalliser. Ainsi, nous avons
pu mettre en évidence une transition structurale en fonction du taux de charge. Aux
faibles concentrations en POSS, les nanoparticules POSS sont dispersées et isolées au
sein des domaines amorphes de polyéthyléne. En revanche, au-dela d’une concentration
critique en POSS, ces derniéres s’auto-assemblent sous forme de cristallites de forme pla-
quettaire. Dans le cas présent, le taux de charge critique ¢, se situe autour de 1,13 % mo-
laire.

Sur la base de ces différents types d’organisation a 1’état solide, nous nous sommes
intéressés a la mobilité des chaines polymeéres en phase amorphe dans ces nanocomposites
et, plus précisément, aux mouvements de réorientation impliqués dans la transition vi-
treuse. Les mesures des temps de relaxation transverse des carbones 13 en fonction de la
température ainsi que 1’évolution des couplages BC-"H mesurés sur les différents nano-
composites ont permis d’établir que la dynamique des segments de chaines en phase
amorphe est fortement affectée lors de 1’introduction des nanoparticules POSS. En parti-
culier, tant que le taux de charge est inférieur a ¢., une fraction des segments de chaines
de polyéthyléne présente une mobilité bien plus faible que dans le polyéthyléne seul.
Cette réduction de mobilité semble de plus en plus marquée a mesure que le nombre de
nanoparticules POSS introduites le long des chaines de polyéthyléne augmente. Cette
évolution de la mobilité semblerait principalement résulter de deux effets induits par la
présence de nanoparticules POSS. Ces nanocharges relativement volumineuses et mas-
sives, introduites comme groupements pendants le long des chaines de polyéthyléne, ra-
lentissent les mouvements de réorientation des unités monomeres auxquelles elles sont
liées, ainsi que des unités proches le long des chaines ou au travers de I’espace. Le second
effet est une conséquence de la modification de 1’organisation semi-cristalline de la ma-
trice de polyéthyléne induite par les particules POSS. La diminution du taux de cristallini-
té et de la taille des cristallites de polyéthyléne pourrait se traduire par une réduction de
mobilité en phase amorphe, selon le mécanisme de relaxation de contraintes.

Lorsque le taux de charge est supérieur a ¢., en particulier dans le composite le plus
chargé (9,7 % molaire), des mouvements plus lents sont également détectés, en comparai-

son du polyéthyléne seul. Cette réduction de mobilité a été attribuée aux segments de
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chaines ancrés aux cristallites de POSS ou situés au proche voisinage. De fagon surpre-
nante, le ralentissement des mouvements d’une partie des segments de chaines des do-
maines amorphes est moins prononcé lorsque les particules POSS ont cristallisé que lors-
que ces particules sont introduites en plus faible quantité, mais restent isolées en phase
amorphe. Les nanoparticules POSS perdent alors une partie de leur efficacité en terme de

renfort.

Dans une derniére partie, nous avons étudié sélectivement la dynamique des seg-
ments de chaines de polyéthyléne situés au voisinage de la charge. Cette étude a été me-
née avec le nanocomposite le plus chargé. Le comportement des chaines aux interfaces
avec la charge inorganique est en effet un point essentiel pour la compréhension du ren-
fort des propriétés mécaniques de la matrice de polyéthyléne. Pour cela, des expériences
de RMN 4 deux dimensions de type WISE 2°Si-'H ont été effectuées, afin d’étudier les
spectres de RMN du "H des especes situées a des distances variables des plaquettes. Ces
expériences, couplées a d’autres expériences de RMN du carbone 13, ont permis de
mettre en évidence une mobilité trés fortement restreinte des segments de chaines proches
des plaquettes de POSS.

L’ensemble des données obtenues au cours de cette thése (structure des nanocom-
posites, mobilité de I’ensemble des segments de chaines au sein de ces structures et mobi-
lit¢ au voisinage des charges inorganiques) devrait permettre une meilleure compréhen-
sion du renfort des propriétés mécaniques de la matrice de polyéthyléne a laquelle des
nanoparticules hybrides organique/inorganique ont été liées de maniére covalente. Au vu
de ces résultats acquis et de la connaissance que nous avons maintenant de ces systémes,
ce travail pourrait étre complété par une étude plus approfondie de la dynamique des
segments de chaines au voisinage des nanoparticules en fonction de la température, dans
le cas du nanocomposite le plus chargé (PE/POSS4). Les mouvements des segments de
chaines au voisinage des plaquettes semblent trés fortement ralentis a température am-
biante. Cependant, les expériences RMN utilisées sont sensibles a la mobilité dans une
gamme de fréquences de mouvements de I’ordre de quelques dizaines de kilohertz. Il se-

rait donc intéressant de caractériser plus finement ces mouvements lents. Des expériences
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RMN de type Codex, sensibles aux fréquences de mouvements comprises entre 1’hertz et

le kilohertz, pourraient en particulier étre envisagées.
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Annexes

Evolution du signal de relaxation transverse des protons dans les copolymeéres

PE/POSS aux températures de 35°C( figure 100) et 40°C (figure 101).
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Figure 105 : Evolution du signal de relaxation transverse des protons mesuré pour les nanocompo-

sites PE/POSS a la température de 35°C. Les résultats obtenus sur le PE sont rappelés, pour compa-

raison.
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Figure 106 : Evolution du signal de relaxation transverse des protons mesuré pour les nanocompo-
sites PE/POSS a la température de 40°C. Les résultats obtenus sur le PE sont rappelés, pour compa-

raison.
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Li¢es de fagon covalente a des chaines polymeéres, les nanoparticules POSS (polysilses-
quioxanes polyédriques) permettent 1’obtention de matériaux nanocomposites hybrides orga-
nique/inorganique. Ces nanoparticules présentent deux intéréts majeurs: des dimensions bien
définies (cceur inorganique: 0.5 nm), ainsi que leur caractére hybride ( groupements orga-
niques entourant les cages inorganiques). Les nanocomposites polymere/POSS peuvent pré-
senter un renfort important des propriétés mécaniques et de la stabilité thermique de la ma-
trice polymére. Cependant, 1’origine moléculaire de ce renfort reste mal comprise. Aussi, afin
de mieux comprendre le renfort des propriétés mécaniques de la matrice, nous avons étudié
I’effet des particules POSS sur I’organisation a 1’état solide et la dynamique des chaines po-
lyméres au sein d’une matrice semi-cristalline. Pour cela, nous avons considéré une série de
copolymeres polyéthyléne-POSS, caractérisés par une large gamme de concentration en
POSS. Le polyéthyléne et le POSS ayant intrinséquement tendance a cristalliser, les copoly-
meres présentent des organisations a 1’état solide complexes que nous avons caractérisés par
I’utilisation combinée de la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), de la diffraction des
rayons X aux grands angles (DRX) et de la résonance magnétique nucléaire en phase solide
(RMN). Dans un second volet de cette é¢tude, nous nous sommes intéressés a la dynamique
des chaines de polyéthyléne en phase amorphe et a I’évolution de celle-ci avec le taux de
charge des nanocomposites. Enfin, nous avons également étudié, de facon sélective, la dyna-
mique des segments de chaines de polyéthyléne situés au voisinage de la charge.

Mots clés: nanocomposites, polyéthyléne, nanoparticules POSS (polysilses-
quioxanes polyédriques), organisation a 1’état solide, dynamique des chaines, RMN de
1’¢état solide.

Grafting polyhedral oligomeric silsesquioxanes (POSS) to polymer chains offers a novel
avenue to prepare hybrid organic/inorganic nanocomposites. The great advantage of such
an approach holds in the very well-defined dimensions of the filler particles(inorganic
core: 0.5 nm), in contrast with polymer/clay systems. Polymer/POSS nanocomposites dis-
play attractive properties such as significant mechanical reinforcement and increased
thermal stability. However, the molecular origins of these enhancements are still an open
question. The aim of this work is to describe both bulk organization and molecular mo-
tions of the polymer chains within these materials: these molecular properties should lead
to a deeper knowledge of the enhancement of the polymer-POSS mechanical properties.
The systems investigated are polyethylene (PE)-POSS copolymers with various POSS
contents. The (semi-)crystalline behaviour of both PE and POSS particles induces com-
plex bulk organization of these hybrid materials. The combined use of NMR, DSC and X-
ray scattering experiments enabled to monitor the variation of the solid-state organization
with the filler loading.

In the second part of this work, the PE chain dynamics was investigated in the
amorphous phase and its variation with the filler content was considered. Lastly, selective
NMR experiments were used to probe the PE chain segment mobility close to the POSS
nanoparticles.

Key words: nanocomposites, polyethylene, POSS (polyhedral oligomeric silsesqui-
oxanes) nanoparticules, solid-state organization, molecular motions, solid-state NMR.



