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« La vie c’est comme une bicyclette, il faut avancer

pour ne pas perdre I'équilibre. »

Albert Einstein
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GLOSSAIRE

Agglomérat : Assemblage labile de particules ou d’agrégats dont la surface externe globale
correspond a la somme des surfaces de ses constituants individuels (recommandation de la

commission du 18 octobre 2011 relative a la définition des nanomatériaux).

Agrégat : Particule constituée de particules liées entre elles par des forces iono-covalentes
ou fusionnées (recommandation de la commission du 18 octobre 2011 relative a la définition

des nanomatériaux).

Analyse calorimétrique différentielle (DSC) : Méthode de thermo-analyse permettant de
révéler des phénomenes endothermiques, comme la fusion, ou exothermiques, comme la
cristallisation. En effet, I'échantillon testé demandera ou produira plus de chaleur que la
référence, a cause des chaleurs latentes mises en jeu. C'est la méthode la plus utilisée pour

évaluer la cristallinité de matrices organiques et inorganiques.

Analyse thermogravimétrique (ATG): Technique qui permet de suivre la masse d'un
échantillon lors d'un processus physico-chimique, comme par exemple la décomposition ou
I'oxydation. Une courbe thermogravimétrique représente la variation de masse de

I'échantillon en fonction de la température ou du temps.

Dispersion : traduit le niveau d’agglomération ou d’agrégation des renforts dans

I’échantillon.
Distribution : reflete I'homogénéité des renforts dans I’échantillon.

Granulométrie : Etude ayant pour objet la mesure de la taille et de la répartition statistique

des particules constituant un ensemble.

Graphéne: Forme allotropique du carbone composée d'un simple feuillet, cristal

bidimensionnel, dont I'empilement paralléle constitue le graphite.

Microscope a force atomique (AFM) : Microscope a sonde locale permettant d’observer la
surface d’échantillons en mesurant localement une force trés faible (de 'ordre de 10™° N)
entre une pointe supportée par un levier trés souple et la surface a analyser. Plusieurs

modes de fonctionnement existent. On différencie les modes de fonctionnement de type «
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contact », ou la pointe de la sonde entre en contact avec I'échantillon, et les modes en « non
contact », ou la pointe ne touche pas I'échantillon. Dans ce dernier cas, I'analyse repose sur
les interactions de Van der Waals existant entre la pointe et I'échantillon. La résolution
obtenue avec cette technique est de I'ordre de la dizaine de nanometres latéralement, et

peut descendre jusqu'a quelques angstroms verticalement.

Microscopie électronique a balayage (MEB): Technique puissante d'observation de la
topographie des surfaces. L'observation de I'échantillon est réalisée par la mesure du flux
d'électrons secondaires émis ou du flux d'électrons rétrodiffusés, sous l'impact d'un tres fin
pinceau d'électrons primaires qui balaye la surface observée. L'intensité du flux d'électrons
réémis au point d'impact dépend a la fois de la topographie de I'échantillon et de sa nature.
Cette technique permet d'obtenir des images avec un pouvoir séparateur souvent inférieur a

5 nm et une grande profondeur de champ.

Nanocomposite : Matériau biphasé constitué d'une matrice solide (métal, céramique,
polymeére...) dans laquelle des nano-objets (phase de renfort et/ou charge) sont incorporés.
Les propriétés macroscopiques d'un nanocomposite dépendent fortement du caractere

homogeéene ou non de la dispersion.

Nanomatériau : Matériau composé d'objets (particules, fibres ou tubes) dont la taille

n'excéde pas 100 nanometres.

Particule: Fragment de matiere possédant des contours physiques bien définis
(recommandation de la commission du 18 octobre 2011 relative a la définition des

nanomatériaux).

Nanoparticule : Nano-objet ayant au moins une des trois dimensions dans le domaine

nanométrique (< 100nm). (Norme ISO/TS 27687:2008).

Surface spécifique : Surface totale d'une particule normalisée par la masse.






INTRODUCTION GENERALE

A I'heure actuelle, il existe plus de 15.000 polymeres disponibles sur le marché*, chaque
polymére présentant des propriétés physico-chimiques et mécaniques propres. Trois
grandes familles peuvent étre distinguées: les thermoplastiques (modelables avec
I'augmentation de la température), les thermodurcissables (réticulables de maniere
irréversible apres cuisson a haute température) et enfin les élastomeres (classés selon leur
type et leur taux de réticulation). Les thermodurcissables posent un réel probléeme quant a
leur cycle de vie et leur impact environnemental. A I’heure actuelle, en fin de vie, ces
matériaux sont généralement broyés pour étre utilisés sous forme de renforts, incinérés

(colts énergétiques importants) ou encore enfouis (probleme environnemental).

Les faibles propriétés mécaniques, électriques, ou de résistance au feu d’'une majorité de
polymeéres sont a |'origine du grand intérét pour les composites. De nombreuses études ont
rapporté l'intérét d’incorporer des renforts tels que des fibres ou des microparticules dans
des matrices organiques. Les renforts les plus couramment rencontrés dans la littérature
sont la silice (Si0,), le titane (TiO,), I'alumine (Al,03) ou les charges carbonées. Pour une
fraction volumique donnée, l'incorporation de tels renforts a montré une amélioration des
propriétés mécaniques et thermiques, ainsi que des propriétés électriques, ou encore de la
durabilité de ces matériaux, comparées a celle des polyméres purs. Les composites ainsi
obtenus permettent d’atteindre des performances qui étaient jusqu’alors seulement
accessibles aux polymeéres techniques (PEEK...) plus co(iteux. Cependant, les composites
renforcés par des microparticules peuvent conduire a des propriétés inférieures a celles du
matériau vierge méme en présence d’agent compatibilisant. C'est le cas par exemple de la
résistance aux chocs et de la résistance a la traction si des particules rigides sont utilisées [1].
Dés lors, de nouvelles approches ont été étudiées afin de fournir au polymere des propriétés
mécaniques optimales suivant I'application visée. L'utilisation de renforts de taille plus faible

(les nanoparticules) a donc fait son apparition.

Plusieurs auteurs [2], [3] ont démontré les avantages a substituer les microparticules par des

nanoparticules, du fait de 'augmentation de la surface spécifique lors de la diminution de la

" Données Techniques de I'ingénieur (2017)
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taille des particules. Cette substitution a permis de mettre en évidence, par exemple,
I’'augmentation du module d'élasticité [4], [5], de la contrainte que peut supporter le
composite [6], de la conductivité électrique ou de la résistance thermique [7]. Le second
avantage a l'utilisation des nanoparticules est que ces améliorations sont généralement
observées avec des taux d’incorporation de renforts beaucoup plus faibles, par rapport a

ceux des microparticules. Ceci pourrait compenser le colt plus élevé des nanoparticules.

Pour toutes ces raisons et du fait de la demande de matériaux de plus en plus performants
et légers, les nanocomposites sont couramment utilisés dans les industries des transports,
du sport ou encore de I'électronique. C'est en grande partie pour ces raisons que les
recherches sur les nanocomposites ont montré un tel essor ces dix derniéres années (Figure
1) mais aussi grace a de nouveaux outils d’élaboration, d’observation et d’analyse. L'un des
premiers nanocomposites industrialisé a été produit par le groupe Toyota qui, en 1991
produit les premiers nanocomposites Nylon-6/MMT a grande échelle [8]. Les
nanocomposites sont en fait présents et utilisés depuis des milliers d’années sans qu’ils aient
été identifiés comme tels. La nature est également a I'origine de nanocomposites, tels que la
nacre constituée de cristaux d’aragonite (particules) séparés de couches minces de protéine
(matrice), ou encore les coquillages qui sont constitués de protéines organiques et de
carbonate de calcium. Mais ils ont aussi été identifiés dans les peintures Mayas ou des

nanoparticules, d’oxydes et métalliques, étaient incorporées dans des silicates amorphes.

12000 - /.
@ 10000 /
o
S
Q
S 8000 ./
=}
o
(] l/
o
o 6000 /
e}
: —
Z 4000 ./
—
2000 T T T T 1
2008 2010 2012 2014 2016 2018
Année

Figure 1: évolution du nombre de publications par année dans le domaine des
nanocomposites. Mot-clé : nanocomposite (données science direct)

Cependant, l'utilisation de nanoparticules demande des précautions supplémentaires a
prendre en compte. Ces dix derniéres années plusieurs études ont été menées afin de

caractériser I'influence de la réduction d’échelle des objets sur leur toxicité [9]. Pour les

2
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industries utilisant des nanoparticules, apres le Grenelle 2 de 2010, des réformes ont été
mises en place pour protéger ses utilisateurs. Utiliser des charges agglomérées plutot que
dispersées pour éviter le contact direct avec des charges nanométriques serait une des
premieres solutions pour contrer ce probleme. Cependant, I'introduction de particules
agglomérées nécessite le développement de moyens permettant de bien les disperser dans

le composite final, afin d’obtenir de propriétés optimisées pour les matériaux finaux.

Malgré les progres de ces dernieres années, I'utilisation de nanoparticules pour le renfort
mécanique des polyméres (ou tout autre propriété), reste compliquée et demande de préter
beaucoup d’attention a la maitrise des procédés. Cette these se concentre essentiellement a
établir un lien entre propriétés mécaniques des nanocomposites a matrice thermoplastique
et état de dispersion/distribution des particules dans la matrice. Une attention particuliére a
également été portée sur la maitrise et la caractérisation de la dispersion/distribution des

particules sur toute la chaine de mise en ceuvre du matériau composite.
L’'ensemble de ce travail rapporté dans ce manuscrit s’organise en 5 chapitres.

Un premier chapitre est une étude bibliographique axée sur les nanocomposites a matrices

organiques. La premiere partie fait état des propriétés de ces matériaux et des verrous
scientifiques quant a la maitrise de leurs propriétés finales. Aprées avoir mis en évidence les
parameétres importants a prendre en considération afin d’obtenir des matériaux homogenes,
la deuxieme partie de ce chapitre aborde plus particulierement la maitrise et Ia
caractérisation de la dispersion/distribution des particules dans la matrice. La troisieme
partie s’intéresse a la modélisation des propriétés mécaniques des nanocomposites, et enfin
la derniere partie est axée sur les matériaux étudiés au cours de ces travaux. Le deuxieme
chapitre de ce manuscrit présente les différents matériaux et les techniques utilisées dans ce

travail de these. Le troisieme chapitre, concerne une premiére publication axée sur la

maitrise de la dispersion/distribution des particules de silice et présente I'optimisation du
procédé de mise en ceuvre des nanocomposites. Dans ces travaux, chaque état de
dispersion/distribution obtenu est relié aux propriétés mécaniques finales. Le guatrieme
chapitre, se compose de deux parties axées sur la fonctionnalisation de particules afin
d’améliorer I'affinité de celles-ci avec la matrice. La premiére partie concerne une deuxieéme

publication sur la fonctionnalisation de feuillets de graphéne. Trois polymeéres
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thermoplastiques différents ont été choisis afin de montrer que le protocole de
fonctionnalisation développé dans ces travaux est une méthode simple a mettre en ceuvre
et adaptable a de nombreuses matrices organiques. La deuxiéme partie est quant a elle axée
sur la fonctionnalisation de particules de silice et I'influence de cette fonctionnalisation sur
les propriétés mécaniques des composites. Pour finir, le chapitre 5, présente une troisieme
publication relatant de la corrélation entre les résultats expérimentaux et la modélisation

des propriétés mécaniques des nanocomposites étudiés au cours de cette these.



CHAPITRE 1
LES NANOPARTICULES POUR LE

RENFORT DES POLYMERES
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PREAMBULE CHAPITRE 1

Le terme « nano » est utilisé en référence a I’échelle du nanometre. La réduction d’échelle a
fait apparaitre de nouveaux phénomeénes, jusque-la négligés, avec les renforts micro.
Certaines propriétés spécifiques (interphase, amélioration des propriétés mécaniques a
partir d’'un faible pourcentage de renfort...) n’apparaissent qu’a I'échelle du nanométre
[10], [11]. Les microcomposites ont montré plusieurs limites. Par exemple, 'amélioration de
la résistance mécanique se fait au détriment de la plasticité ou de la transparence optique.
Tandis que les nanocomposites permettront 'amélioration de ces propriétés mécaniques
sans compromettre la ductilité du matériau car la faible taille des particules ne crée pas de
larges concentrations de contrainte, si les nanoparticules sont bien dispersées. De la méme
maniére, les nanoparticules, ayant une dimension inférieure a la longueur d’onde de la
lumiere (380-780 nm), permettent de conserver les propriétés optiques (transparence) du
matériau [12].

La forme, la taille et la dispersion/distribution des particules, ou encore les interactions
entre le renfort et la matrice jouent un réle sur le comportement local et macroscopique du
composite final. L’intérét d’incorporer des renforts « nano» dans un polymere est
multiple, notamment I'amélioration des caractéristiques initiales de la matrice (telles que
les propriétés mécaniques ou électriques, la réaction au feu...) avec un plus faible taux
d’incorporation par rapport aux microcomposites. La forte amélioration des propriétés a
fait apparaitre le concept de '« effet nano » [13], qui est attribué a I’échelle nanométrique
des renforts. Les travaux de recherche vont de la synthése chimique, de I’étude du nano-
objet individuel, a la mise en forme, et aux propriétés intrinséques des matériaux.

Cette étude bibliographique vise a faire un bilan sur les recherches actuelles concernant les
nanocomposites a matrices polymeéres. Cette étude sera avant tout axée sur I'étude des
caractérisations possibles a toutes les étapes de mise en ceuvre/forme de ces matériaux et
sur la caractérisation de leurs propriétés finales et plus spécifiguement des propriétés
mécaniques. Ensuite, les verrous scientifiques freinant leur développement seront abordés.
Nous nous intéresserons plus particulierement aux polymeres thermoplastiques, famille de

polymeéres qui sera par la suite étudiée dans cette étude.
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Cette partie a pour but de donner un apercu général sur les nanocomposites a matrices
organiques. Aprés un zoom sur les différents types de morphologie des nano renforts
disponibles sur le marché, nous nous intéresserons aux propriétés des matrices
thermoplastiques. Enfin, nous nous focaliserons sur les principaux parametres et verrous a

prendre en compte pour I'obtention de nanocomposites.

I. Les renforts

Dans un premier temps, il est important de différencier le terme charge du terme renfort.
On appelle renfort (ou charge renforgcante) tout corps immiscible permettant de modifier les
propriétés mécaniques, électriques ou thermiques d’un polymere... [14]. Le terme de charge
est utilisé pour qualifier un corps visant a améliorer I'aspect de surface ou a diminuer le prix

de revient du composite final.

Il existe trois principaux types de renforts : les renforts organiques (fibres de lin, fibres de
carbone, graphéne...), les renforts inorganiques (mica, fibres de verre, silice..) et les renforts
métalliques (fibres de bore, aluminium...). Ces renforts peuvent se trouver sous forme de
particules, de fibres courtes ou longues, tissées ou non. Chaque type de renfort ayant des
avantages (amélioration de la stabilité vis-a-vis d’un vieillissement UV pour les charges
particulaires [15]...) et des inconvénients (impossibilité d’extrusion des fibres longues,
difficulté d’'imprégnation des fibres dans les thermoplastiques...). Dans le cadre de cette
étude, seuls les renforts particulaires seront étudiés. lls peuvent étre classés en fonction de

leur géométrie.

I1.1. Renforts de géométrie 3D

Ces renforts sont isodimensionnels, c’est-a-dire que les trois dimensions sont de I'ordre du
nanometre. Dans la plupart des cas, ces renforts ont l'avantage d’étre facilement
synthétisables et peu colteux (exemple : billes de silice). IIs sont , entre autres, utilisés pour
apporter brillance, renfort mécanique [16] ou encore pour modifier la viscosité du matériau.
On les retrouve dans diverses applications telles que le packaging [17], la santé [18],

I'industrie du pneumatique [19]...
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1.2. Renforts de géométrie 2D

Deux dimensions sont de I'ordre du nanometre formant ainsi une structure fibrillaire telle
gue les nanotubes de carbone. De tels renforts conduisent a des matériaux ayant des
propriétés exceptionnelles en particulier en matiére de rigidité. Malgré leur co(t élevé, ces
renforts sont tres intéressants pour les applications électroniques grace a leur forte
conductivité [20], pour la fabrication de matériaux composites pour leurs excellentes
propriétés mécaniques [21] et pour des applications d’emballage du fait de leur perméabilité

aux gaz [22].

I1.3. Renforts de géométrie 1D

Une seule des trois dimensions est de I'ordre du nanometre ; ils se présentent sous forme de
plans d’épaisseur nanométrique avec une dimension latérale allant de quelques dizaines de
nanometres a plusieurs microns. Parmi les plus utilisés on peut citer les argiles telles les
montmorillonites ou encore le graphéne. Ce type de renfort présente d’excellentes

propriétés mécaniques, thermiques et est conducteur dans le cas du graphéne.

Méme si les renforts apportent résistance mécanique et rigidité au composite final, les
propriétés intrinséques de la matrice jouent également un réle trés important sur les
propriétés finales du composite. Au cours de cette étude nous nous focaliserons sur les
thermoplastiques, bien que ces derniers ne soient pas les plus présents sur le marché des

composites.

II. Polymeéres thermoplastiques

Les thermoplastiques, pour la majorité, sont peu colteux et facilement mis en forme. Ces
caractéristiques les rendent tres intéressants dans le milieu industriel. A |la différence des
thermodurcissables, les thermoplastiques sont plus facilement recyclables par broyage et re-
formables en les chauffant, avec peu d’altération des propriétés du polymeére [23]. De
maniére générale, parmi les autres avantages des matériaux polymeres, on peut compter sur
leur légéreté et leur résistance a la corrosion. Les thermoplastiques sont des polymeéres
linéaires, plus ou moins ramifiés, non réticulés. Le Tableau 1 répertorie les principaux

thermoplastiques utilisés et quelques exemples de leurs domaines d’application.
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Polymeéres Symboles Utilisations Prix
Polyéthyléne PE Emballages, vétements jetables... ~1.4€/Kg
Acrylonitrile butadiéne styréne ABS Jouets, enjoliveurs de voiture... ~2.3€/Kg

Cables, gazon artificiel, pare-chocs de
Polypropyléne PP ~1.5€/Kg
voiture...

Polystyréne PS Emballages, gobelets... ~1.5€/Kg

Fenétres d’avion, feux arriere de voiture,
Polyméthacrylate de méthyle PMMA ~2.5€/Kg
lentilles de contact...

Tableau 1 : Les polymeéres les plus utilisés et leurs applications (données logiciel Granta CES
selector)

Les composites a matrice thermoplastiques doivent faire face en service a des sollicitations
de nature diverses (chimique, physique, mécanique) imposées par leur environnement. La
réponse des matériaux a ces agressions, ou autrement dit les propriétés de ces matériaux,
dépend essentiellement de leur nature, de leur architecture macromoléculaire comme

détaillé dans la suite de cette partie.

II.1. Propriétés physico-chimiques

La nature chimique des atomes présents dans les polymeres et la structure
macromoléculaire déterminent leurs propriétés. De maniere générale, la composition
chimique et la structure d’une chaine macromoléculaire va induire des propriétés
intrinseques  telles qu’une  énergie de surface induisant un  caractere
hydrophile/hydrophobe/oléophobe ou autre, des énergies de liaison entre les atomes
présents expliquant la résistance thermique globale du matériau ou de la méme maniere la
résistance a I'oxydation en fonction des groupements fonctionnels présents. La composition
chimiqgue pourra également permettre de prédire la résistance aux solvants. Prenons pour
exemple, le polytétrafluoroéthyléne (couramment appelé Téflon®), les atomes de fluor
présents lui procurent des propriétés d'anti-adhérence et de résistance a la chaleur, d'ou son

utilisation dans les ustensiles de cuisine.

L'organisation structurelle ou la longueur des chaines macromoléculaires au sein d’un
matériau polymere est trés importante et impacte fortement ses propriétés finales. Par
exemple, dans le cas d’une structure amorphe (PMMA, PS, PE...), les macromolécules sont

flexibles et disposées de fagon aléatoire mais homogene. Cette organisation est a |'origine



PARTIE 1 NANOCOMPOSITES A MATRICE POLYMERE

de la transparence de ce type de matériau. La structure du polymere influence la
température de transition vitreuse (Tg), propriété physique dépendante également de la
nature chimique de la chaine macromoléculaire considérée. Ce parametre est la
température pour laquelle le polymere passe de I'état vitreux (amorphe) a [I'état
caoutchoutique (le polymére commence a s’écouler). C'est cette T, qui déterminera la

température de travail pour sa mise en ceuvre/forme.

I1.2. Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques permettent de décrire le comportement du matériau répondant
a des sollicitations extérieures. Ces propriétés mécaniques peuvent étre déterminées a I'état
fondu (rhéologie par exemple) ou solide. Pour les essais a I'état solide, les plus classiques
sont ceux de traction, de compression et de flexion. Les résultats dépendront principalement

de la structure du polymeére (enchevétrement des chaines, cristallinité du polymere...).

Pour leur simplicité de mise en ceuvre et d’interprétation, les essais en traction simple sont
les plus couramment utilisés dans la littérature [24]-[26]. La Figure 2 représente un
comportement classique d’'un matériau ductile au cours d’un essai de traction (contrainte en
fonction de la déformation du matériau). Pour cet essai, trois zones peuvent étre
différenciées sur la courbe. Si le matériau casse dans la zone 1, il sera considéré comme
fragile. Le matériau sera ductile, s’il peut subir des déformations plastiques importantes
avant rupture. Il est aussi important de noter que le comportement des thermoplastiques,

au cours d’un essai de traction, est trés dépendant de la vitesse de sollicitation appliquée.
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La rigidité des renforts fait que la majorité de la déformation du composite est supportée par
la matrice. Localement la matrice atteint des niveaux de déformation bien supérieurs a celui
imposé macroscopiquement et donc la déformation a la rupture diminue avec I'ajout des
renforts. Quand la déformation a la rupture augmente par rapport au polymere vierge c’est
gu’il y a des mécanismes de rupture et des dissipations qui permettent de protéger la
matrice (particle pull and crack pinning). L'ajout de renforts peut alors permettre une

certaine ductilité a la matrice et limiter la propagation de fissures [27].

Les comportements mécaniques intrinseques des matériaux thermoplastiques n’étant pas
suffisants pour envisager leur utilisation dans l'industrie, en remplacement de piéces
métalliques, les composites ont été développés comme cela a été présenté précédemment.

L’évolution des recherches a ensuite conduit a I'’émergence des nanocomposites.

III. Les nanocomposites

Un nanocomposite est défini comme un matériau constitué de plusieurs phases dont au
moins une matrice (polymere, céramique ou métallique) dans laquelle des objets, ayant au
moins une de leurs dimensions inférieure a 100nm (phase de renfort), sont incorporés. Ces
matériaux sont notamment présents dans l'industrie automobile (peintures renforcées,
pieces moteurs...), textile (fibres ignifugées, conductrices...), de la santé (implants,
traitements médicaux...) ou encore dans le domaine du sport (skis, vélo, raquettes de

tennis...).

La formulation des nanocomposites, en comparaison des microcomposites, implique une
plus faible quantité de particules a introduire dans la matrice tout en obtenant de meilleures
propriétés finales (mécaniques...). D’'une maniére générale, les microcomposites sont
chargés a hauteur de 40 a 60% en volume pour atteindre les propriétés mécaniques
souhaitées. A la différence les nanocomposites nécessitent uniquement de 0,5 a 5% en
volume de nanoparticules pour atteindre les mémes objectifs. Cela s’explique par les
surfaces spécifiques supérieures des nanoparticules comparées a celle des microparticules

(pour une méme masse de matiére).

La dispersion et la distribution des nanoparticules sont des données importantes dans

I’étude des nanomatériaux. La dispersion désigne un niveau d’agglomération des renforts
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tandis que la distribution exprime leur homogénéité (ou répartition spatiale) dans

I’échantillon (Figure 3).
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Figure 3 : Schéma représentant la différence entre distribution et dispersion [28]
L'industrie du pneumatique est I'un des secteurs les plus représentatifs de I'ajout de renfort
dans ses produits. Les charges renforcantes sont trés utilisées pour modifier les propriétés
du caoutchouc (résistance a I'abrasion, dureté...). Au tout début, le noir de carbone (NC)
était la charge la plus utilisée. C'est en 1992, que Michelin remplaga en partie le NC par de la
silice hautement dispersible et créa ainsi le « pneu vert» (Figure 4) [29]. Pour ces
applications, la dispersion de ces particules reste un chalenge afin d’obtenir de meilleures
propriétés [30], [31]. En effet, 'adhérence, la résistance a l'usure et au roulement sont des

propriétés dépendantes de la dispersion des particules dans le polymére (ici, élastomére)

[32].

Dispersibilité

------ Silice hautement dispersible
—— Silice traditionnelle
—— Noir de carbone

Moindre
résistance au
roulement

Adhésion

Résistance a I'usure

Figure 4 : Comparaison des propriétés des pneumatiques en fonction de la charge
renforcante utilisée [29]

Des matériaux comportant des objets mal dispersés et/ou mal distribués seront plutot
assimilés a des « micro» composites d’'un point de vue de leurs caractéristiques et

propriétés. Il est également important de souligner que des phénomeénes d’agglomération
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peuvent avoir lieu et les agglomérats peuvent jouer le réle de défauts et causer I'effet
inverse de celui souhaité. Une des limitations au développement des nanocomposites est
donc liée au développement d'un procédé de fabrication permettant une
dispersion/distribution homogéne et reproductible des particules au sein de la matrice et

empéchant leur agglomération.

III.1. Etat de dispersion

Les propriétés macroscopiques d'un nanocomposite dépendent fortement de I'état de
dispersion des renforts dans la matrice. C'est pourquoi la maitrise de la dispersion et sa
caractérisation est trés importante pour la compréhension des propriétés finales du

matériau [33].

Cependant, la difficulté d’obtention d’un état parfaitement dispersé des renforts au sein du
polymeére freine I'utilisation des nanoparticules dans certains domaines. Les phénoménes
d’agglomération sont d’autant plus marqués que la particule est petite. Si I'on prend pour
exemple une particule sphérique, la relation (1) montre que plus le rayon de particule est
faible plus la surface specifique Sy, est élevée. Cette valeur de S, correspond au rapport
de la surface totale de la particule (rugosité et porosité compris) sur la masse de celle-ci et
s’exprime en m%/g.
3

pr

Avec p la masse volumique et r le rayon de la particule.

(1)

Sspe

D’aprés lI'étude de Donnet [34] , plus la surface spécifique est élevée, plus I'énergie

nécessaire pour disperser les particules sera élevée.

Yasser Zare [35] a finalement démontré numériquement, que |'agglomération ou
I'agrégation de particules entraine une diminution du volume effectif de surface disponible
de particules dans le matériau ce qui entraine une diminution des propriétés mécaniques
finales. Des études, cette fois expérimentales, confirment ces conclusions. Plus
I'agglomération des renforts est importante, moins le matériau possedera d’interfaces

matrice/particule qui permettent le renfort de celui-ci [36].
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De la méme maniere, une étude sur le renfort de matrice époxy par des nanotubes de
carbone (CNT) a démontré que les propriétés de conductivité thermique dépendaient de la
dispersion des charges renforcantes dans la matrice [37]. La Figure 5 montre bien que la
conductivité thermique est nettement améliorée dans le cas de particules dispersées par
ultrasons. De plus, en augmentant le taux de renforts, on se rend compte qu’avec des
particules agglomérées, les propriétés sont méme détériorées. En effet, plus le pourcentage
de CNT augmente dans la matrice plus les phénomeénes d’agglomération sont importants
[38]. De ce fait, dans le cas d’un pourcentage massique élevé, la surface de renfort
disponible est moindre ; les propriétés macroscopiques sont alors dégradées par rapport aux

plus faibles ratios de CNT.

024 © —=CNT apres ultrasons

0.22 » - CNT sans ultrasons

Conductivité thermique (W/mK)

0 0.1 02 03
Pourcentage massique (%)

Figure 5 : Variation de la conductivité thermique en fonction du pourcentage massique
pour des composites dispersés (courbe noire) et agglomérés (courbe rouge) a 30°C [37].

Dans certains cas en revanche, la formation d’un réseau interconnecté entre les particules
(dispersées ou non), peut étre trés intéressant si les propriétés recherchées sont des
propriétés de conductivité électrique. On parle ici de percolation [39]. Les particules vont
former un réseau qui va permettre de conduire I'électricité et ainsi rendre conducteur un

polymeére initialement isolant électrique [40].

Il est donc trés important suivant I'application visée de pouvoir maitriser |'état de dispersion

des renforts dans une matrice polymere.

Xie et al [41] ont reporté plusieurs stratégies possibles pour améliorer cette dispersion :
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e la fonctionnalisation des particules. Cette méthode permet I'augmentation de
I’affinité renfort/matrice, et peut aider a la dispersion des renforts,

e |a maitrise du procédé de mise en ceuvre du nanocomposite.

II1.2. Interface et/ou interphase renfort/matrice

Les propriétés des nanocomposites ne dépendent pas seulement des propriétés de ses
constituants. En plus de la dispersion/distribution, les forces d’interaction entre la matrice et

son renfort sont des facteurs impactant les propriétés finales du matériau [42].

Il faut bien distinguer les termes interphase et interface. L'interface est la limite
bidimensionnelle entre deux surfaces, tandis que, [linterphase est la région
tridimensionnelle entre deux phases (Figure 6). Plusieurs études ont montré qu’il existait
une zone entre le renfort et la matrice pouvant avoir un impact de longue portée sur les
chaines de polyméres proche du renfort [35], [43], [44]. Cette région est appelée interphase,
zone ou région interfaciale. L'intensité d’interaction entre le renfort et sa matrice, dépendra

de la structure et de la chimie de surface du renfort.

Matrice
Interphase

Interface

Figure 6: Schématisation de la différence entre interphase et interface.

Dans le cas ou I'affinité entre la charge renforcante et la matrice est faible, I'agglomération
des renforts est d’autant plus favorisée que la masse molaire de la matrice est élevée. En
revanche, si I'affinité renfort/matrice est bonne, la masse molaire n’a plus d’influence sur
cette agglomération [45]. Enfin, la zone perturbée autour de la charge (interphase) peut
avoir une densité plus faible ou plus importante (variation de la structure moléculaire) que la

matrice en fonction de I'affinité renfort/matrice [46], [47].

Pour une fraction volumique de renfort donnée, plus la taille des particules est faible, plus
elles sont nombreuses et proches. De ce fait, pour des nanoparticules, en plus des

interactions renfort/matrice, il est important de prendre en compte les interactions
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particule/particule (interactions faibles de Van der Waals). E. Chabert [48] a démontré que
les interactions entre les particules dans la matrice favorisent la création d’un réseau. De ce
fait, moins il y a d’interaction entre les particules, plus le renforcement est faible. En
revanche, dans le cas d’une matrice élastomére avec des renforts bien dispersés, méme en
I’absence d’interaction spécifique renfort/matrice, les chaines de polyméres autour de la
particule relaxent 2,3 fois plus lentement que la matrice elle-méme [49], prouvant

I’existence d’une interphase.

La compatibilité entre renfort et matrice est influencée par les énergies de surface des
matériaux liées a leur nature chimique. C'est pourquoi le traitement de surface des
particules, en plus d’améliorer la dispersion dans certains cas, permet d’augmenter cette
affinité renfort/matrice et ainsi les propriétés finales du composite [50]. La
fonctionnalisation des particules entraine un changement des propriétés de l'interphase.
Finalement, dans le cas des nanotubes de carbone par exemple, Xie et al. ont démontré
gu’entre la maitrise du procédé (mélange physique optimisé et polymérisation in situ) ou la
fonctionnalisation, cette derniére apparait étre la meilleure facon d’améliorer la dispersion
des renforts, et ainsi, les propriétés mécaniques, thermiques, électriques...[41]. Cependant,
la fonctionnalisation des renforts reste relativement colteuse et demande un savoir-faire

important.

Pour les nanocomposites, plus la taille des particules est faible et plus I'interaction avec la
matrice est forte, plus la fraction volumique d’interphase augmente. D’apres I'étude de
Mortezaei et al. [51], ce phénomeéne augmente la température de transition vitreuse du
composite. De ce fait, la taille de I'interphase entre renfort et matrice peut étre évaluée au
regard de I'évolution de cette transition vitreuse [52]. Ainsi, l'interphase peut étre vue
comme une fraction de polymere immobilisée. Il est possible de quantifier le taux

immobilisé de matrice par calorimétrie (exemple sur du PMMA/Silice [53]).

II1.3. Granularité des renforts

Comme cela vient d’étre mentionné dans les sections précédentes, la diminution de la taille
des renforts que I'on insére dans la matrice conduit a une augmentation trés importante de

la surface d’échange entre la matrice et le renfort, et cela se répercute sur I'épaisseur de
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I'interphase matrice/renfort [54]. C’'est pourquoi plus le renfort est petit et dispersé, plus les

propriétés initiales sont modifiées. C'est ce que I'on appelle « I'effet nano » [13].

Dans certains cas une taille critique de particule a été observée, c’est le cas du graphene.
L’étude de Gong et al. [55] montre que la taille critique (dimension latérale), pour un bon

renfort de la matrice, est d’environ 3um au vu de la faible force d’interaction entre le

graphene et les matrices polymériques (~1MPa). A titre de comparaison une fibre de

carbone a une force d’interaction renfort/matrice de 20-40 MPa. Une autre étude compare
I’effet de cette taille latérale du graphéne sur les propriétés mécanique du PMMA [56]. Cette
étude montre que, plus la dimension latérale du graphéne augmente, plus les interactions

avec la matrice sont importantes et donc plus le PMMA est renforcé mécaniquement.

Dans certains cas, c’est la forme du renfort qui influence les interactions avec la matrice.
Pour des particules sphériques, d’aprés I'étude numérique de Mortazavi et al. [57], I'effet de
I'interphase est plus important que pour les renforts plaquettaires. Une autre étude montre
qgue, les nanotubes de carbone, a dispersion et fraction volumique égale, engendrent une
plus grande zone d’interphases que les renforts plaquettaires de graphite [58]. Ceci
expliquerait pourquoi les matériaux renforcés par du graphite n’atteignent pas les

performances obtenues avec des nanotubes.

II1.4. Procédés de mise en ceuvre/forme

La maitrise du procédé de mise en ceuvre/forme des thermoplastiques est une étape
importante pour I’élaboration de nanocomposites homogenes. Les problemes de dispersion

ou d’interphase peuvent étre palliés par la maitrise des procédés [59], [60].

Les trois procédés de mise en ceuvre/forme les plus utilisés pour les thermoplastiques sont

les suivants:

Mise en ceuvre par extrusion. |l s’agit d’un procédé en continu. Le polymeére fondu est
entrainé par une ou plusieurs vis sans fin dans une filiére. Suivant le choix de la filiére, la
matiere premiére sous forme de granulés est transformée en jonc, gaine, films, tubes...

(Figure 7).
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Ajout de matiere
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Figure 7 : Schéma de la mise en ceuvre par extrusion bi-vis [61].

Ce procédé est probablement le plus utilisé pour la mise en ceuvre de composites. Cette
technique est utilisée pour améliorer la dispersion des renforts dans le polymére.
Cependant, si dans le cas des microcomposites cette technique s’est avérée efficace, le
cisaillement appliqué peut s’avérer insuffisant pour des particules nanométriques et la
dispersion par ce procédé reste un exercice compliqué [41], [62]. La température
d’extrusion, la vitesse de rotation des vis et la configuration des vis (profil) sont des

parametres a prendre en compte pour I'obtention d’un matériau homogene [63].

Mise en forme par injection. Le moulage par injection est trés répandu. Cette méthode est
utilisée pour produire des piéces identiques rapidement. Elle est par exemple utilisée pour
mouler des enjoliveurs de voiture. Le déroulement du procédé est le suivant : la matiere
plastique est ramollie. Elle est ensuite injectée sous forte pression dans un moule froid (a
I’aide d’une vis ou un piston). Au contact des parois froides, la matiére se solidifie. L'objet est

ensuite démoulé.
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Figure 8 : Schéma de la mise en forme par injection [64].
Mise en forme par calandrage. Ce procédé consiste a « écraser » le polymeére fondu entre
plusieurs cylindres chauffés. Le polymere est entrainé mécaniquement pour former des films

d’épaisseur inférieure a 100um (ou feuilles si I’épaisseur est supérieure a 100um). C'est une
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des méthodes utilisées pour la fabrication d’emballages plastiques, avec I'extrusion-gonflage
ou le soufflage. Ce procédé permet un cisaillement de la matrice polymere chargée grace a
des rouleaux. Des études ont montré que ce procédé pouvait poser des problémes de
dispersion des renforts s’il n’était pas maitrisé [65]. Par exemple la distance entre les

cylindres peut impacter cette dispersion [66].

Contrdle de

Ajout de polymére(s) I'épaisseur
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Figure 9 : Schéma de la mise en ceuvre par calandrage.
Quel que soit le procédé de mise en ceuvre/forme, un des facteurs importants a prendre en
compte est la prise en eau des polymeres [67]. Dans certains cas I'étuvage du polymére
avant sa mise en ceuvre par extrusion par exemple est obligatoire afin d’éviter toute trace

d’humidité qui entrainerait la dégradation du matériau obtenu.

Dans cette partie, il a été mis en évidence que la dispersion des renforts dans la matrice
jouait un role tres important sur les propriétés des nanocomposites. Il est donc essentiel de
maitriser ce parametre clé, afin de mieux comprendre les propriétés finales de ces

matériaux.
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OUTILS POUR LA MAITRISER ET LA CARACTERISER
Cette partie s’intéresse aux forces impliquées dans la dispersion et I'agglomération des
particules. Nous nous intéresserons également aux techniques de caractérisation et aux

outils utilisés pour étudier et maitriser cette dispersion particulaire en milieu liquide

(suspension), solide ou fondu.

I. Les interactions présentes en suspension et en fondu

Le terme suspension désigne un systeme présentant une phase solide divisée et dispersée
dans une phase liquide (phase dispersante). Le cas de figure le plus représenté est une
suspension biphasique. Pour exemple de suspension, nous pouvons citer les peintures et les
encres (suspensions de pigment dans un solvant), ou méme les fluides industriels en

général...

Méme si elles sont instables thermodynamiquement, elles peuvent étre stabilisées
cinétiquement, en fonction de I'utilisation visée. Cette stabilité dépend des interactions
particules/milieu dispersant, de la nature chimique et des caractéristiques granulaires des
particules mais aussi des propriétés physico-chimiques du liquide dans lequel se trouvent les
particules. Lorsqu’une instabilité est observée elle peut étre liée au phénomene
d’agglomération des particules. Pour pouvoir comprendre ce phénomene d’agglomération, il
est important de connaitre les mécanismes qui rentrent en jeu et qui conditionnent

naturellement I'état de dispersion du systeme.

I.1. Les interactions mises en jeu

On distingue plusieurs forces (ou potentiel) interparticulaires en suspension: les forces de

Van der Waals, électrostatiques, de déplétion ou stériques.

[.1.1. Potentiel attractif : les forces de Van der Waals

En 1873, pour décrire les états des gaz et des liquides, Johannes Diderik Van der Waals met
en évidence les forces de Van der Waals [68] en modifiant la loi de Boyles datant de 1662.
Les forces de Van der Waals mettent en évidence les interactions qui agissent sur les dipoles

chimiques (comme pour les interactions intermoléculaires).
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Nous comptons trois types de forces de Van der Waals [69] : les forces d’interactions dipole
permanent/dipdle permanent, appelées aussi les forces d’orientation ou forces de Keesom,
les forces d’interactions dip6le permanent/dipdle induit, appelées forces d’induction ou
forces de Debye et les forces d’interactions entre dipoles instantanés, appelées forces de

dispersion ou forces de London.

En 1937, Hamaker constate dans ses travaux que les forces de Van der Waals entre deux
mémes particules sphériques présentes en suspension sont toujours attractives [70].
Aujourd’hui, les forces de Van der Waals peuvent étre calculées en utilisant la théorie de
Lifshitz (théorie macroscopique pour les interactions de Van der Waals) sur un large panel de

matériaux de différentes formes géométriques [71].

Ces forces présentent en suspension sont également présentes dans le polymeére en fondu,

entre les particules mais aussi entre la particule et les molécules du polymere.

[.1.2. Potentiel répulsif : force de double couche ionique

Lorsqu'un liquide est en contact avec une surface solide, celle-ci se charge, di a la
dissociation des fonctions de surface. Par exemple, pour une particule de silice, contenant
des groupements silanols (SiOH), les protons H* sont libérés, laissant des SiO” sur la surface.
Cette dissociation est tres dépendante des especes présentent dans la solution et de son pH.
Typiguement, dans de I'eau a pH basique ou acide, la silice s’ionise donnant naissance

respectivement a des charges négatives ou positives tous les 16nm? environ. I apparait alors

un potentiel électrique de surface noté ¥,

Ces groupements chargés ou polaires interagissent avec les espéces en solution formant

ainsi, autour de la particule en suspension, une interphase (appelée double couche ionique)

(Figure 10) d’épaisseur 1/K (longueur de Debye), ou K est le paramétre de Debye-Hiickel.
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Particule
chargée

négativement

Figure 10: Distribution ionique et potentiel électrique
environnant la particule

Le modele habituellement représenté est une combinaison du modéle de Helmholtz et du
modéle de Gouy-Chapman, appelé modele de Gouy-Chapman-Stern. En 1879, Helmholtz
assimile la double couche a un condensateur, dont la surface adsorbe une couche d’ions. Le
modéle Gouy-Chapman datant des années 1910, met en évidence que la valeur du potentiel
de surface décroit exponentiellement dG a I'adsorption des contre-ions a la surface de la

particule [72]. Ce modéle suit la loi de Poisson-Boltzmann (équation 3).

Yy ~ P, e "X (3)
Pour le modéle Gouy-Chapman-Stern, les ions sont considérés comme des charges
ponctuelles, seules les interactions coulombiennes sont significatives, la permittivité
électrique est constante dans la double couche et le solvant est uniforme a I'échelle

atomique.

Quand deux particules se rapprochent leurs doubles couches ioniques interagissent, créant

la force de répulsion électrostatique (Figure 11).
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Sphere | Sphere 2

Figure 11 : Interaction entre deux particules par recouvrement de leur double couche
électrique [73]

Le potentiel électrostatique de répulsion Ve entre ces deux particules sphériques de méme

diamétre suit les relations (4) et (5) suivantes [74] :

Vetect = 27755061[1]5 In[1 + (—xH)] (4) K = (chizzez)

neggkpT (5)
Avec, a le rayon de la particule, H distance minimale entre deux spheres, €eteg
respectivement les constantes diélectriques du solvant et du vide, C; la concentration en ion,
Z la charge électrique, T la température, kg la constante de Boltzmann et e la charge

élémentaire.

[.1.3. Théorie D.L.V.O.

Les forces d’interactions entre particules sont décrites par la théorie DLVO (théorie de
Dejaguin, Landau , Verwey et Overbeeck) [75], qui a été développée pour évaluer
guantitativement la stabilité d’une suspension. Cette théorie prend en compte le potentiel
d'interaction total entre deux particules sphériques. Ce potentiel correspond a la somme du
potentiel attractif dispersif (forces de Van der Waals), du potentiel répulsif (forces de double

couche électrique).

Comme vu précédemment, que ce soit pour les forces de Van der Waals ou les forces de
répulsion électrostatiques, la distance entre les particules, et donc la fraction massique de la
suspension, rentre en compte et va jouer un réle déterminant dans le comportement de la

suspension.

L’évolution de |'énergie d’interaction en fonction de la distance inter-particulaire est
schématisée Figure 12. Il en ressort que pour éviter I'agglomération des particules, I'énergie
potentielle d’interaction doit étre supérieure a I’énergie thermique ksT (ou kg=1,38.10%

m2.kg.s2.K?Y).
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Figure 12 : Courbe représentant I’énergie potentielle d’interaction en fonction de la
distance inter-particulaire selon la théorie DLVO [76].

Pour une distance inter-particulaire H élevée, les interactions seront négligeables. Au fur et a
mesure que les particules se rapprochent, un minimum secondaire apparait, se rapprochant
de la courbe de force attractive de Van der Waals. Il s’agit ici d’'un état de faible
agglomération, facilement réversible par faible cisaillement. Si la distance entre les
particules diminue encore, nous arrivons a une barriere cinétique. Elle empéche les
particules de se rapprocher. Dans ce cas, les énergies électrostatiques répulsives dominent
dans le milieu. Si les particules arrivent a franchir cette barriere, le premier minimum est
atteint. La distance entre les particules est alors tres faible. Cette énergie correspond

généralement a une agglomération irréversible.

[.1.4. Forces en présence de polymeres : forces de déplétion et répulsion stérique
Lorsque des macromolécules sont présentes en solution ou aux interphases solide/liquide,

des forces de déplétion et/ou une répulsion stérique apparaissent.
Forces de déplétion (polymere en solution)

Par exemple, quand deux particules sont en suspension dans une solution contenant un
polymeére solubilisé, et qu’elles sont éloignées d’une distance de I'ordre de grandeur de ce
polymeére, la macromolécule ne peut pas étre présente dans la zone inter-particulaires. Un
mouvement du solvant vers I'extérieur est alors créé par la différence de pression osmotique
dans cette zone (Figure 13). Ce mouvement impliquant un rapprochement des particules,

entraine I'agglomération de ces particules [69].
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. Forces de déplétion (attractif ou répulsif)

Particules

-+ 1
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Figure 13 : Schématisation des forces de déplétion attractives ou répulsives

Forces de répulsion stérique (a I'interphase solide/liquide)

Quand deux particules sphériques, dont la surface est recouverte par des macromolécules
(en situation de « bon solvant »), se rapprochent, le recouvrement du polymére adsorbé
engendre une barriére stérique suffisante pour maintenir le systeme a I'état dispersé [77],

[78] (Figure 15).
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Figure 14 : Schématisation des forces de répulsion stérique.
L’énergie potentielle d’interaction entre ces deux particules est donnée par I’équation (6)

suivante :

Vsteric = [(zn)5/21(< rOZ > W2)3/2p2(W2 - 1)WSkBT (6)
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Il s’agit d’une force répulsive o < r¢ >1/2 représente la distance moyenne entre les bouts
de chaine en solution, p est le nombre de chaines adsorbées par unité de surface, w le

coefficient d’expansion et S une fonction de la distribution de densité de segment.

Dans la plupart des cas, on cherche a obtenir des forces de répulsion qui combinent les
forces de répulsions électrostatiques et les forces de répulsions stériques, on parle alors de

forces électro-stériques.

I1.2. Fonctionnalisation des particules

Pour jouer sur la dispersion et donc sur les interactions entre particules, la fonctionnalisation
des particules est une solution trés répandue dans la littérature. Les interphases créées

peuvent étre de nature physique ou de nature chimique.

Des études comparatives ont mis en évidence que suivant la nature chimique de la
fonctionnalisation, les améliorations de stabilité et de dispersion des particules en solution

peuvent varier considérablement [79].

La dispersion des particules en suspension est un enjeu industriel important. Dans I'industrie
de la peinture par exemple, I'agglomération (trés souvent de particules de TiO,) affecte les
propriétés de brillance, d’opacité, mais aussi diminue considérablement la stabilité et donc
la durée de vie de la suspension. L’ajout de dispersants polymériques dans la suspension est
une technique utilisée dans de nombreux secteurs industriels pour générer des forces de
répulsions stériques voire électro-stériques. Les macromolécules vont venir s’adsorber sur la
surface des particules et ainsi créer une couche autour de la particule. Ces macromolécules
doivent alors avoir une longueur de chaine suffisante pour pouvoir surmonter les forces

d’attractions de Van der Waals entre les particules [80].

Dans le domaine de la plasturgie, la fonctionnalisation de la particule peut se faire de deux
maniéres différentes [81] : comme schématisé Figure 15, soit la fonctionnalisation se fait par
un greffage de chaines polymeres directement sur la surface de la particule (grafting-to) [82]
soit la fonctionnalisation se fait par polymérisation directe a la surface de la particule
(grafting-from) [83]. L'avantage du grafting-from par rapport au grafting-to, est qu’il est
possible d’obtenir une large gamme de densité de chaines et de poids moléculaire a partir

d’'un monomere a la surface de la particule [84].
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Figure 15: Différentes stratégies pour la fonctionnalisation de surfaces [85].

1.3. Techniques de caractérisation des suspensions

[.3.1. Granulométrie laser

La granulométrie laser, dont le principe est basé sur la diffraction de Fraunhofer, permet de
mettre en évidence la distribution en taille des particules (agglomérées/agrégées ou non) en
suspension dans un milieu porteur (air ou liquide) sous la forme d’une distribution
granulométrique (Figure 16). Il est intéressant de corréler cette méthode a de la microscopie

optique ou électronique par exemple pour caractériser |'état de dispersion [86].

Systeme bimodal

| o9e®
[ 0'0'0‘0

Systéme monomodal 2

Systeme %".
monomodal 1.0 0‘0

%volumiq%e (%)

Tailie parficule
Figure 16 : Représentation schématique d’une distribution granulométrique bimodale [87]
Pour obtenir une mesure dans le domaine submicronique il est tres important de bien
déterminer les indices de réfraction des particules et du milieu porteur a différents angles de
diffusion ( théorie de Lorentz-Mie) [88]. Pour cela il existe des tables mises a disposition pour

aider l'utilisateur a déterminer les parameétres adaptés au systeme étudié [89].

27



PARTIE 2 LA DISPERSION, UN PARAMETRE CLE : LES OUTILS POUR LA MAITRISER ET LA
CARACTERISER

1.3.2. Potentiel zéta T

La mesure du potentiel zéta caractérise le potentiel au niveau du plan de glissement (Figure
10) au sein de l'interphase particule/milieu porteur. Il s’agit du potentiel qui se situe au plan
de glissement. La valeur de ce potentiel définie la charge de la particule quand elle est en
suspension. |l dépend de plusieurs parameétres : la charge de surface de la particule, du pH
ou de la concentration des ions en solution. Cette technique permet de déterminer le Point
Iso-Electrique (PIE). Il s’agit du pH pour lequel la particule posséde une charge nulle. Cette
technique est utilisée dans la littérature pour quantifier les forces de répulsion
électrostatiques et ainsi caractériser la stabilité de la suspension directement liée a I'état de

dispersion des particules [90], [91].

1.3.3. Spectroscopie UV-Vis

La spectroscopie UV-Vis est une technique dont le principe est basé sur la loi de Beer-
Lambert permettant de mesurer |'absorbance de la suspension. Mendoza Reales et al. [92]
ont par exemple utilisé cette technique pour caractériser la dispersion de nanotubes de
carbone multicouches dans une pate de ciment. lls ont montré que plus I'absorbance de la

suspension était élevée plus les particules était dispersées.

II. La dispersion dans le composite

Comme expliqué dans la PARTIE 1 NANOCOMPOSITES A MATRICE POLYMERE, Ia
dispersion/distribution des nanoparticules est un parameétre clé pour controler les propriétés
macroscopiques des nanocomposites a I'état solide. Les techniques de caractérisation de la
dispersion de renforts au sein de la matrice polymére ont beaucoup évoluées ces dernieres
années. Rueda et al. [93] ont listé dans un état de I'art, les techniques les plus utilisées pour

la caractérisation de cette dispersion dans le composite (Tableau 2).

28



PARTIE 2 LA DISPERSION, UN PARAMETRE CLE : LES OUTILS POUR LA MAITRISER ET LA
CARACTERISER

Techniques
Remarques
d’analyses
e Meéthode qualitative
Techniques MEB et MET
e Quantitative, si couplée a un traitement d’image
d’imageries
Tomographie - Méthode quantitative
Techniques par MEB-EDX - Méthode quantitative
diffraction de RX WAXD - Méthode quantitative
ATG - Méthode qualitative
Analyses globales
Rhéologie - Méthode qualitative

Tableau 2 : Techniques pour la caractérisation de la dispersion.
Nous verrons dans cette partie les techniques dites « conventionnelles », mais aussi des
techniques moins utilisées mais tout aussi efficaces pour caractériser ce paramétre. Parmi
les techniques les plus utilisées dans la littérature pour caractériser la dispersion, nous

pouvons citer par exemple la microscopie électronique et la microscopie a force atomique.

I1.1. Microscopie Electronique 4 Balayage (MEB)/Microscopie Electronique

a Transmission (TEM)

Les micrographies MEB ou MET sont utilisées pour déterminer qualitativement |'état de
dispersion des charges dans le composite (Figure 17). Cependant, il est aussi important de
quantifier cette dispersion/distribution. En effet, déduire la qualité de la dispersion dans le
composite a partir de micrographies est trop subjectif et peu représentatif si I'on ne traite

pas un nombre trés important d’'images.

Figure 17 : Dispersion de nanotubes de carbone dans une résine epoxy par différentes
techniques A) bain a ultrasons, B) extrusion, C) sonde a ultrasons D) calandrage [65].
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Il est possible a partir de micrographies traitées en noir et blanc, de quantifier cette
dispersion/distribution via un code Matlab [94], qui va permettre de calculer des distances
inter-particulaires. Ce code permet de déterminer un espace libre en particule, représenté
par les carrés rouges dans la Figure 18. Plus cet espace L; est faible plus la dispersion est
uniforme, a l'inverse, plus Ls est grand plus il y a d’agglomération dans le composite, pour un

pourcentage total de particules identique.
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Figure 18 : Dispersion de particules de 30nm a) dispersion uniforme Lf=73nm b) dispersion
aléatoire Lf=106nm c) dispersion regroupée Lf=220nm d) agglomération Lf=460nm[94].

I1.2. Microscopie a Force Atomique (AFM)

Wu et al. [95] utilisent dans leur étude cette technique pour mettre en évidence la
dispersion de nanosilices dans une matrice PLLA avant et apres fonctionnalisation des

charges.

En plus de déterminer avec précision la dispersion des renforts dans le composite, cette
technique permet également de mettre en évidence la présence d’interphase. Pour cela,
plusieurs modes sont utilisés. On peut citer par exemple le mode FFM, ol la pointe va

déterminer un module en chaque point par nano-indentation [96] ou le mode AM-FM [97]. Il
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est admis qu’a l'interphase, la mobilité des chaines est perturbée, la mesure thermique par
AFM permet alors de déterminer une taille d’interphase en fonction du changement de T,

dans le matériau [98].

I1.3. Diffraction aux Rayons-X (DRX)

Cette technique est particulierement adaptée a I'étude des structures lamellaires, tels que
les composites renforcés par du graphéene ou des argiles. La position du pic de diffraction du
plan [001] d’empilement de feuillets permet d’évaluer directement |'espace entre les
feuillets (distance interfoliaire). La largeur du pic de diffraction, permet également
d’indiquer le degré de désordre d( au phénomene d’intercalation de la matrice [99].
Giannelis et al.[100] ont montré, par cette technique, le niveau de dispersion de

montmorillonite dans une matrice polyéthylene.

Structure non dispersée

Intensité

Structure intercalée

Structure exfoliée
1.0 30 50 7.0 9.0

2 O(deg)

Figure 19 : DRX du composite PE/montmorillonite [100].

Cette technique peut étre complémentaire a la microscopie électronique, ce qui permet de

vérifier si le composite est soit exfolié soit intercalé.

II.4. Rhéologie en fondu

Cette méthode est tres sensible a la structure, la taille, la forme et le traitement de surface
des particules présentes dans le polymere. Les variables exploitées par ces essais sont la
viscosité complexe (n*), le module de conservation (G’) et le module de perte (G”). Par
ailleurs, a partir des modules de conservation et de perte il est possible de déduire une
fonction continue de temps relaxation (fonction notée H dans les équations 7 et 8)

permettant d’accéder a I'étude de la relaxation des chaines du composite testé.
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Cet essai peut aussi mettre en évidence, de maniére indirecte, I'état de dispersion du

nanocomposite [95].

La Figure 20 représente I'évolution de la viscosité au cours d’un essai de rhéologie plan-plan.
Aux petites fréquences, plus le systéeme est dispersé, plus la valeur de la viscosité augmente.
Pour un composite ayant un faible pourcentage de renfort, 'augmentation de cette fin de
courbe peut s’avérer moindre. Pour la matrice sans renfort, un plateau Newtonien sera

observé a ces mémes frégquences.
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Figure 20 : Représentation d’une courbe d’essai de rhéologie [101].
La loi de comportement de Carreau-Yasuda a seuil (équation 9), est un modele qui permet
de reproduire I'évolution de la viscosité en fonction de la fréquence de sollicitation en
prenant en compte la possible augmentation de viscosité aux basses fréquences. Cette loi
est utilisée dans la littérature pour décrire le comportement de polyméres nanochargés

[102], [103].

Avec n* la viscosité complexe (Pa.s), nq la viscosité a

.. . .. -1
cisaillement nul, w la vitesse de cisaillement (s), 7,

m-—1
n*(w) = Doy ng[1 + (Aw)?] "« (9) la contrainte limite (Pa), A la constante de temps (s),
w
a le parametre de Yasuda et m l'indice de la loi de

puissance.
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Dans leur étude, traitant de nanocomposites polypropylene/nano-argile, Lertwimolnun et
Vergnes [104] ont montré que plus la contrainte seuil était élevée plus les nanoplaquettes
étaient dispersées . En effet, ils observent dans un premier temps une augmentation de
I’espacement entre les feuillets sans augmentation de la contrainte seuil, ils attribuent cela a
une simple intercalation de polymere entre les feuillets. En revanche, a partir de 10% de PP-
g-MA, servant a la compatibilisation entre la matrice et 'argile, la contrainte est fortement
augmentée. Cela montre qu’a partir de ce taux, les feuillets sont intercalés avec une forte

augmentation de feuillets unitaires dans la matrice.
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Figure 21 : Comparaison entre I'espacement des feuillets et la contrainte limite en fonction
de la concentration de PP-g-MA dans le composite PP/PP-g-MA/argile.

La valeur 7, est donc un parametre intéressant a prendre en compte afin de quantifier
indirectement la dispersion des particules dans le composite. Cette loi peut également
s’avérer tres utile afin de compléter les analyses de DRX des systémes lamellaires vus dans le

point précédent.

II.5. Autre technique

En plus des techniques « classiques » (MEB, TEM, AFM, DRX..) pour caractériser la
dispersion des renforts dans une matrice, une étude intéressante a mis en relation les
propriétés diélectriques du nanocomposite et la dispersion. Cette étude a été menée en
2016 par une équipe de l'université de Tarbia Moderes en Iran [33]. lls ont montré que la
constante diélectrique effective peut étre un outil pertinent pour estimer quantitativement

I'agglomération de renforts diélectriques dans une matrice non polaire.
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Deux échelles sont utilisées pour modéliser le comportement des nanomatériaux: I'échelle
mésoscopique (mécanique des milieux continus) et I’échelle moléculaire (dynamique
moléculaire). Dans cette étude nous nous sommes focalisés uniquement sur la premiere
échelle. Il est possible d’élaborer des modéles physiques qui permettent de prendre en
compte a la fois la géométrie des phases (forme des objets et orientation) et leurs
comportements. On peut citer 3 types d’approches : la modélisation phénoménologique, la
modélisation micromécanique et la modélisation par éléments finis (Figure 22). Chaque
approche ayant ses avantages et ses inconvénients, nous verrons dans cette partie les
principales méthodes de calcul pour la prédiction des propriétés élastiques des

nanocomposites.

Modéeles phénoménologiques Modéles micromécaniques
Modele Milieu Modele Milieu
géométrique effectif géométrique effectif
Ene O
fu @, S e
T Vv « N Q: .
EI’ m L) *:‘$ ~.'
- sV
Vr Er\‘ Vm -

Modeles par éléments finis

) Moqe!e Maillage ,S9|uu°n s Milieu effectif
géométrique éléments finis

Figure 22 : Les différentes approches d’homogénéisation.

Pour plus de clarté dans cette partie, les notations liées au comportement élastique sont

répertoriées dans le Tableau 3 suivant :
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Symbole Nom Symbole Nom
Module d’Young du Module d’Young de la
Ec Em
composite matrice
Fraction volumique de
E, Module d’Young du renfort o,
renfort
Coefficient de Poisson du Coefficient de Poisson du
v v
‘ composite r renfort
Coefficient de Poisson de la
Vim

matrice

Tableau 3: Paramétres élastiques des modeéles

I. Les modéles phénoménologiques

La méthode la plus simple et la plus intuitive pour déterminer I'impact des renforts dans la

matrice sur les propriétés des composites est d’utiliser la loi des mélanges. On peut citer les

lois séries ou paralleles également appelées bornes de Voigt et Reuss qui conviennent pour

décrire le comportement élastique de composites unidirectionnels. Dans le cas d’'un

composite particulaire, la valeur du module d’Young homogénéisé est en principe comprise

entre ces deux bornes.

I.1. Bornes de Voigt, Reuss et modéles dérivés

Borne de Reuss (ou loi série) [105] : loi basée sur I’hypothese d’uniformité des contraintes.

Toute la déformation est supportée par la matrice, le module du composite est faible et

représente la borne inférieure.

1
E.
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Borne de Voigt (ou loi parallele) [106] : la déformation est uniforme et toute la contrainte

est supportée par le renfort. Le module du composite est élevé et représente la borne

supérieure.

E.=®.E. +(1—-®)E, (11)
Pour ces lois, les phases sont sous contraintes ou déformations constantes. Or,
expérimentalement, cette hypothése n’est pas aussi évidente. Certains modeles ont pris en
considération ces limites. Les bornes de Hashin et Shtrikman [107], par exemple prennent en
compte l'isotropie de la distribution des phases, ce qui conduit a la définition de bornes plus

resserrées que celles de Voigt et Reuss.

D’autres modeles dérivent des bornes de Voigt et Reuss et prennent en compte des
parameétres expérimentaux : on peut citer sans étre exhaustifs les modeéles d’Halpin-Tsai

[108], de Kelly et Tyson [109] ou encore Cox [110] plus adaptés aux composites fibreux.

1.2. Les modéles avec paramétre ajustable

Les modeles de Hirsch [111] et Takayanagi [112] prennent en compte une moyenne
pondérée des bornes de Voigt et Reuss. Pour chacun d’entre eux le parameétre de

pondération ajustable a une signification physique.

Modele de Hirsch :

Dans ce modeéle le module d’Young du composite est déduit des propriétés élastiques des
phases, des proportions et d’'un parametre ajustable A qui peut étre relié a I'adhésion

matrice/renfort.

_ A a-n\ 1!
E.= ((1—¢r)Em+<I>rEr + . ) avecA € R (12)

Modele de Takayanagi :

Le modele de Takayanagi, est sans doute le modéele le plus utilisé. Il se base sur les bornes de
Voigt et Reuss en y ajoutant un parametre ajustable A (équation 13). Avérous et al. [113] ont

montré que le modeéle de Takayanagi donnait une prédiction du module d’Young pour des
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biocomposites PBAT/paille de blé, avec A = 4.5 (Figure 23) pour des fractions volumiques de

renforts variables.

E. = (1—/1)Em+ﬁ, avec1 € R

Em

Module d'Young (GPa)

Er

0.8 T T T

T

# Points e

Xpérimentaux

(13)
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Figure 23 : comparaison expériences/modéles de biocomposites. Evolution du module
d’Young en fonction de la fraction volumique de renfort [113].

Ces modeéles phénoménologiques ont cependant des limites pour la prédiction du
comportement mécanique des nanocomposites. En effet, ils ne prennent en compte que la
fraction volumique des renforts, alors que pour les nanocomposites des études montrent
qgue leurs interphases, dispersions et distributions des charges jouent un réle important dans
ce comportement. Des méthodes permettant de prendre en compte la microstructure se
sont alors développées afin de relier propriétés mécaniques des matériaux avec les
propriétés de ses constituants et leur morphologie. Ces méthodes sont appelées méthodes

d’homogénéisation micromécaniques.

II. Les modéles micromécaniques

Avant toute chose et d’apres le principe de correspondance de Hashin [114], il est important
de souligner que les modéles élaborés dans le domaine élastique sont transposables dans le
domaine viscoélastique en remplacant les constantes élastiques par leurs homologues

complexes.

L'utilisation, d’un modeéle micromécanique se décompose en trois étapes :
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- FEtape de représentation, qui consiste a déterminer le volume élémentaire
représentatif (VER)

- Etape de localisation, il s’agit de I’étape la plus importante mais la plus difficile. Dans
un premier temps, il est nécessaire pour cette étape de déterminer les conditions aux
limites (contrainte ou déformation homogéne au contour). Ensuite, il faut relier les
contraintes et déformations locales (oj, €j) aux contraintes et déformations
macroscopiques (Ej, ;) correspondant a la moyenne des champs locaux dans le VER.

- Etape d’homogénéisation, qui consiste & moyenner sur tout le volume du VER les

champs mécaniques locaux, afin d’obtenir le comportement global du composite.

Le point de départ de la plupart des modeéles utilisés en homogénéisation est la

résolution du probleme d’inclusion d’Eshelby.

II.1. Modéle Eshelby

Le modele d’Eshelby considere une inclusion de forme ellipsoidale ayant une matrice de
rigidité C,, dans un milieu D. Ce milieu est supposé infini avec une matrice de rigidité noté C,
subissant une déformation E (Figure 24). Ces matrices de rigidité sont déduites des

parametres élastiques (des coefficients de Lamé) de chacune des phases :

Ly + 2Gy Ly Ly 0 0 07

Ly Ly + 2G, Ly 0 0 0

. - Ly Ly L,+2G, 0 0 0
k= 0 0 0 G, 0 O0F

0 0 0 0 G, O

[0 0 0 0 0 Gy

ViEx Ey
L = , G = -0, k = ,
kT A rv)(—2v) F T2 +v)c ™"
TE
D, C,

!

Figure 24: Schéma de l'inclusion d'Eshelby
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Aprés homogénéisation, on obtient une matrice de rigidité C, du composite par la formule :
Cc=Cp + d)r(cr - Cm)(Ar>r

Ou le tenseur de localisation (4,), s’écrit (1 + Sf’"Cm_l(Cr - C))7 Y, Sf’" est le tenseur

d’Eshelby qui prend différentes formes en fonction de la géométrie des inclusions.

De cette matrice, il est possible de déterminer le module d’Young E. et le coefficient de

Poisson du composite v,, grace aux équations 14 et 15 suivantes :

G.(2G, + 3L,)
TG+ L,
Lo
Y T 2 + G

(14)

(15)

Ce modele ne prend pas en compte les interactions entre les inclusions et n’est seulement
valable que pour des fractions volumiques de renforts faibles. Pour prendre en compte ces
interactions il est nécessaire d’utiliser d’autres modeles, basés sur le modéle d’Eshelby,

comme le modele Mori-Tanaka par exemple.

I1.2. Modéle de Mori-Tanaka

Ce modele a deux phases (Figure 25) prend en considération un domaine D soumis a une
déformation E pour lequel les renforts induisent un terme de déformation supplémentaire

dit de perturbation, terme pris en compte dans la déformation globale.

-Particule

™ Matrice

Figure 25: Modéle a deux phases de Mori-Tanaka.
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Dans ce cas le tenseur de localisation s’écrit :

<Ar>r = (1 + ngcm_l(cr - Cm))_l (¢m1 + qbr(l + Src:mcm_l(cr - Cm))_l)_l

D’apres la littérature, la prédiction des propriétés des microcomposites par la méthode de
Mori-Tanaka semble efficace, particulierement pour de faibles taux de renforts, [115], [116].
A cette échelle, I'impact des atomes prés des interfaces est négligé et un modele a deux
phases semble suffire car leur nombre est trés faible devant le nombre total d’atomes dans
le matériau. Dans le cadre de I'étude du comportement des nanomatériaux, cette hypothese
n’est plus valide [117]. Les nanoparticules ont une surface spécifique importante et donc un
nombre d’atomes aux interfaces important [1]. Les chaines de polymére viennent alors
s’adsorber sur les sites actifs présents a la surface de ces nanoparticules, entrainant la
formation d’une interphase. C'est alors que le développement de modeéles a plus de deux

phases est nécessaire.

I1.3. Modéles a 3 phases et (n41) phases

L'interphase posséde des propriétés différentes de la matrice, ce qui nécessite de décrire le
comportement de la zone perturbée dans le formalisme de la mécanique des milieux
continus. Deux approches sont envisageables : décrire la zone perturbée par une interface
imparfaite c’est-a-dire, faire I'hypothése d’une discontinuité du vecteur contrainte et
continuité du déplacement a travers l'interface [118] ou par une interphase qui peut étre
décrite par un gradient de propriétés [119]-[122]. Les modeles d’interface ne font pas
d’hypotheéses sur la rigidité ou I'épaisseur de la zone perturbée contrairement aux modeles

d’interphase [123], [124].

Les modeles a 3 phases développés par Christensen et Lo [125] permettent de calculer une
solution homogénéisée numérique. Il s’agit d’assemblage d'inclusions homothétiquement
enrobées de matrice en épaisseur proportionnelle a la taille de l'inclusion. Cette inclusion

composite étant placée dans le milieu homogéne équivalent.

La généralisation au cas d’inclusions a n couches (le cceur et n-1 couches concentriques)
conduit a un modéle a n+l phases: les n phases du matériau placées dans le milieu

homogene équivalent. Une solution analytique a été donnée par Hervé et Zaoui pour des
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spheres [122]. Cette solution analytique permet par exemple de prendre en compte une

interphase mais aussi la présence de matrice occluse piégée [126].

On constate donc que linterphase joue un role clé dans les propriétés élastiques des
nanocomposites, et qu’il est important de la prendre en compte dans les modeéles afin

d’obtenir des résultats numériques proches des résultats expérimentaux [127], [128].

Les modeles micromécaniques sont intéressants pour décrire les propriétés élastiques, voir
viscoélastiques, de ces matériaux. La modélisation par éléments finis permet quant a elle de
faire une étude trés locale des phénomeénes mis en jeu contrairement a I’homogénéisation.
De plus elle permet aussi d‘aborder des comportements mécaniques plus complexes [3],

[129].

ITI. Simulation par éléments finis (EF)

La simulation par EF peut aussi étre utilisée comme une technique d’homogénéisation. Dans
ce cas il n’y a aucune limite dans la microstructure considérée excepté une limite en temps
de calcul. Une fois la microstructure du composite générée (VER) et les comportements
mécaniques identifiés, le VER est maillé (Figure 26) et soumis a des conditions aux limites. Le

probleéeme par « éléments finis » est alors résolu numériquement.

Contrainte
imposée o

Figure 26: Maillage du VER par la simulation des EF

Utilisée dans le cas de micro composites ce type d’analyse s’avere trés efficace. Dans le cas
des nanocomposites B. Mortazavi et al. [130] ont remarqué que ces modéles sous-
estimaient les résultats expérimentaux obtenus. Les principales difficultés sont les
estimations du comportement du polymére lors de I'ajout de nanoparticules et surtout
I’estimation de l'interaction entre la matrice et son renfort. Pour montrer la complexité de

ces simulations numériques nous pouvons citer I'étude par EF de Wang et al. [3]. Cette étude
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différencie les propriétés des interphases de nanoparticules (NPs) isolées et de NPs
agglomérées. lls estiment que les propriétés des interphases différent lorsque les particules
sont proches les unes par rapport aux autres. La méthode par EF permet une interprétation
guantitative de l'effet de l'interphase mais aussi de la dispersion des renforts dans le
composite puisque la microstructure « réelle » est décrite et discrétisée [131]. Il est par
ailleurs possible dans ce type de simulation d’introduire un gradient de propriétés dans

I'interphase [132].

Si la méthode par EF permet facilement de modéliser une interphase [133], une des
difficultés est de la caractériser (a la fois en taille : certains auteurs considerent que son
épaisseur est de l'ordre de grandeur du diamétre des particules [134]-[137] ou en

comportement).

Dans le cas de matériaux composites, la simulation par EF permet aussi de prendre en
compte une possible décohésion entre les charges et la matrice qu’elles soient microniques
ou nanoscopiques. Ce cas de figure permet notamment de modéliser des cas ou I'affinité

charges/matrice est inexistante.
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SILICE ET DE GRAPHENE

Le PMMA (polyméthacrylate de méthyle) est utilisé généralement pour sa transparence, sa
résistance a la corrosion et aux acides et bases. Cependant, un des freins a son utilisation
dans certains domaines reste ses faibles propriétés mécaniques et thermiques. Nous nous
intéressons dans cette partie, a I'amélioration des ces propriétés par l'ajout de deux

renforts: la silice (Figure 27) et le graphéne (Figure 28).

Figure 27: Micrographie de billes de  Figure 28: Micrographie de feuillets
silice synthétisées par méthode de graphéne (Knano® KNG-G5)
Stober modifiée

I. PMMA /Silice

On appelle silice la forme naturelle du dioxyde de silicium (SiO,). Elle peut étre naturelle ou
synthétique. La silice existe sous deux formes différentes, une forme cristalline et une forme

amorphe (Figure 29).

Silice Silice amorphe Silice
synthétique cristalline

amorphe
\ | |
= | thermique | | modtice : [ cratotale |
silice Fumée de
Figure 29: Organigramme représentant les différentes formes de silices (source: CEFIC-

ASASP, 2002)
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La silice peut étre facilement synthétisée en laboratoire. Une des méthodes les plus utilisées
est la méthode de Stober [138]. Ce procédé est basé sur I’hydrolyse du TEOS (Orthosilicate
de tétraéthyle) suivie par une réaction de condensation qui engendre la formation de
particules de silice. Il est possible de jouer sur la taille de silices obtenues avec cette
méthode en changeant plusieurs parameétres comme le rapport TEOS/eau de la réaction par

exemple [139]. Cette synthése a I'avantage d’étre simple et rapide.

Cette charge renforcante est trés utilisée, entre autres, dans l'industrie alimentaire,
cosmétique et du pneumatique (Figure 30). Elle est principalement utilisée pour sa capacité
a améliorer les propriétés de brillance des matériaux, comme renfort mécanique ou encore
comme agent viscosant. Pour exemple, la silice est utilisée pour renforcer les semelles de
chaussures de sport, jusque-la le noir de carbone était utilisé mais présentait I'inconvénient

de laisser des traces noires sur le sol.

B Pneumatiques

Semelles de chaussures et autres
pieces techniques en élastomeéres
Dentifices

H Alimentation humaine et animale

25%

20%
M Peintures, papiers, pharmacie et
autres

Figure 30: Répartition des différentes applications pour la silice synthétique [140]

La littérature a tres largement mis en évidence l'intérét de la silice afin d’obtenir des
composites présentant des propriétés mécaniques et thermiques améliorées par rapport a la

matrice seule [141], [142].

La Figure 31 schématise I'organisation des chaines de PMMA adsorbées a la surface d’une
silice par des liaisons hydrogénes entre les groupements carboxyl du PMMA et le
groupement silanol de la silice [143]. La bonne affinité entre les deux est en partie la raison
pour laquelle la silice est un bon renfort pour le PMMA. En regle générale, la littérature
rapporte que pour un bon renfort du PMMA par des particules de silice, les nanocomposites

sont chargés entre 1wt% et 5wt%.
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Les liaisons entre la silice et le polymére permettent de limiter la propagation de fissures. En
effet, ces liaisons permettent de dissiper davantage I'énergie appliquée lors de sollicitations
mécaniques [144]. R. Tannenbaum et al. ont démontré qu’il existait une relation permettant
de calculer le nombre d’ancrages possible du PMMA sur la surface d’une particule par
méthode couplée MET/ATG [145]. Dans cette étude, pour une particule d’oxyde de cobalt,

ce nombre d’accroches § serait proportionnel a la masse molaire M,, puissance 5/3.

Enchevétreme
de chaine

Ancrage de

Monocouche
chimisorbée

Figure 31 : Représentation schématique de l'interphase entre la matrice et la particule
[143].

De nombreux renforts permettent de renforcer mécaniquement ou thermiquement le
PMMA (alumine [146], halloysite [147]...), mais I'avantage de la silice est qu’elle permet
d’améliorer les performances de ce polymére sans altérer ses propriétés de transparence
[148], [149]. En effet, en plus de la taille nanométrique de la particule, un indice de
réfraction proche entre la particule (ngie=1.46) et la matrice (npmma=1.49) permet de
conserver la transparence de celle-ci. Le second avantage de la silice est sa forme sphérique.
Pour des études de modélisation et la compréhension des mécanismes, la silice permet ainsi

d’obtenir plus facilement des matériaux modeles.

Il a également été démontré dans plusieurs études que la silice permettait de retarder la
dégradation thermique du PMMA sans changer la microstructure de celui-ci [150], [151].
Cette amélioration des propriétés est notamment trés intéressante pour la mise en ceuvre

(par extrusion par exemple) des composites a matrice PMMA.
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II. PMMA /Graphéne

Le renfort qui connaft a I'heure actuelle un essor a I’échelle mondiale est le graphéne (Figure
32). Ce dernier fut découvert et obtenu par hasard en 2004 par une équipe de I'Université de
Manchester, leur valant un prix Nobel en 2010. Depuis, de nombreux programmes pour
I’étude de cette particule ont été lancés et notamment le programme Européen Graphene
Flagship [152]. Cet essor est notamment d{ aux propriétés « remarquables » du graphéne:

transparence, conduction, légéreté, module d’Young élevé (1 TPa).

113.7

100.00
843
64.7
40.4
$0.00
30.9
) . i I

= Revenus marché du graphéne (MS)

Source: Innova Research

Figure 32: Revenus du marché mondial du Graphéne [153].

Plusieurs procédés sont utilisés pour fabriquer ce renfort. La technique permettant
I'obtention d’un graphéne quasi « parfait » (sans défaut de surface) est la fabrication par
exfoliation mécanique du graphite [154]. Il est important de noter que la qualité du
graphéne influence grandement les propriétés finales des matériaux. Raccichini et al. [155]
ont reporté dans leurs travaux le rapport qualité/prix du graphéne en fonction du procédé

de fabrication utilisé.
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Exfoliation mécanique

Réduction de [ ' } l

graphéne oxydé 1

SiC

4

“ ‘ Assemblage

moléculaire

Exfoliation phase—\
liquide
CvD

Figure 33 : Les principales caractéristiques des méthodes de production de graphéne les
plus courantes sur une échelle de 0 a 3; (G) se référe a la qualité du graphéne, (C) se réfere
au colt de production (une valeur faible correspond au coiit de production élevé), (S) se
réfere a I'évolutivité, (P) se référe a la pureté et (Y) se référe au rendement de chaque voie
de préparation [155].

A I'heure actuelle, le graphene est peu utilisé dans I'industrie, en grande partie a cause de
son prix de revient élevé. Il est donc essentiellement utilisé pour des applications de hautes
performances ou pour des matériaux a grandes valeurs ajoutées. Il a notamment été utilisé
en 2017 par le constructeur automobile Libanais, W Motors, pour la fabrication de la Fenyr

SuperSport.

Le graphéne correspond a un feuillet de carbones hybridés sp2 formant une structure «nid
d’abeille» composée d’hexagones d’atomes de carbone. Il a une épaisseur de 0,34nm et sa
dimension latérale peut varier du nano a quelques microns. Sa conformation lui donne des
propriétés électriques, thermiques et mécaniques tres supérieures a beaucoup d’autres
matériaux. Sa structure 2D et I'absence d’encombrement stérique facilite la circulation des
électrons conducteurs, c’est 'une des raisons pour laquelle les propriétés du graphéne sont
si intéressantes. Ses propriétés électriques par exemple en font un candidat tres prometteur

pour le stockage de I'énergie.

Il est important de mettre en évidence I'abus de langage existant concernant le mot

« graphene ». Aujourd’hui, ce terme est trés souvent utilisé, plus pour faire référence a
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une famille de matériaux qu’au graphene a proprement parlé. Il existe en effet, des
graphenes de différente nature en lien avec leurs modes de fabrication. DG au large nombre
de « types » de graphéne rencontrés, une nomenclature a été proposée par Bianco A. et al.
[156]. Les principales classes de graphéne rencontrées dans la littérature sont résumées

dans le Tableau 4.

Nom Frangais Nom Anglais Abréviation Définition

Graphéne Graphene G Correspond a un seul feuillet 2D isolé

Correspond a un empilement de 2 a

Graphéne multicouche Multi-layer graphene MLG
10 couches de graphéne
Graphéne a faible Correspond a un empilementde2a5
Few-layer graphene FLG
nombre de couches couches de graphéne
Graphene chimiquement modifié par
Graphéne oxydé Graphene-oxide GO

oxydation

Graphene chimiquement modifié par
Reduced graphene-
Graphéne oxydé réduit rGO oxydation puis réduit pour diminuer le
oxide

nombre d’oxygene a la surface

Tableau 4: Nomenclature des classes de graphéne proposée par Bianco et al.
Il existe aussi toute une famille de graphite s’approchant des propriétés du graphéne. On
peut citer, par exemple, le graphite exfolié ou I'on obtient par exfoliation du graphite un
paquet de couches avec un arrangement 3D et non plus 2D comme le graphéne pur mais
avec des propriétés tout aussi intéressantes [157], [158]. Il est trés important de bien
connaitre cette nomenclature pour comprendre les propriétés finales des composites. En
effet, il est évident qu’un graphéne G ne donnera pas les mémes propriétés a la matrice

gu’un graphéne oxydé ou qu’un graphite exfolié.

L'utilisation du graphéne dans les polyméres fait partie de la quatriéeme division du projet
Européen Graphene Flagship, ayant pour objectif de procurer au polymére les propriétés
nanométriques du graphéne a |’échelle macroscopique du matériau. C'est pourquoi le
renfort des polyméres par le graphéne est largement étudié dans la littérature. La grande
surface spécifique du graphéne [159] engendre une large interface avec sa matrice. De ce

fait, le graphéne est un excellent candidat pour le renfort mécanique du PMMA [160], [161].
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Une étude montre que seulement 1% en masse de graphéne augmente de 80% le module
élastique du PMMA et de 20% la contrainte a rupture [162]. Cette méme équipe a
également montré que parmi plusieurs nanoparticules carbonées ajoutées au PMMA, le

graphene donnait les meilleures propriétés [163].

Le couple PMMA/Graphéne s’est également montré tres intéressant pour I'obtention d’un
composite aux propriétés thermiques améliorées. Une étude montre que seulement 0.5wt%

de graphéne augmenterait de 200°C la stabilité thermique du PMMA [164].

Malgré sa capacité a améliorer les propriétés de la matrice, le graphéne ne possede pas
d’interactions fortes avec le PMMA. C’est la raison pour laquelle beaucoup de groupes de
recherches cherchent a le fonctionnaliser pour augmenter la compatibilité
graphéne/polymeére et améliorer davantage les propriétés finales du composite. L’étude de
Qingshi et al. [165] ont mis en évidence ['utilité de cette fonctionnalisation. lls ont prouvé
que 2,9 vol% de graphene fonctionnalisé induit une augmentation de résistance a la rupture
du PMMA d’environ 79% alors que pour le graphéne non fonctionnalisé I'amélioration était

d’environ 24%.

Pour résumer, l'avantage avec le graphéne est qu’avec une tres faible quantité des
améliorations mécaniques, thermiques ou électriques de la matrice ont été obtenues (de 0,5

a 1wt% de graphéne dans la matrice PMMA).

Cependant, les forces de London engendrées par les électrons délocalisés des orbitales p
pures des carbones, entrainent une interaction attractive de Van der Waals (les forces de
London étant les plus fortes) entre les feuillets. Ces interactions facilitent I'agglomération
des particules. Or, au-dela de 4 couches de feuillets les propriétés singuliéres du graphéne
sont fortement diminuées. Ce phénomeéne est un frein a l'utilisation du graphéne pour
obtenir certaines propriétés telles que mécaniques. Il est donc important de bien
caractériser les particules de graphéne utilisées dans les composites afin de pallier ce

probleme.

Suivant le grapheéne utilisé la dispersion ne sera pas la méme. La facilité de dispersion des
feuillets en fonction de la nature de la particule utilisée suit la tendance suivante:

« GO »> « rGO »> « G ». C'est pourquoi on peut retrouver dans la littérature beaucoup
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d’études qui utilisent le graphene oxydé « GO » ou « rGO » [166] au lieu du graphéne afin
d’obtenir des matériaux avec une dispersion correcte. Dans certaines études, pour améliorer
la dispersion des feuillets de graphéne ils sont soumis aux ultrasons (US). Cependant, comme
pour les nanotubes de carbone [65], il est possible qu’une trop grande sollicitation par des
US puisse entrainer un désordre des liaisons carbones et ainsi une augmentation de défauts
a la surface des feuillets, et de ce fait détériorer les propriétés finales. La fonctionnalisation
de la particule peut également considérablement améliorer la dispersion de celle-ci. La
fonctionnalisation passe dans la plupart des cas par I'oxydation du graphene par la méthode
de Hummers [167]. Cependant, I'oxydation augmente également le nombre de défauts a la
surface et ainsi, dans certains cas, peut avoir un impact négatif sur les propriétés du renfort.
Un bon compromis doit alors étre trouvé pour I'obtention de matériaux avec de bonnes
propriétés. Tout cela met en évidence que la dispersion du graphéne reste une voie a

améliorer.

50



BILAN CHAPITRE 1

L'étude de nanocomposites se révele souvent compliquée du fait de la complexité et de la
guantité des phénomeénes qui apparaissent a cette échelle. Il ressort de cette synthese
bibliographique que, malgré toutes les études sur les nanocomposites, beaucoup de
difficultés demeurent quant a I'observation des phénomenes a cette échelle et a la maitrise
des procédés de mise en ceuvre permettant l'obtention de matériaux homogénes

reproductibles et ayant une réelle structuration « nano ».

Nous avons pu observer dans cet état de I'art que l'ajout de nanoparticules entraine
incontestablement une augmentation des propriétés mécaniques du matériau. Il en ressort
qgue plusieurs parametres clés influencaient grandement les propriétés finales obtenues

parmi lesquels :

- la nature des constituants,

- lataille et la forme des renforts,

- la fraction massique des renforts,

- la dispersion et |'orientation des renforts dans la matrice,

- les interactions renfort/matrice et leur interphase.

Par la suite, I'accent est mis sur plusieurs de ces paramétres clés. Notre étude s’intéressera
donc a l'effet de taille couplée a la dispersion des renforts dans le polymere. En effet, un
effet de taille serait plus compliqué a mettre en évidence si la majorité des particules était
agglomérée. De plus, ce probléme impliquerait des propriétés mécaniques assimilées a des

micro- et non des nano-composites.

Nous avons choisi, dans un premier temps pour notre étude, des nanocomposites
« modeles » constitués de particules de silice fonctionnalisées ou non dans un premier
temps, puis de graphéne multicouches, dispersées dans un polymere thermoplastique
amorphe, afin d’éviter tout phénomene de nucléation ou de cristallisation [168]. Le PMMA a

été choisi a cette fin.
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Les objectifs fixés ont été les suivants :

développement d’'un procédé de mise en ceuvre simple et reproductible pour

I’'obtention de nanocomposites avec des renforts dispersés,

- caractérisation de la dispersion des particules en amont (en suspension) et en aval du
procédé de mise en ceuvre dans la matrice,

- étude du comportement mécanique en fondu aux faibles déformations par rhéologie
plan/plan et jusqu’a rupture en solide par traction simple uniaxiale,

- comparaison de l'ensemble des résultats expérimentaux et confrontation aux

modeéles développés par éléments finis pour comprendre les mécanismes

microstructuraux mis en ceuvre lors d’un essai de traction.

Enfin, nous nous sommes également intéressés aux interactions renfort/matrice en jouant

sur cette affinité, par le biais de la fonctionnalisation des renforts.
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PREAMBULE CHAPITRE 2

Dans ce chapitre 2, les matériaux de I’étude seront présentés ainsi que les procédés de mise
en ceuvre/forme. Il est rappelé qu’une attention toute particuliere est apportée a la
caractérisation et au suivi de la dispersion, tout au long du procédé de mise en ceuvre des
nanocomposites jusqu’a l'obtention d’éprouvettes. La caractérisation de propriétés
mécaniques a ensuite permis I'étude, par simulation numérique, du comportement de nos

matériaux (Figure 34).

Modélisation

Comportement mécanique
etrhéologique

Procédé d’élaboration

Particules en suspension

Figure 34 : Approche de I’'étude
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I. Particules
Deux types de particules ont été choisis dans cette étude pour leur facteur de forme et leurs
propriétés mécaniques intéressantes : la silice (particule sphérique) et le graphéne (particule

plaquettaire).

1.1. Silice

Les silices utilisées sont des silices de type Stober. Elles ont été synthétisées au cours de
cette étude grace a un protocole optimisé au laboratoire [169]. Le protocole sera détaillé
dans I'article A (CHAPITRE 3 ; page 71). Deux tailles ont été obtenues : 470nm (noté silice L)
et 170nm (noté silice M). Ces tailles ont été choisies pour faciliter I'observation et la
caractérisation des poudres et des composites tout en gardant une taille assez petite pour

voir apparaitre un « effet nano » dans les matériaux élaborés.

La taille des particules est fonction de la quantité d’eau utilisée au cours de la synthése. Plus

cette quantité est grande, plus le diameétre de la particule sera élevé.

Figure 35: Micrographie MEB de la silice L

I1.2. Graphéne Multicouches

Le graphéne multicouches utilisé au cours de cette étude est une poudre commerciale
fournie par la société Knano (Chine), sous la référence KNG-150 (Figure 36). Les

caractéristiques du fournisseur sont résumées dans le Tableau 5.

Figure 36: Micrographies MEB du graphéne multicouches KNG-150 utilisé dans cette étude
(micrographie fournisseur).
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Epaisseur Dimension latérale

KNG-150 5-15nm 3-6um

Tableau 5 : Données fournisseur du graphéne multicouches.
Cette poudre est une poudre nanoplaquettaire, c’est-a-dire qu’il s’agit d’empilements de
multi-feuillets (généralement environ 10 couches) de graphéne, spécialement congu pour

améliorer les propriétés thermiques et électriques des polymeéres.

II. Polyméthacrylate de méthyl (PMMA)

Le PMMA utilisé est un PMMA commercial de la société Arkema (France), I’Altuglas V825T,
conditionné sous forme de granulé. Le V825T est un grade résistant aux hautes
températures, de masse mololaire moyenne en poids MW=93000g.moI'1, et ayant de bonnes
propriétés d’écoulement. Ce PMMA est obtenu par voie anionique, il est donc plus stable

thermiquement par rapport a un PMMA obtenu par voie radicalaire [170].

Pour déterminer les conditions de mise en ceuvre du PMMA nous nous sommes appuyés sur
les travaux de these de Blandine Friederich. Elle a montré par analyse DTG (dérivée de
I'analyse thermo gravimétrique ATG) que la dégradation thermique sous air du PMMA se
trouve autour de 240°C alors que sous azote la dégradation ne commence que vers les 290°C
(Figure 37). Pour éviter toute dégradation prématurée au cours de la mise en ceuvre par
extrusion et des caractérisations du polymeére les protocoles sont tous effectués sous

atmospheére inerte.
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Figure 37: Courbe DTG d’'un PMMA obtenu par voie anionique [170].
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PARTIE 2 FORMULATION DES NANOCOMPOSITES

Le mélange maitre précurseur des composites a matrice PMMA a été obtenu par voie
solvant. L'obtention du composite nécessite un protocole en trois temps. D’abord une étape
de mélange maitre, elle est obligatoire pour pouvoir ajouter les particules dans le polymeére,
en effet il n’était pas possible d’ajouter directement des poudres dans I'extrudeuse utilisée.
Ensuite, une étape d’extrusion pour la dilution du mélange, puis I'injection du jonc obtenu
par extrusion afin de mettre en forme des éprouvettes type haltéres I1SO 1/2 ou pastilles

respectivement en vue des essais mécaniques et rhéologiques a réaliser.

I. Dispersion en voie solvant des nanoparticules

La premiére étape pour la formulation des nanocomposites a été de choisir un solvant
approprié a la dissolution du polymere (PMMA) ayant une bonne affinité avec les charges de
silice et le graphéne. La phase liquide a donc été choisie en fonction des parameétres de
Hansen respectifs des différents composants [171]. Par rapport a ces paramétres et en

prenant en compte la dangerosité des solvants, le choix s’est porté sur I'acétone.

Préalablement, le PMMA est dissous dans le solvant choisi. Pendant ce temps, les particules
sont mises en suspension dans ce méme solvant et dispersées soit par bain a ultra-sons soit

par sonde a ultra-sons (Figure 38).

Figure 38: Sonde a ultra-son Branson digital sonifer 250 (a gauche) et bain a ultra-son
Retsch UR1 (a droite)
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Afin de déterminer le temps d’ultra-sons nécessaire a appliquer pour obtenir différents états
de dispersion, I'évolution granulométrique est suivie par granulométrie laser pour différents

temps d’exposition. Cette étape sera détaillée dans I'article A (page 77)

II. Mélange maitre

Aprés la dispersion des particules, le PMMA est ajouté a la suspension puis mélangé
mécaniquement a I'aide d’un agitateur magnétique. Une fois la solution bien homogene, le
mélange est coulé dans une boite de Pétri et mis sous hotte ventilée pour évaporer
complétement le solvant (Figure 39). Le film est récupéré et analysé par microscopie

électronique a balayage afin de vérifier la microstructure obtenue.

droite).
Le film obtenu est chargé volontairement a environ 2,5% en masse. Apres |'évaporation
totale de I'acétone il est récupéré puis concassé manuellement pour la mise en ceuvre par

extrusion.

III. Mise en ceuvre et mise en forme des nanocomposites

Préalablement a I'extrusion, les films concassés obtenus précédemment et le PMMA vierge
ont été séchés dans une étuve sous vide a 80°C pendant au minimum 12h afin d’éviter toute

prise d’humidité.

L’extrusion a été effectuée avec un micro-compounder bi-vis DSM (Figure 40 A). Le mélange
maitre et le PMMA vierge sont insérés rapidement a l'aide d’'une trémie (I'ajout de PMMA
vierge permet d’ajuster le pourcentage massique de renfort final souhaité). La température
de consigne est de 250°C avec une vitesse de vis de 80rpm. Aprés 4 minutes de mélangeage,
on ouvre la filiere pour obtenir un jonc ayant un diametre de 3 mm de PMMA chargé de

silice ou de graphéene a 1% en masse (Figure 40 B et Figure 40 C). Pour 12g de polymere
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PARTIE 2 FORMULATION DES NANOCOMPOSITES

inséré dans le micro-compounder seulement 6 a 7g peuvent étre récupérés en sortie de

filiere.

o

Figure 40: Photographie du A) micro compounder DSM B) jonc de PMMA/Silice et C) jonc
de PMMA/Graphéne.

Comme pour I'extrusion, le jonc est préalablement étuvé avant injection. L'appareil utilisé
est une mini presse Zamak mercator (Figure 41 A). La température de la cuve est fixée a
250°C et celle du moule a 80°C. Le mélange est maintenu a température dans la cuve
170 secondes pour faciliter son injection. La pression du piston lors de I'injection est réglée a
5,2bar et est maintenue 10 secondes. Les éprouvettes (Figure 41 B et C) sont ensuite retirées
du moule. Un minimum de 3,4 g de matiére est nécessaire pour injecter correctement deux

éprouvettes.

/N
. MERCATOR
Figure 41: Images A) de la mini presse B) d'éprouvettes haltéres ISO 1/2 et C) de pastilles.
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PARTIE 3 CARACTERISATION DES SUSPENSIONS ET

NANOCOMPOSITES

I. Caractérisations des poudres et suspensions.

I1.1. Granulométrie laser

Dans cette étude l'appareil utilisé est un granulometre laser Beckman Coulter LS13320
(Figure 42), pouvant mesurer des tailles de particules allant de 177nm a 2mm de diametre. Le
principe physique de cet appareil est basé sur la diffraction laser ou la valeur de I'angle de
diffraction est fonction de la taille de la particule. Un systéme complémentaire permet de
travailler également en diffusion, en utilisant un modele optique adapté connaissant les
indices de réfraction des phases solides et liquides (Tableau 6). Cette technique a été utilisée
pour caractériser I’état de dispersion des particules en suspension, et plus particulierement
pour déterminer le temps d’application des ultra-sons nécessaire a I'obtention de I'état de

dispersion désiré.

Figure 42: Granulométre laser Beckman Coulter LS13320.

Indice de réfraction
Phase Réel Imaginaire
Eau 1,332 -
Acétone 1,3589 -
Silice 1,454 0,01
Graphéne 2,84 1,5

Tableau 6 : Indices de réfractions des phases utilisées dans cette étude.
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1.2. Zétamétrie

L’appareil utilisé dans cette étude pour mesurer la mobilité électrophorétique et en déduire
le potentiel Zéta, est le Zéta Nano ZS de marque Malvern Instruments utilisant un titrateur
(MPT-2, Malvern Instruments) permettant d’ajuster le pH et de déterminer le PIE. Cette
technique nous a permis de déterminer dans un premier temps I'état de dispersion de la
suspension. En effet, plus le potentiel Zéta est élevé en valeur absolue, plus le systéme est
dispersé. Dans un deuxieme temps, elle a permis de vérifier les charges de surface des

particules avant et apres fonctionnalisation de celles-ci.

1.3. Stabilité physicochimique

Afin de mesurer indirectement I'état de dispersion des particules de graphénes en lien avec
les modifications de surface réalisées, un Turbiscan Lab (Formulaction) a été utilisé dans
cette étude. Cet appareil permet de quantifier des phénomenes naissants d’instabilité dans
des systémes divisés concentrés [172]. Deux informations peuvent étre obtenues, en
transmission (pour les systéemes dilués) et en rétrodiffusion (pour les systemes concentrés),
régissant des formules suivantes :

1

-y
T.,=e2 etBszﬁ

Avec T, et Bg respectivement I'intensité transmise et rétrodiffusé (en %) ; r; le rayon interne

de la cellule de mesure (um) et A le libre parcours moyen des photons (um).

I1.4. Diffusion dynamique de la lumiére (DLS)

La DLS est une technique d’analyse spectroscopique, utilisant la diffraction de Rayleigh,
permettant d’accéder a la distribution de taille de différents objets allant de 1 nm jusqu’a
guelgues microns en suspension dans un liquide porteur. Les contres-ions adsorbés ou les
chaines de polymeéres greffées a la surface des objets étudiés sont pris en compte par cette
méthode. L'appareil utilisé dans cette étude est le méme appareil que pour les mesures de

potentiel zéta (Zeta Nano ZS, Malvern).
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I1. Caractérisations microstructurales

I1.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

Ce mode de microscopie offre la possibilité d’observer la microstructure des échantillons
dans leur état naturel sans traitement préalable susceptible de les altérer. La microscopie
électronique a balayage permet d’obtenir une image de la surface d’un échantillon avec une
résolution pouvant atteindre quelques nanometres et une trés grande profondeur de

champ.

Le microscope électronique a balayage environnemental (MEBE) utilisé est un FEI Quanta
200 FEG. Un faisceau électronique balaye la surface de I'objet point par point et lorsqu’un
électron incident rencontre un atome de I’échantillon observé, il lui transfere une partie de
son énergie, ce qui meéne a I'émission d’électrons de faible énergie dits secondaires. Etant
donné que ces électrons sont émis a tres faible profondeur, la moindre variation de la
surface est détectée et permet notamment d’obtenir une image tres informative sur la
topographie de I’échantillon. Afin d’obtenir les meilleures micrographies possibles, chaque

échantillon a été cryo-fracturé sous azote.

I1.2. Granulométrie par analyse d’image

L'analyse d’'image est une méthode adaptée pour déterminer quantitativement Ila
dispersion/distribution des particules présentes dans la matrice polymére. Pour cela,
plusieurs logiciels sont disponibles sur le marché. Pour cette étude I'analyse d’image a été
menée avec le logiciel APHELION™ de la société ADCIS a partir des micrographies obtenues
par MEB. Pour mener a bien cette caractérisation granulométrique, une centaine de
micrographies a été sélectionnée. Pour obtenir des résultats représentatifs du composite il a

fallu sélectionner a I'aide de ce logiciel un minimum de 1000 objets.

Le logiciel va détecter le contour de toutes les particules ou agglomérats (en rouge Figure
43), en faire un décompte et analyser leur morphologie. Ensuite, les données sont traitées

sous Excel et I'on peut extraire des courbes de granulométrie 2D.
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Figure 43 : Traitement d'image par Aphelion.

I1.3. Microscopie a force atomique (AFM)

L'AFM permet d'analyser une surface point par point par balayage d’une pointe sur la
surface de I’échantillon. Cet outil permet une observation a tres petite échelle (de I'ordre du
nanometre). Quand la pointe est a proximité d’une surface, les forces d’interactions entre
cette derniére et I'échantillon entrainent une déviation du levier (Figure 44). L'analyse de
cette déviation, a I'aide d’un laser, permet a la fois de déterminer le parcours exact de la
pointe et de mesurer les forces d’interactions entre cette derniére et I'échantillon. La pointe,

sous forme de pyramide, est généralement en nitrure de silicium SizsN4 ou en silicium.

Quadrant de
photodiodes

Laser

Levier flexible

Echantillon Pointe

Figure 44: schématisation du fonctionnement d'un AFM

L'appareil utilisé dans cette étude est un Asylum Reaserch AFM MFP-3D infinity. Les

échantillons observés sont préalablement préparés minutieusement par ultramicrotomie

(Leica EM UC7).
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I1I. Caractérisations thermiques

III.1. Analyse Thermogravimétrique (ATG)

La technique d’ATG consiste a mesurer la variation de masse d'un échantillon en fonction du
temps ou de la température afin d’analyser sa décomposition thermique et de déterminer sa

température de dégradation (ou stabilité) thermique.

L'analyseur thermogravimétrique utilisé au cours de cette étude est un Pyris 1 TGA de
marque Perkin-Elmer, contrdlé par ordinateur avec le logiciel Pyris. Un échantillon de masse
1042 mg est déposé dans une nacelle en céramique. Le gaz d’analyse est déterminé a partir
d’un sélecteur de gaz régulant un débit de 20 mL.min™ (azote dans notre étude), la vitesse

de chauffe est de 10°C/min et la plage de température choisie est de 30 °C a 900 °C.

II1.2. Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

Les mesures de DSC permettent de mesurer la différence de flux de chaleur qui s’établit
entre un échantillon et une référence au cours d’un chauffage (ou refroidissement) en
maintenant leurs températures égales. Le flux de chaleur est directement proportionnel a la
capacité calorifique du matériau considéré. Si un processus endothermique ou
exothermique se manifeste au cours du balayage, une variation du flux est observée qui se
traduit par un pic sur le thermogramme de DSC. La DSC sert a mesurer les températures de
fusion, de cristallisation et de transition vitreuse ainsi que le taux de cristallinité. Dans notre
étude, le PMMA étant amorphe, seules les températures de fusion et de transition vitreuse
nous intéressent. La température de fusion va nous permettre de déterminer la température

de mise en ceuvre de nos matériaux.

IV. Caractérisations mécaniques des nanocomposites

IV.1. Essai en traction simple

Les essais mécaniques présentés dans cette thése ont été effectués a I'aide d’une presse de
traction Zwick/Roell. Pour les composites a matrice PMMA, les éprouvettes I1SO %, obtenues
par injection, ont été sollicitées a une vitesse constante de 1 mm /min avec un capteur de

force de 2.5kN.
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Pour la détermination du module d’Young des matériaux a matrice PMMA, un extensometre

est utilisé et le module est déterminé par la pente entre 0.05 et 0.25% de déformation.

IV.2. Rhéologie des nanocomposites

Nous utilisons dans ce travail un test de cisaillement plan/plan : un disque de polymeére de
2,5cm de diamétre, placé entre deux plateaux, est sollicité en fondu et en cisaillement avec
un balayage en fréquence (de la plus haute 100 rad/s a la plus basse 0,01 rad/s) a une
déformation dont I'amplitude est constante. Les essais sont réalisés sous atmosphére inerte
pour éviter toute dégradation. Ces essais ont été menés avec un rhéometre Anton Paar MCR

702.TwinDrive.

Pour assurer le régime viscoélastique linéaire, 'amplitude de déformation a été déterminée
dans un premier temps par un essai de linéarité. Cette amplitude a été fixée a y =1% pour le
PMMA renforcé de silice. La température d’essai est de 230°C.
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Figure 45 : Essai de linéarité du PMMA.
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CHAPITRE 3
LES ENJEUX D’UNE BONNE
DISPERSION DES PARTICULES DANS

LE NANOCOMPOSITE
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PREAMBULE CHAPITRE 3

La premiere partie de ce travail de thése concerne I'étude de la dispersion de particules
dans une matrice thermoplastique. L'étude de la dispersion dans les composites est trés
étudiée dans les matrices céramiques ou métalliques. En revanche, I'étude de la dispersion
de particules dans un milieu organique (polymere) reste peu étudiée. De plus, les articles
s'intéressant a cette dispersion ne font pas toujours de lien entre état de dispersion et
propriétés finales du matériau méme s’il est communément admis qu’une bonne dispersion
engendre de meilleures propriétés, mécaniques ou autres. Ces études se limitent
généralement a constater un état de dispersion par observation de la morphologie par
microscopie optique ou électronique a balayage.

Le but de ce chapitre est d’établir une corrélation entre chaque état de dispersion obtenu et
les propriétés mécaniques finales, tout en contrélant la dispersion des charges tout au long
des différentes étapes des procédés de mise en ceuvre et mise en forme. Dans ce chapitre,
nous nous sommes focalisés sur les composites PMMA/silices. Deux tailles de particules ont
été testées afin de mettre également en évidence un lien entre effet de taille, dispersion et
propriétés mécaniques.

Ce chapitre concerne un premier article « A » publié dans le journal «Polymer Testing»
(Polymer Testing 70 (2018) 92 -101). L'approche suivie dans cet article est présentée Figure
46.
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Synthése des particules de silice
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Figure 46 : Schématisation de I'approche du chapitre 3
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ARTICLE A

Correlation between process and silica dispersion/distribution into
composite: impact on mechanical properties and Weibull statistical

analysis.

Alexandra Siot, Claire Longuet*, Romain Léger, Belkacem Otazaghine, Patrick lenny, Anne-

Sophie Caro-Bretelle and Nathalie Azéma

I. Abstract

The aim of this study is to propose a methodology for controlling and monitoring particle
dispersion at each step of composite manufacturing. Composites with well and poor particle
dispersion were manufactured and characterized by numerous methods to estimate the
impact of different dispersion state on mechanical properties. An original Weibull statistical
analysis is suggested and shows the impact of this dispersion state on ultimate stress. For
this purpose, a "model" matrix of PMMA was chosen. Well-dispersed silica enhanced
Young's modulus by ~9% and ultimate stress by ~6%, while poorly-dispersed silica does not
affect Young's modulus and ultimate stress. Moreover, a size effect is observed for well-

dispersed composites; and not with poor particles dispersion.

Keywords: Process dispersion, mechanical properties, Weibull theory, composite

I1. Introduction

Polymer composites are widely used in applications such as transportation, high technology,
and electronics products thanks to very promising mechanical, thermal, and electrical
properties [173]-[176]. Reinforcements used for composites can take many forms (particles,
platelets, nanotubes...). Silica is one of the most representative particulate reinforcements,
and is used to reinforce mechanical properties [177] or to improve flame retardancy of
polymers [178], [179]. One of the obstacles for the use of particles in polymer matrix is the
poor control of its dispersion [180]. Even if for electrical properties, percolation is wanted
[181], for mechanical properties, a good dispersion of particles is highly recommended. It is
necessary to distinguish distribution and dispersion, in studies concerning particles

repartition into a composite. The first one is limited to a homogeneous repartition of
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particles in a defined space. While, dispersion, try to access to single particles: isolated
particles of each other’s without the necessity of a homogeneous spatial repartition [28]. It
is necessary to control the dispersion at each step of the process to ensure a good dispersion
in the final composite, whether working in the molten or the solvent phase. The impact of
the particles dispersion is highly studied in the literature for metallic and ceramic composites
[182]-[184]. While, for organic composites, only few characterizations of the dispersion
were found in the literature [33], [36], [163], [186]. In these works, no comparison of same
formulation with distinct dispersion state (well and poorly dispersed materials) were
performed. To insure a well-dispersed composite, it is necessary to verify after every stage of
the process that particles are not re-agglomerated. This is not always performed in the
literature and constitutes, according to the authors, a lack. Nowadays, to our knowledge,
there is no direct link between various dispersion states and final mechanical properties of
composites while the interest of this dispersion was highlighted in various studies. Indeed, it
is proven that the fillers agglomeration in the matrix causes premature failure of the
composite [37], [50], [186] and lead, in some cases to decrease the composites Young’s
modulus [187]. Usually, most of the composites are a mix of isolated and agglomerated
particles. To optimize the microstructure, it is necessary to characterize and control particles
dispersion throughout the process of composite elaboration. One of the proposed methods
to overcome the problem of dispersion in a given medium is to make them compatible. In
this context, a lot of studies deal with the functionalization (e.g. silica in
polymethylmethacrylate (PMMA) [188], [189]; rubbers [190]-[192] ; Polyamide-imides (PAl)
[193]; Poly L lactic acid (PLLA) [194]), and in addition, to improve mechanical properties of
composites. One of the drawbacks of this method is that it is not universal and has to be

designed as a function of one particle for one medium.

Therefore, it is necessary to develop a dispersion method able to adapt to any medium
and/with any particles. In the literature, methods such as hot melt extrusion [195] (with
optimized screw profile, melting time or crew speed), ultrasound (US) process [196]—-[198]
(generally in solution) are reported as promising solutions. According to these results this

study has been focused on the using of US process.

To simplify the mechanical study it is important to choose a matrix without any nucleation or

crystallization effects as described by Manias and al. [168]. An amorphous matrix is the best
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solution to avoid these structural modification problems. One of the most current polymers
in the literature and thus used in this study, is the PMMA. This polymer is widely used as a
substitute for inorganic glass thanks to its lightweight, transparency and ease of processing.
The disadvantage of this material is its poor mechanical properties and many research
groups have worked on the incorporation of inorganic fillers to this matrix in order to
improve its physical properties [199]-[201]. In this study, in order to keep the PMMA
transparency, filler content was fixed to 1wt%. This load percent is currently used to reach
good mechanical properties [202]—[205]. In addition of load percent, a lot of studies deal
with the effect of particles size. It is well known that the particle size influences the
mechanical properties [16], [206], [207] especially the smallest ones with regards to Young's
modulus [208]. Two submicronic particles sizes were thus synthesized in this work, in order

to study a composite between a micro and a nanocomposite.

The aim of this paper was to study the impact of the process on the fillers dispersion and
how this dispersion impacts the mechanical properties of PMMA-SiO, composites. Several
models were elaborated, each of them showing a good (uniform particle) or a poor (high
agglomeration) SiO, dispersion. This study wants to show by experiments and statistical
study, that the particle dispersion quality has much more influence than the particle size on

mechanical properties.

III. Experimental details

III1.1. Reagents

PMMA was supplied by Arkema (Altuglass V825T) and used as received. Deionized water was
used throughout this work. Acetone, tetraethoxysilane (TEOS, 98%) and ammonia (35%)

were purchased from Merck Schuchardt OHG.

Ethanol was purchased from Sigma—Aldrich. All reagents were used as received without any

further purification.

II1.2. Particles synthesis

Two silica particles powder were synthesized by a modified Stéber method already used in

previous works [169], [209].
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Both synthesis reactions were performed in a 100 mL glass reactor. First synthesis used 26 g
NH; (25%) and 36 g pure water, injected into 212 g of pure ethanol (EtOH). Then, 20 g TEOS
(silica precursor) was quickly added to the vial, while stirring at 50 °C for 10 h in view of the

growth of silica.

For the second method, 24 g NH; (25%); 18 g H,0 and 515 g EtOH are injected into the
100 mL glass reactor. Then, 20 g TEOS is added, while stirring at regulated room temperature
(25 °C) for 2 days. Numerous studies have shown that all the process conditions, like the
temperature, TEOS ratio or process time for example, have an important impact on the
particles size [210]-[212]. Also, higher concentration of water resulted in larger size of the

particle.

At the end of these two syntheses, ethanol was removed before use and replaced by water
using evaporation under vacuum. Then, the dried silica was purified, in order to remove
remaining reactants, by washing and centrifugation methods. First protocol has allowed to
obtain 5.33 g (yield~92%) of silica with a size of 470nm (silica L), and second protocol 4.11 g
(yield~71%) of silica with a size of 140nm (silica M).

II1.3. Instrumentation and methods

Laser diffraction particle size analyzer

The instrument used is a laser granulometer LS 13 320 from Beckman-Coulter Company. A
scattering of monochromatic light (A=780nm) diffracted and transmitted through the
suspension permits to obtain particle size distribution performed in acetone containing a
few milligrams of silica powder. The optical model used for silica has been computed for a

refractive index with a real part of 1.33 and an imaginary part of 1.5.
Zeta potential measurements

Zeta Potentials () of particles were all measured at 25 °C using a Zetasizer Nano ZS (Malvern
instruments Ltd., England) with a red laser (633 nm). DTS1060-folded capillary cell was used
as the sample container. Three repeats for each sample were conducted to estimate the
error in measurements. A titration machine (MPT-2 Malvern instruments Ltd.; England) was

used in order to determinate the zeta potential function of pH. The titration procedure was
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carried out by increasing (from the solution pH to 13) with a 1M NaOH solution and

decreasing (from the solution pH to 1) with a 1M HCl solution.
Scanning Electron Microscopy (SEM)

SEM measurements were performed with an Environmental Scanning Electron Microscope
with Energy Dispersive X-ray spectroscopy (ESEM—-EDX) (Quanta 200 FEG) from the FEI

Company.

Dispersion quality was investigated with this machine for the master-batch and the strand.
To this end, the composites have been cut under nitrogen (freeze-fracture). Then, they were
deposited on a sample holder with a carbon scotchand were metallized in high vacuum
sputtering metallizer Bal-Tec CED 030 Balzers in order to ensure their stability during the

analysis.
Mechanical properties

Uniaxial tensile tests of composites PMMA/silica were performed on a tensile machine
(Zwick/Roell) equipped with a 2.5kN load cell and a clip-on extensometer with a reference
length of 30 mm at room temperature (25°C). A crosshead speed of 1 mm/min was applied.
The Young’s modulus was determined by tangent method between 0.05 and 0.25% of

elongation. Each test was carried out at least 4 times.

II1.4. Processes

The composites were elaborated in three steps: the first one is the production of a
PMMA/Silica master-batch, the second one is the dilution of this master-batch and the last

one is the injection of the blend to obtain mechanical test specimens.

II1.4.1. Master-batch formulations

Firstly, the synthetized silica particles were ultra-sonicated into suspension to reach several
levels of dispersions. The most commonly used in the laboratories and investigated in this

study are: a bath and a probe sonicator.
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Silica
Particles
Solvent casting
Sonication probe + ice bath
PMMA in acetone 2 3 8 2 8
))) ((( Solvent casting Twu@g@;,h

Sonication bath
Figure 47: Two different approaches of the particles dispersion
For the first procedure PMMA/silica/acetone suspension was introduced in a beaker (20mL)

and sonicated using an ultrasonic bath.

For the second procedure silica/acetone suspension was introduced in a beaker (20mL) and
sonicated using a probe. After dissolution of PMMA in acetone, the polymer was added to

the dispersion and the solution was also sonicated.

Sonication times for both processes were chosen arbitrarily; 10 minutes for the first silica
size and 65 minutes for the second one in order to reach an optimized dispersion. The

estimated power of bath and probe was respectively 240W and 59W.

After those dispersion processes, a film was obtained by a solvent casting procedure and

dried at room temperature under a fume hood for 2 days.

I11.4.2. Dilution method

The films obtained previously which exhibit several levels of silica dispersion (thanks to the
processes described in the previous sections) were blended at molten state. 6.6g of PMMA
was added with a twin screw compounder DSM". To obtain a homogeneous strand charged

1wt % silica, composites were blended at 250 °C for 4 minutes with a screw speed of 80 rpm.
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IT1.4.3. Injection
The obtained strand was injected at 250 °C with an injection molding machine, Zamak
Mercator with a molding pressure of 5 bar maintained for 10 seconds. We obtained I1SO 527-

2 type-1BA specimens for mechanical tests.

II1.5. Statistical analysis: Weibull approach

The failure strength of several samples can be significantly different due to their
microstructural heterogeneity. To analyze the statistical variation of the failure strength in
such materials, Waloddi Weibull adopted in 1951 the statistics of extreme [213]. This
approach uses a probability distribution function that characterizes the local failure strength.
This law (equation 1) depends on the experimental ultimate stress o,, the shape parameter
m (Weibull modulus) and the scale parameter or characteristic strength o .
P.=1-—exp {— (ﬁ)m} (1)
0p

The experimental fracture probability is defined by the relation:

b=— (2)

where k is the rank in strength from least to greatest, n denotes the total number of

samples.
Equation (1) can be rewritten as:
In[—In(1 - B.)] = min(o,) — miIn(oy) (3)

The Weibull modulus, m, characterizes the degree of homogeneity in the structure and so
the degree of scattering of failure strength. A high » value corresponds to a homogeneous
structure with a uniform strength, whereas a low value of the Weibull modulus indicates a
high scattering of the measured parameters. Besides, the characteristic strength g, is a
location parameter. Hence a straight line is expected between In (—In((1 — £B.)) and In g,
with slope m. From the value of m and intercept—mino,, the value of ¢,can be

determined.
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Around 20 specimens were tested to obtain good estimates of the Weibull parameters. The

samples that were not broken in the zone of interest were set aside.

IV. Results and discussions

IV.1. Particles analysis and dispersion study

The obtained silica particles (SPs) were observed by SEM (Figure 48). Micrographs show
monodisperse spherical particles with two different sizes: (a) 470 nm (silica L) and (b) 140
nm (silica M). For the silica L particles the TEOS/water ratio was approximately 1/2, for the
silica M particles the ratio was 1/1. This result confirms the impact of water concentration. A
TEOS/water ratio which is multiplied by two implies a three-fold increase of the final size of

silica particles.

Figure 48: SEM micrographs of the synthetized (a) silica L and (b) silica M

When SPs are in suspension they generally tend to agglomerate due to their high free
surface energy [214], [215]. Zeta-potential study was conducted to evaluate the particle
dispersion. In order to optimize the silica dispersion, this study allowed the estimation of the
suitable solution pH value knowing that a high zeta-potential predicts a good dispersion
stability of particles [214], [216]. Zeta potential values are given in Figure 49. The best
possible condition of dispersion was identified at pH=9 and the silica IEP (IsoElectric Point)
was determined at pH=2. Values situated on a zeta stable tray between pH=7 and pH=11,
and makes the control of its state of dispersion easier. The dispersal of both sizes of silica
was performed. The silica dispersions have been confirmed by ESEM micrographs. A
technique of drop pulling on a glass support with an optical paper, according to a previous

work in the laboratory [217], was used. Micrographs (Figure 49) confirm and pH=3, silica
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particles showed an obvious tendency to form agglomerates. At pH=9, particles dispersion is
clearly improved. Nevertheless, some agglomerates remain due to the Van Der Walls
interactions between particles. It will be a challenge to overcome these interactions and to

find the best way during the process to improve dispersion of these agglomerates.

Zeta potential (mV)

Figure 49: Zeta potential vs pH of synthetized silica.

IV.2. Elaboration process: Influence on the dispersion

IV.2.1. Suspension dispersion

A study on the sonication time required for the improvement of SPs dispersion in suspension
was performed with laser granulometry and illustrated in Figure 50. The statistical measure
values are reported Table 1. dnay is the biggest size in suspension and principal mode the
most represented size in suspension. The two processes of dispersions (bath and probe
process describe part I.1l1.4.1) have been investigated and compared. A monodisperse size
distribution with the probe process after 10 and 65 minutes respectively for the silica L and
silica M was observed. As expected, silica L needs less time of sonication to be dispersed.
Indeed, the smaller the particle, the more difficult it is to disperse. With the bath process the
same conditions have been applied but the monodisperse peak corresponding to an absence
of agglomerates was not obtained. Agglomerates around 10-50 um were still present in the

solution at the end of this sonication time.
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According to the DLVO' theory [218], thermal agitation induces a stable state of the particles
and cause the agglomeration of the system. For the same sonication time, probe process
induces a better dispersion than bath process. It could be expected that probe process leads
to a better dispersion into the composite in comparison with the bath process. With probe
process the principal mode is shift towards the individual particle size without second mode.
On the other hand, with bath process, the main mode always remains the same despite the

appearance of a secondary mode representing approximately the size of a single particle.

Process Principal mode (um) Second mode (um) dmax (kM)
Silica L 20.70 0.25 63.41
Bath s
Silica M 8.15 0.148 36.24
Probe Silica L 0.45 none 0.79
Silica M 0.11 none 0.38

Table 1: Laser granulometry: statistical measure values after sonication during 10 minutes
for silica L and 65 minutes for silica M.
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Figure 50: Size distribution of SPs by laser granulometry in acetone of a) silica L/bath

process b) silica M/bath process c) silica L/probe process and d) silica M/probe process.
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IV.2.2. Master-batch dispersion

In Figure 51, the microstructures of master-batch PMMA/silica L (top) and PMMA/silica M
(bottom) obtained with bath (left) and probe (right) processes with the require sonication
time (determine previously, 10min for silica L and 65min for silica M) are illustrated. The
fracture surface observation of the composite confirms the results obtained by laser
granulometry: A real improvement of SPs dispersion and distribution into the PMMA matrix
can be observed in the case of probe process. It can be concluded that unlike the bath
process, the probe process allows obtaining a homogenous composite. PMMA/silica
obtained by bath process exhibits a large number of agglomerates between 10 um to 50 um
diameter in the composite (approximately the same order size than agglomerates found
Figure 50). In this last case, it would be appropriate to consider that the composite produced
is closer to a micro-structure than to a nano-structure. This kind of morphology should

impact the mechanical testing results.

Bath process Probe process

PMMA/Silica L

PMMA/Silica M

Figure 51 : SEM topography micrographs: influence of the process on SPs

dispersion/distribution into the composite
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IV.2.3. Strand dispersion

Aphelion™ 4.3.2 (ADCIS) software was used to quantify the observations performed on SEM
micrographs obtained for the different PMMA/silica composites. The aim is to compare the
influence of bath and probe processes on particles dispersion and to correlate size
distribution obtained on the composite via images analysis and size distribution of the SPs in
acetone. Results of this quantification analysis should indicate the possibility to obtain the
silica SPs dispersion with the twin screw extrusion process. These results will also help to
clarify importance of the preliminary dispersion process in suspension for the production of

a well-dispersed composite.

SEM micrographs (Figure 51) were binarized and SPs domains (around 1000 objects, to be
statistically representative of the overall microstructure) were automatically identified by
the software (red objects in Figure 52), labeled and filtered by surface area value with
respect to the scale of observation. A multi-scale analysis is performed from micrographs
associated with several scales factors (5000 and 20000) to identify surface area from
0.015 um? (corresponding to individual particles) to 500 um? (corresponding to clusters). The
normalized volume frequency distribution is represented in Figure 53 for both silica and each
preliminary process of dispersion, it is clear that independently of particles size, probe

process leads to a better dispersion of fillers. This quantification confirms SEM observations.

S
Figure 52 : Object selection via Aphelion software
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Figure 53 : Numerical granulometry via Aphelion software of composites a) PMMA/silica L

with 10” of sonication and b) PMMA/silica M with 65’ of sonication.

The granulometry deduced from SEM micrographs (Figure 53), confirms the distribution
measured by laser granulometry (Figure 50) on the different suspensions (Table2). These
results show that the second part of the process (concerning the dilution with twin-screw
compounder) has little effect on the dispersion of the final composite. Indeed, the dilution
step by twin-screw compounding had only an effect on the biggest agglomerates present
into the master-batch. The distribution difference between laser granulometry in suspension
and images treatment of composite is the shift of dmax with bath process. In fact, the applied
energy during the compounding step is not sufficient to disperse the smallest agglomerates.
These results demonstrated that pre-dispersion of SPs into the solvent process is the key for
a good final dispersion of SPs into the system. It is important to note that silica has no

tendency to re-agglomerate after the master-batch step.

Process Principal mode (um) dimax (LM)
Silica L 20.95 21.36
Bath Silica M 8.92 9.09
Probe Silica L 0.58 2.13
Silica M 0.161 0.17

Table2 : Quantitative granulometry by images treatment with Aphelion software
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IV.3. Mechanical properties

IV.3.1. Experiments
Uniaxial tensile tests were conducted to determine the mechanical properties (ultimate
stress and Young’s modulus) and to quantify the influence of the dispersion of SPs in the

composites (Figure 54).

80+ . 80+
| Silica M |
70- --- SilicalL 70 i
4 4 I' !
60- e 60- A
] e i 1
—~ -, 1
o | 5 |
$ 50 P : 50
é 4 // i 4
5 401 p 40+
() , ‘. ,
) J
Z 30- . 30
1 K Bath process | Probe process
20- / 20
104 / 10
O T T T O i T
0 2 4 0 4

Strain (%)

Strain (%)

Figure 54 : Stress-strain curves of a) well-dispersed and b) poorly dispersed composites

As expected, the addition of well-dispersed particles in a PMMA matrix induces an increase
in Young’s modulus (Figure 55) in comparison with the unfilled polymer. Figure 55 shows
that the composite obtained by probe process has higher mean Young’s modulus, even
though large scatter is observed for all the formulations. This improvement is probably due
to the natural affinity between silica and PMMA. For bath process, silica L does not exhibit
any reinforcing effect while PMMA with silica M particles has an improvement of 4% in the
Young’s modulus. With probe process it was observed an improvement of 9% for both sizes.
It is also interesting to note that, irrespective of the dispersion quality, the size effect on

Young’s modulus is negligible.
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Figure 55 : Process impact and size effect on Young’s modulus

This observation is not in contradiction with the well-known assumption that the smaller are
the nanoparticles, the higher are the nanocomposites elastic properties. In the present study
the particles are not really nanoparticles (their median diameter is larger than 100 nm) and
their level of incorporation is much lower than traditional nanocomposites with low aspect
ratio particles. A numerical study [129] confirms the absence of sensitivity of elastic
parameters for spherical particles, incorporated at 1vol%, with mean diameter value more
than 10nm. Some experimental results confirms this statement (see for example Odegard et

al. for Silica/polyimide nanocomposites [219]).

Concerning the ultimate properties, the associate standard deviation is lower for the probe
process (Figure 56), indicating that this process results in composites with less morphological
defects. Indeed, in the bath process case, stresses have tendency to unchanged neat PMMA
properties, for both particles sizes. In the contrary, ultimate stress has an increasing
tendency for probe process case (~ 21% for silica L and ~ 26% for silica M). These results

confirm that a good dispersion leads to better mechanical properties.

A study on the relationship between dispersion metric and mechanical properties of
PMMA/SWNT nanocomposites points out that the measured dispersion is crucial for

reproducibility of mechanical properties [220].
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IV.3.2. Statistical analysis

A linear curve fit method was used to obtain the two Weibul parameters, In (—=In((1 — B.))
was plotted versus In o, and the best linear fit was computed (Figure 57). the R? parameters
(coefficients of determination) of neat PMMA and filled PMMA (M, L bath procees and M, L
probe process) are equal to 0.86, 0.90, 0.95, 0.77, 0.90 respectively. For the latest
composite (PMMA/ silica L well dispersed) the plot is non-linear which explains the low R

coefficient (Figure 57). A bi-modal Weibull distribution could be more efficient in that case

[221].
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Figure 57 : Accumulated Weibull probability plots for the failure stress, in MPa
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The Weibul parameters are given Table 3. These parameters are remarkably affected by the

preparation process and composite microstructures.

PMMA L bath M bath L probe M probe
m 17.4 15.3 17.6 14.5 24.7
Go(MPa) 64.5 60.4 60.1 68.5 72.4

Table 3: Weibull parameters

In Table 3, it was observed that the Weibull parameter m increases with the probe process
and only for the smallest particules. Higher value of this parameter indicates a more uniform
strength distribution, as it is expected with an improvement of particle dispersion. This is
consistent with the improvement of the average stresses at failure where the highest
characteristic strength o, was obtained for the composite with the better particle
dispersion. Besides, poor particle dispersion leads to the degradation of the characteristic
strength in comparison with the native PMMA. This trend is clearly observed in Figure 58
with a cumulative probability density curve shifted towards right for probe process
composites, and towards left for bath process composites. Besides, a size effect can be
observed for well-dispersed silica composites where the predicted ultimate stress for M
probe process composites is higher than the stress for L probe process composites. This size

effect does not exist for bath process composites.
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V. Conclusion

This study allowed highlighting the importance to disperse particles before incorporation
into the polymer matrix. It also highlights the link between particles size and difficulty to
disperse. Finally, it shows that the phenomena of re-agglomeration are insignificant in our

conditions of processing.

The second objective of this study was to bring out the influence of dispersion and size effect
on the mechanical behavior of composites. Finally, a good dispersion of particles conduct to
an improved Young’s modulus and ultimate stress while a poor dispersion lead to an
unmodified Young’s modulus and a lower ultimate stress in comparison with native polymer
matrix. Weibull analysis allowed highlighting that a good dispersion shows a size effect

contrary to poorly-dispersed composites.

The dispersion process developed for this study allowed obtaining the desired composites.
However it was found thanks to the SEM micrographs that the interface between matrix and
particles presented a lack of cohesion. It would be interesting to work on a functionalization

allowing the optimization of this interface between additive and matrix.
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L'objectif de ce chapitre était de montrer que les propriétés mécaniques du matériau final
pouvaient étre améliorées, en maitrisant uniquement la dispersion des renforts au sein de la
matrice par un contréle de la dispersion a chaque étape du procédé de mise en ceuvre

employé.

Nous avons pu observer dans un premier temps et en amont du procédé de mise en ceuvre,
que l'utilisation d’ultra-sons par le biais de la sonde, au bout d’un temps déterminé par
analyse granulométrique laser de la suspension silice/acétone, permettait d’obtenir des
matériaux dans lesquels les renforts sont bien dispersés et distribués. Le Tableau 7 résume
les temps d’ultra-sons appliqués a la suspension pour chaque technique utilisée. Il est
important de souligner que dans cette étude nous avons montré que plus les particules sont

petites, plus le temps d’ultra-sons nécessaire pour une bonne dispersion sera élevé.

A noter que pour avoir une bonne dispersion des silices L dans le composite en utilisant
seulement le bain a ultra-son, 6h d’ultra-sons ont été nécessaires pour obtenir la méme
dispersion que celle obtenue avec la sonde en 10 minutes. Ce temps, nous a semblé
beaucoup trop long, sachant que dans ce protocole un bain de glace n’est pas possible ce qui

provoque un échauffement de la suspension pouvant dégrader les propriétés des matériaux.

Temps d’ultra- Etat de
Appareil utilisé
sons dispersion
PMMA/Silice L Bain 10 min Mauvaise
PMMA/Slice L Sonde 10 min Bonne
PMMA/Silice M Bain 65min Mauvaise
PMMA/Silice M Sonde 65min Bonne

Tableau 7 : Temps d’ultra-sons et techniques utilisées.

Bien que la dispersion ait été effectuée en amont de l'incorporation des particules dans la
matrice, nous avons observé que la dispersion restait stable tout au long du procédé

d’élaboration.

Dans un deuxieme temps, nous avons observé que l'effet de taille des particules sur les

propriétés mécaniques était négligeable lorsque les particules sont agglomérées. En
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revanche, quand elles sont bien dispersées par le procédé, un effet de taille est observé et

I'intérét d’utiliser des tailles de particules plus petites prend tout son sens.

Notre étude s’est portée sur le choix d’'un procédé en voie solvant, cependant, il est possible
de disperser directement les renforts en voie fondue. Des extrudeuses bi-vis sont disponibles
sur le marché et permettent d’utiliser des ultra-sons directement pendant le mélangeage de
la matiére dans I'extrudeuse. Sachant qu’industriellement, la voie fondue est privilégiée pour
des questions de rapidité mais surtout de sécurité, il serait intéressant de comparer ces deux
méthodes de dispersion en vue de |'‘amélioration des propriétés mécaniques des

composites.

Au cours de cette premiere étude, nous avons aussi pu remarquer, a l'‘aide des
micrographies MEB effectuées, une faible affinité entre les particules et la matrice se
traduisant par un arrachement des particules dans le composite (Figure 59). C’est pourquoi,
dans la suite de cette thése, il nous est paru intéressant d’améliorer cette affinité par le biais

de la fonctionnalisation, et de ce fait, d’améliorer les propriétés mécaniques des composites.

Figure 59 : Micrographies MEB des interfaces PMMA/silice.
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Ce chapitre traite de I'amélioration de I'interphase/interface entre le renfort et sa matrice

par le biais de la fonctionnalisation des particules. En effet nous avons pu mettre en

évidence dans I'état de I'art et dans le chapitre précédent que cette affinité était en régle

générale faible. Ce chapitre se compose de deux parties :

La premiere partie concerne un article B a soumettre. Au cours de ce travail, nous
nous sommes intéressés a la fonctionnalisation du graphéne multicouches présenté
dans le Chapitre 2. Un protocole innovant a été développé afin d’améliorer I'affinité
de ce type de graphene avec trois différents thermoplastiques (PMMA, PolyStyrene
et Poly(Ethyl-Vinyl-Acetate)). Le but de cette partie a été dans un premier temps de
montrer que la fonctionnalisation du graphéne pouvait améliorer I'affinité entre la
particule et la matrice. Dans un second temps, |'objectif était de valider que la
dispersion pouvait également étre amélioré via cette fonctionnalisation, ceci
restant, a ce jour, difficile pour ce type de renfort.

La deuxiéme partie traite de la fonctionnalisation des silices, dont la synthése a été
présentée dans le chapitre précédent. Comme dans la premiére partie de ce
chapitre, afin d’améliorer I'affinité entre la silice et le PMMA, deux traitements de
surface ont été développés et les propriétés mécaniques des composites obtenus

ont été comparées.
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An original covalent modification of graphene with polymer chains

for nanocomposite applications.

Alexandra Siot', Belkacem Otazaghine*, Claire Longuet*, Romain Léger*, Stephane Corn’,
Claire Negrell?, Anne-Sophie Caro-Bretelle! and Nathalie Azéma'
1C2MA, IMT Mines Ales, Univ. Montpellier, Ales, France.
2|CGM/IAM, ENSCM, Montpellier, France
Abstract

This study presents the development of a new simple method of graphene modification by
polymer chains using a “grafting-onto” strategy for poly(methyl methacrylate) (PMMA),
polystyrene (PS) and Ethylene-vinyl acetate copolymer (EVA) composites. Polymer grafting
agent was first synthesized by copolymerization of styrene, methylmethacylate (MMA) or
vinyl acetate (VAc) with 2-hydroxyethyl methacrylate (HEMA). Graphene oxide obtained by
acidic treatment of graphene and bearing acid carboxylic groups was esterified successfully
with synthesized copolymers to obtain functionalized graphene with three different polymer
chains: PS, PMMA and PVAc. TGA, Py-GC/MS and stability analysis confirmed the graphene
modification. Then functionalized graphenes were used in a solvent casting procedure with
PS, PMMA and EVA matrix to obtain the corresponding nanocomposites. Atomic Force
Microscopy and Scanning Electron Microscopy were used to characterize the evolution of
composites morphology with the graphene modifications. For each graphene modification,

an improvement of the graphene/polymer matrix interface was observed.

Keywords: graphene, polymer grafting, grafting-onto, nanocomposite

I. Introduction

In addition to offering good prospects of mechanical reinforcement [222], graphene allows

an improvement of functional properties such as electrical conductivity [223], gas barrier
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behavior [224] and thermal conductivity [225]. The principal challenge in the use of
graphene is to obtain good dispersion into matrix with reasonable lateral dimensions in
order to avoid using a high filler loading in the composite. A well-dispersed graphene
ensures a maximum free surface area and improves the wished properties [226]. Therefore,
lot of research groups concentrated on developing graphene functionalization in order to

disperse and improve affinity between graphene and the matrix.

The surface modification of graphene is of fundamental importance for the fabrication of
high performing polymeric nanocomposite. It is necessary to ensure that there is a strong
interface between the reinforcement and the polymer matrix to exploit the extraordinary
properties (e.g. mechanical, thermal and electrical properties...) of this carbon-based
material. Nevertheless, in the literature graphene functionalization is generally difficult and

demands a lot of knowledge.

Several covalent or non-covalent functionalization methods have been reported to modify
graphene surface [229]. According to Layek et al. [228] in the covalent modification, a
significant progress in the attachment of small organic molecules on graphene surface has
been made. Graphene-oxide is mainly selected as the starting material for the covalent
attachment of organic groups on its surface using the rich chemistry of hydroxyl, carboxyl,

and epoxy groups [229]-[231].

In this study, three different polymers were chosen and graphene was functionalized by a
simple and novel covalent method to ensure the affinity between each matrix and the filler.
This method can be applied with other polymers but this is not developed in this paper.
Several analyses were performed to show the functionalization quality. Then, AFM analysis
was performed to observe the dispersion/distribution state of each composite after

graphene functionalization.

II. Experimental section

II.1. Raw materials

Styrene (ALDRICH), methyl methacrylate (MMA, ALDRICH), vinyl acetate (VAc, ALDRICH), 2-
hydroxyethyl methacrylate (HEMA, ALDRICH), azobisisobutyronitrile (AIBN, ALDRICH),

acetonitrile (FISHER) and methanol (FISHER) were used as received. PMMA was supplied by
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Arkema (Altuglass V825T) and used as received. Graphene nanoplatelets (KNG-150) was
obtained from Xiamen Knano Graphene Technology Co. Acetone was purchased from Merck

Schuchardt OHG. All reagents were used as received without any further purification.

I1.2. Synthesis of grafting agents

Three different grafting agents were synthetized in this study: Poly(methyl methacrylate-co-
hydroxyethyl methacrylate) noted P(MMA-co-HEMA); Poly(styrene-co-hydroxyethyl
methacrylate) noted P(S-co-HEMA) and Poly(vinyl acetate-co-hydroxyethyl methacrylate)
noted P(VAc-co-HEMA). All three syntheses are described below.

P(MMA-co-HEMA)

The synthesis consisted in a radical copolymerization of methylmethacrylate (MMA) and 2-
hydroxyethyl methacrylate (HEMA) with a molar ratio MMA/HEMA = 95/5. Into a 100 mL
flask fitted with a condenser, 10 g (0.1 mol) of MMA, 0.68 g (5.2x10 mol) of HEMA, 0.16 g
(9.7x10™ mol) of AIBN and 20 g of acetonitrile were introduced. Argon was bubbled through
the mixture for 15 min. The mixture was then stirred and heated at 80 °C for 3 hours. After
reaction, the polymer (P(MMA-co-HEMA)) was purified by precipitation in methanol. A

schematic representation of the grafting agent synthesis process is described in Figure 60

(b).
P(S-co-HEMA)

P(S-co-HEMA) was synthetized by radical copolymerization of styrene (S) and HEMA with a
molar ratio S/HEMA=95/5. Then, the exactly same protocol than the P(MMA-co-HEMA)
synthesis was conducted, substituting MMA with S. A schematic representation of the

grafting agent synthesis process is described in Figure 60 (a).
P(VAc-co-HEMA)

P(VAc-co-HEMA) was synthetized by radical copolymerization of vinyl acetate (VAc) and
HEMA with a molar ratio VAc/HEMA=95/5. Then, the exactly same protocol than the
P(MMA-co-HEMA) synthesis was conducted, substituting MMA with VAc. A schematic

representation of the grafting agent synthesis process is described in Figure 60 (c).
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Figure 60 : Schematic representation of the (a) P(S-co-HEMA), (b) P(MMA-co-HEMA) and
(c) P(VAc-co-HEMA) synthesis.

I1.3. Graphene modification

The functionalization of graphene was performed in two steps schematically represented in

Figure 61.
Step 1:

Graphene was oxidized according to the procedure described by Zubair et al.[232]. 2 g of
graphene and 20 mL of concentrated nitric acid (60 wt%) were introduced into a 50 ml flask
equipped with a condenser. The mixture was then stirred and heated at solvent reflux for 15
hours. After the reaction, the mixture was centrifuged with a speed of 5000 rpm to eliminate
the liquid phase and washed with water until pH 7 is obtained. Finally, the obtained

graphene oxide (GO) was dried under vacuum before characterization and use.
Step 2:

An additional procedure was then followed to link the grafting agents onto graphene. 1 g of

GO, 0.1 g of the grafting agent, 50ml of toluene and 1 mg (1.04x10™ mol) of methanesulfonic
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acid were introduced into a 50 ml flask equipped with a Dean Stark apparatus. The mixture
was then stirred and heated at solvent reflux for 15 h. The water formed during the reaction
was eliminated by the Dean Stark apparatus. After reaction, the mixture was centrifuged
with a speed of 5000 rpm to eliminate the liquid phase and washed three times with THF.

The filler was dried under vacuum before characterization.

- Step 1 -

. - i
L omm - —CO,H
. L ]
1 " |
; ‘ X vz Methanesulfonic acid | 5 ;
' —CO,H R' _— i IO - —Polymer
~ ‘ o~ 0 Toluene, reflux s -
§ S H (Dean Stark apparatus) é’
@ OH ) '

a) R=H and R'=Phenyl for P(S-co-HEMA)
b) R=CHj; and R'=CO,CH3; for P(MMA-co-HEMA)

a) Polymer = PS for GO-g-PS
b) Polymer = PMMA for GO—g-PMMAf
¢) R=H and R'=0C(O)CHj for P(VAc-co-HEMA) ¢) Polymer = PVAc for GO-g-PVAc |

Figure 61 : Schematic representation of the graphene modification
Three different functionalized graphene have been obtained: Graphene functionalized with

PMMA, PS or PVAc chains onto the graphene surfaces.

ITI. Characterization

Pyrolysis—gas chromatography/mass spectrometry (Py-GC/MS)

Py-GC/MS analytical setup consisted of an oven pyrolyzer connected to a GC/MS system. A
Pyroprobe 5000 pyrolyzer (CDS Analytical) was used to pyrolyze the samples in a helium
environment. This pyrolyzer is supplied with an electrically heating platinum filament. One
coil probe enables the pyrolysis of samples (less than 1 mg) placed in quartz tube between
two pieces of quartz wool. The sample was heated directly at 900°C or successively heated
at 200, 400, 600 and 900 °C. Each temperature was held for 15 s before gases were drawn to
the gas chromatograph for 5 min. The pyrolysis interface was coupled to a 450-GC gas
chromatograph (Varian) by means of a transfer line heated at 270°C. In this oven the initial
temperature of 70°C was held for 0.2 min, and then raised to 310°C at 10°C/min. The column

is a Varian Vf-5 ms capillary column (30 mx0.25 mm) and helium (1 mL/min) was used as the
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carrier gas; a split ratio was set to 1:50. The gases were introduced from the GC transfer line
to the ion trap analyzer of the 240-MS mass spectrometer (Varian) through the direct-
coupled capillary column. Identification of the products was achieved comparing the

observed mass spectra to those of the NIST mass spectral library.

IH nuclear magnetic resonance (*H NMR)

NMR spectra were recorded on Bruker AC 400 instruments, using deuterated chloroform as
the solvent and tetramethylsilane as the references for *H nuclei. Chemical shifts are given in
part per million (ppm). The experimental conditions for recording 'H NMR spectra were as

follows: flip angle 90°, acquisition time 4.5 s, pulse delay 2 s and number of scans 16.

Size-exclusion chromatography (SEC)

Gel permeation chromatography (GPC) was performed on a Varian ProStar Model 210
equipped with an Rl refractive index detector. Two PLgel 5 um Resipore were used at 35 °C
with a 0.8 mL/min flow rate of THF, calibrated using PMMA standards, sample injection

amount was typically 20 pL at a concentration of 10 mg/mL.

Thermogravimetric analysis (TGA)

Thermal characterization was carried out by thermogravimetric analysis (Perkin ElImer Pyros-
1 Thermogravimetric analyzer). Samples (10 mg) were heated from 110°C to 500°C at

10°C/min under nitrogen (10mL/min) in order to eliminate the grafted groups.

Stability analysis

Turbiscan Lab (Formulaction, France) was used to investigate destabilization mechanisms of
graphene. Transmission light was used to analyze samples. Samples were prepared in a 20
mL glass vial with a height of 42 mm. The signal value was obtained every 40 um of the

sample, and once takes approximatively 20 s.
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Scanning Electron Microscopy (SEM)

SEM micrographs were performed with an Environmental Scanning Electron Microscope
with Energy Dispersive X-ray spectroscopy (ESEM—-EDX) (Quanta 200 FEG) from the FEl
Company. The observed composites were cut under nitrogen (freeze-fracture). Then, they
were deposited on a sample holder with a carbon scotchand and metallized in high vacuum
sputtering metallizer Bal-Tec CED 030 Balzers in order to ensure their stability during the

observations.

Atomic Force Microscopy (AFM)

Composite topographies and interfaces were observed in the tapping mode using Asylum
MFP3D infinity. Standard single crystal silicon cantilevers with a tetrahedral tip were used

(model AC160).

IV. Preparation of nanocomposites

Three different polymer/graphene composites were manufactured. Two thermoplastics:
Polymethyl methacrylate (noted PMMA); polystyrene (noted PS) and one elastomer:
Ethylene-vinyl acetate (noted EVA). Each polymer was manufactured with a raw graphene
(G), graphene oxide (GO) and with its corresponding functionalized graphene oxide. All

formulations are described in Table 4.

PMMA composite PS composite EVA composite
PMMA/G manufactured with PS/G manufactured with EVA/G manufactured with
raw graphene raw graphene raw graphene
PMMA composite PS composite EVA composite
PMMA/GO manufactured with PS/GO manufactured with EVA/GO manufactured with
graphene oxide graphene oxide graphene oxide
PMMA composite PS composite EVA composite
PMMA/GO-g- manufactured with manufactured with manufactured with
PS/GO-g-PS EVA/GO-g-PVAC
PMMA the grafting agent the grafting agent the grafting agent
P(MMA-co-HEMA) P(S-co-HEMA) P(VAc-co-HEMA)

Solvent casting

Table 4 : Manufactured composites.

Polymer/Graphene composite filled 1wt% was first manufactured by solvent casting. 11.88g

of polymer was dissolved into toluene and 0.12g of graphene powder (GO, functionalized GO
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or raw G) was stirred into a beaker containing 40mL of toluene. Then, Graphene beaker was
added into the polymer solution and stirred. After few minutes, the mixture
Polymer/Graphene/Toluene was ultra-sonicated for 30 minutes and then cast into a Petri

dish under a fume-hood. After 48 hours all the solvent was evaporated.

Blending

Composites obtained by solvent casting were then blended with a twin screw compounder
DSM". To obtain a homogeneous strand charged 1wt % graphene. PMMA and PS composites
were blended at 250 °C for 4 minutes with a screw speed of 80 rom. EVA composites were
blended at 170°C for 4 minutes with a screw speed of 80 rpm.

Injection

Blended samples were further processed into disk specimens by injection molding (with a
Zamak Mercator machine) for the rheological analysis. The applied parameters for each

composite are listed Table 5.

] Injection pressure
Comp05|tes Tcylinder Tmold
(kept for 10s)
PMMA 250°C 70°C 5.4 bar
PS 250°C 70°C 5.4 bar
EVA 170°C 60°C 5.4 bar

Table 5 : Injection molding parameters.

V. Results and discussions

V.1. Characterization of the functionalization

Figure 62 presents the 'H NMR spectra of the synthetized grafting agents. NMR spectrums of
products are in accordance with the expected structures. The HEMA rate has been
calculated for each grafting agent, the aimed was to obtain approximatively 5mol%.
According to the spectrums, 5mol% of HEMA for (MMA-co-HEMA) (Figure 62(A)), 5.3mol% of
HEMA for (S-co-HEMA) (Figure 62(B)) and 3.3mol%of HEMA for (VAc-co-HEMA) (Figure
62(C)) has been calculated.
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Figure 62 : H NMR spectra of coupling agents recorded in CDCls.

TGA curves for graphene (G), graphene oxide (GO) and functionalized nanoplatelets (GO-g-

PS; GO-g-PMMA and GO-g-PVAc) are shown in Figure 63 and the total weight loss data at

500°C are listed Table 6. As it was expected, graphene and graphene oxide are relatively

stable in this temperature range. The difference between the weight loss for the

functionalized-GO and that for graphene oxide represents the grafting amount of PMMA, PS

or PVAc chains on the GO sheets. GO-g-PMMA exhibited the highest grafting percentage

(higher weight loss) than GO-g-PS and GO-g-PVAc. Weight loss of GO-g-PMMA and GO-g-

PVAc occurs in the range of 250-400°C and in the range of 350-425°C for GO-g-PS. These

results confirm that carboxyl groups of GO are reactive sites for grafting.
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Figure 63: TGA curves of a) GO b) G c) GO-g-PVAc d) GO-g-PS and e) GO-g-PMMA

Sample G GO GO-g-PS GO-g-PMMA | GO-g-PVAc

Weight loss 0.4% 0.2% 2.0% 3.5% 1.3%

Table 6 : Total weight loss data of graphene, graphene oxide and functionalized graphenes
at 500°C.

Py-GC/MS was used to characterize the functionalization of graphene oxide. Samples were
pyrolyzed at 900°C before chromatography analysis of decomposition products. Analysis of
GO-g-PS (Figure 64(a)) shows the main formation of styrene obtained by PS chains
decomposition [233] which proves the functionalization of GO by P(S-co-HEMA). Same result
was observed for GO-g-PMMA with the presence of methyl methacrylate characteristic peak
(Figure 64(b)) [234]. Concerning GO-g-PVAc, several peaks characteristic of aromatic
products (benzene, toluene, ethyl benzene...) are present in the chromatogram (Figure
64(c)). These products are formed by decomposition of PVAc chains after acetic acid
elimination during pyrolysis step. This mechanism of degradation is commonly observed for
PVAc [235]. Same procedure has been applied with G and GO and no peak has been

observed (Supporting Informations).
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Figure 64 : Chromatograms of (a) GO-g-PS (b) GO-g-PMMA and (c) GO-g-PVAc obtained by
Py-GC/MS analysis.

A sedimentation experiment was carried out to demonstrate the successful functionalization
of nanoplatelets. Graphene, graphene oxide and functionalized-GO were dispersed in
different solvents (toluene, acetone and butyl acetate), and left in ambient condition for 2
hours after stability analysis and then photographed (Figure 65). Solvents used for this
analysis were carefully chosen to simulate the matrix as much as possible. To this end,
Hansen's polar (8p) and hydrogen bonding (0y) parameters, allow to select the solvent for

each matrix. These parameters are given in Table 7.

The improvement of the stability of the functionalized sample compared to pure or
graphene oxide is clearly observed. Indeed after 2 hours, suspensions with unmodified
graphene completely precipitated at the bottom, while functionalized-GO remains well

dispersed in the solvent.
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Figure 65 : Photographs of (a) G dispersed in toluene, acetone and Butyl acetate (from left
to right) (b) GO dispersed in toluene, acetone and Butyl acetate (from left to right), (c) GO-
g-PS dispersed in toluene (d) GO-g-PMMA dispersed in acetone and (e) GO-g-PVAc
dispersed in Butyl acetate. All the samples were prepared by gentle sonication for 30
seconds, and kept in ambient condition for 2 hours before photographing. The
concentrations of all the samples were 0.1 mg mL™,

Solvent Sp O Polymer Op O
Acetone 10.4 7.0 PMMA 10.1 5.8
Toluene 1.4 2.0 PS 4.5 2.9
Butyl acetate 3.7 6.3 PVAc 2.2 4.0

Table 7 : Hansen solubility parameters [171].
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Dispersion efficiency of the functionalization has been quantified by stability analysis.

Supernatant has been investigated for 30 minutes in this study with transmission profiles.

The mean transmission percentage (T%) of supernatant after 10 and 30 min of settling has
been measured, and the results are presented Figure 66. T% has been used as a dispersion
index. A low T% corresponds to finest particles remaining and dispersed in suspension at the

top of sedimentation.

In the three cases (GO-g-PS; GO-g-PMMA and GO-g-PVAc), the functionalization leads to an
opaque supernatant (low T%) indicating a higher rate of finest particle dispersion than the
suspension containing unmodified graphene. It is interesting to note that for the case of a
polar matrix, the graphene oxidation allow a partial dispersion of the particles. Results
concerning GO in acetone confirm this hypothesis. Indeed, the difference between T% of
GO/acetone and T% of GO-g-PMMA/acetone is relatively low, traducing a good dispersion of

GO in acetone.
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Figure 66 : Mean transmission percentage in supernatant after 10 and 30 minutes in (a)
butyl-acetate (b) toluene.and (c) acetone
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V.2. Dispersion and interface characterizations

The interfaces matrix/fillers into the composites were initially observed by scanning electron
microscopy. This first observation allowed comparing qualitatively the affinity between
matrix and graphene. From these observations, SEM micrographs reveal the presence of
crack at the interface for matrices filled with unmodified graphene. The improvement of this
interface is clearly observed for the composites loaded with functionalized-GO. Indeed for
these composites (filled with functionalized graphene) the cracks observed in the previous
cases are not present between matrix and functionalized graphene. For EVA/graphene

composites the observations are less significant than for the other composites.

Graphene Functionalized-GO

PS

PMMA

Figure 67 : SEM micrographs of PS, PMMA and EVA composites filled with unmodified
graphene and functionalized-GO.
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The purpose of the functionalization is not only the improvement of the affinity matrix/fillers
but also the dispersion state improvement of graphene into the composites. AFM analysis of
PS/G and PS/GO-g-PS has been performed and confirmed the conclusion of the SEM analysis
concerning the dispersion/distribution and the improvement of the particle/matrix affinity.

AFM images are presented in Figure 68.

5 pm

Figure 68 : AFM images of (a) PS/G (b) PS/GO-g-PS.
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VI. Conclusion

During this work an innovative functionalization pathway have been developed allowing a
variability of surface treatment to improve the compatibility of graphene in various matrices.
This functionalization has been confirmed using numerous characterization techniques (ATG,
Py-GC / MS, SEC). In addition, the stability tests of the suspensions carried out in different
solvents showed that the functionalization led to a dispersion having finer particles slowing
the settling kinetics. SEM and AFM analyzes, showed an improvement of the particle / matrix
affinity following the functionalization of the nanoplatelets, whatever the matrix considered.
In the case of the EVA / Graphene composite, for which the particle/matrix affinity was
initially good the functionalization showed its interest for the improvement of the

dispersion.

The great diversity of synthesizable grafting agents and the simplicity of this method allowed
envisaging its application in several polymer matrices and thus the improvement of

mechanical properties of these nanocomposites.
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Figure 69 : Chromatograms of (a) G and (b) GO obtained by Py-GC/MS analysis.
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SILICE

Dans cette seconde partie, nous nous sommes consacrés a la fonctionnalisation des
nanoparticules de silice notées L (D=470nm), obtenues au laboratoire par méthode Stober.
Le protocole de synthése des silices étant détaillé dans le Chapitre 3, nous nous
contenterons seulement dans ce chapitre de résumer les étapes de cette synthése Figure 70
et Figure 71. La Figure 72 schématise la formation de ces particules au cours de ces

différentes étapes.

o ,OJ NH; OH
Sio~~  t 4%y HO-Si-OH  + 4 ~oH
/© OH
Figure 70 : Réaction d’hydrolyse des unités TEOS en milieu basique
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Figure 71 : Formation des particules de silice par polycondensation des unité Si(OH),
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Figure 72 : Schéma de formation des particules de silice par hydrolyse/condensation des
unités TEOS en milieu basique
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La silice L synthétisée présente une surface spécifique de 15,0+2,3 m?/g évaluée par BET.
D’apres I'analyse par granulométrie laser couplée aux micrographies MEB, elle présente une
structure multi-échelle, composée de particules élémentaires (A), d’agrégats (B) et

d’agglomérats (B+B) (Figure 73).
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Figure 73 : Distribution granulométrique dans I'acétone de la silice L.
Nous développerons dans cette partie, les protocoles de fonctionnalisation de cette silice.
Deux types de greffage ont été développés. Dans un premier temps, nous avons choisi une
fonctionnalisation dite de type « cheveux » a la surface des particules. Nous avons ensuite
développé un protocole pour modifier ces mémes surfaces avec une fonctionnalisation dite
de type « boucles ». Apres avoir clairement détaillé chacune des différentes étapes de ces
procédures de greffage, nous nous consacrerons a la caractérisation des propriétés
(morphologie, propriétés mécaniques en solide et en fondu) du composite final et a

I’évaluation de I'impact de la fonctionnalisation sur celles-ci.

I. Fonctionnalisation type « cheveux »

Cette fonctionnalisation consiste a greffer a la surface des particules de silice des chaines de
PMMA par l'une de leur extrémité. Ces chaines vont alors former des sortes de « cheveux »
qui vont recouvrir la surface des particules de silice et vont améliorer I'affinité avec la

matrice (Figure 74).
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Greffage chaines de PMMA
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Figure 74 : Schéma de la fonctionnalisation de type « cheveux » de particule de silice

I1.1. Syntheése

Dans un premier temps, nous avons synthétisé un agent de greffage macromoléculaire
porteur d’une fonction alkoxysilane en extrémité de chaine. Ce composé, noté F3 dans cette
étude, est obtenu par télomérisation radicalaire en présence d’un agent de transfert porteur
d’une fonction trialkoxysilane. Cet agent est ensuite utilisé dans une seconde étape pour
fonctionnaliser les silices par condensation des fonctions silanols de I'agent de greffage
(obtenues apres hydrolyse de la fonction trialkoxysilane) avec les fonctions silanols de leur

surface.

[.1.1. Synthese de 'agent de greffage

L'agent de greffage a été obtenu par télomérisation radicalaire de MMA en présence de 3-
(mercaptopropyl) triéthoxysilane (ETS). Dans un ballon de 100 ml équipé d'un condenseur,
15 g (1,5.10"" mol) de MMA, 1,37 g (5,7.10° mol) de ETS, 0,25 g (1,5.10° mol) d'AIBN et 20 g
d'acétonitrile ont été introduits. On fait buller de I'argon dans le mélange pendant 15
minutes, puis le mélange est agité et chauffé a 60 ° C pendant 15 heures. Aprés réaction, le
polymeére ETS-PMMA a été purifié par précipitation dans du méthanol. Une représentation

schématique du processus de synthese de I'agent de greffage est décrit Figure 75.

n:gio . o 0 o 0
TSI~ SH AIBN ~ ‘ISi/\/\S%

/—O Acetonitrile, 60°C /—O 0”0
|

Figure 75 : Représentation schématique de la synthése de 'agent de greffage F3
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La Figure 76 représente le spectre RMN *H dans le CDCI3 du produit obtenu. L’analyse
permet de vérifier la structure attendue. Le pic centré a 2,4 ppm correspond au bout de
chaine obtenu a partir de I’AIBN. Les pics f et e prouvent quant a eux la présence de la partie

silane pour une partie des chaines.
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Figure 76 : Spectre RMIN'H de I'agent de greffage F3.

[.1.2. Fonctionnalisation des silices

Afin de fonctionnaliser 1.5 g de silice, 0.15 g d’agent de greffage F3 (10% massique) est
ajouté dans un ballon contenant la charge et environ 50 mL de toluéne. Le mélange est laissé
sous agitation magnétique durant 1 nuit a une température de 100°C. Apres réaction la
solution est refroidie et le solvant éliminé. La charge obtenue est ensuite lavée
successivement au toluéne, au THF et a I'acétone. Pour faciliter la séparation charge/solvant,

le mélange est a chaque fois centrifugé pendant 4 minutes a 5000 tr/min.

1.44g de poudre de silice fonctionnalisée est récupérée en fin de lavage. Dans la suite de ce

chapitre la silice fonctionnalisée avec ce protocole (Figure 77) sera notée silice-F1.

Parfcule de silice Particule de silice

Figure 77 : Fonctionnalisation des particules de silice avec 'agent de greffage F3
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1.2. Caractérisations

Apres la fonctionnalisation de la silice, nous avons effectué des caractérisations de celle-ci
afin de s’assurer que le protocole précédent nous a bien permis d’obtenir le greffage des

chaines de PMMA a la surface des silices.

La taille des particules de silice en suspension avant et aprés fonctionnalisation est suivie par
DLS (Figure 78). Nous observons une légere augmentation de la taille des silices aprés
fonctionnalisation (de 480 a 530 nm). Cette augmentation de taille aprés la
fonctionnalisation, est en accord avec la littérature. Par exemple, Lin et al. [236] ont
fonctionnalisé des nanoparticules de silice Stober et ont observé une augmentation jusqu’a
18 nm par rapport a la taille de la particule non fonctionnalisée qui était d’environ 50nm. Ils
attribuent cette augmentation de taille a la présence d’une couche organique a la surface de
la nanoparticule. Ces analyses DLS nous permettent de dire qu’il y a bien la présence de

chaines de PMMA a la surface des silices modifiées.

30— — Silice vierge (PdI=0,044)
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Figure 78 : DLS de la silice vierge et la silice-F1
Afin de caractériser plus précisément la quantité de chaines de PMMA greffées a la surface
des silices, une ATG est effectuée. La Figure 79 montre |’évolution de la masse des particules
de silices vierges ( en bleu) et des silices-F1 (en vert) en fonction de la température. Le résidu
mesuré a 900°C pour les particules vierges est de 87,5 %. D’apreés la littérature, la perte de
masse observée est due dans un premier temps, a la rapide condensation des groupements

hydroxyles liés, puis a la lente décomposition d’hydroxyles isolés a plus haute température
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[237]. Pour les silices modifiées, la masse résiduelle est de 86,1%. Cela représente une perte

de masse supplémentaire de 1,4% due au greffage.
100 -
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Figure 79 : ATG de la silice vierge et la silice-F1

1.3. Propriétés mécaniques

[.3.1. Propriétés rhéologiques en fondu

Les courbes de viscosité complexe (n*), du module de stockage (G’) et du module de perte
(G”) en fonction du temps ont été effectuées a 230°C avec une vitesse angulaire de
6,28rad/s (Figure 80). Les deux modules G’ et G” subissent une chute linéaire de quelques
pourcents (respectivement 3,5% et 2,9%) au cours du temps (durée 1h). Nous pouvons donc

confirmer que la matrice de PMMA reste stable au cours des essais envisagés.
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Figure 80 : Essai de stabilité thermique du PMMA
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Pour plus de clarté, les différentes notations utilisées dans cette partie sont répertoriées

dans le Tableau 8 suivant :

Echantillons Détails Dispersion Protocole
PMMA PMMA pur - -
PMMA/silice(B) PMMA renforcé par des
Mauvaise Bain
= PMMA/Si(B) silices non fonctionnalisées
PMMA/silice(S) PMMA renforcé par des
Bonne Sonde
= PMMA/Si(S) silices non fonctionnalisées
PMMA/silice-F1(B) PMMA renforcé par des
Mauvaise Bain
= PMMA/Si-F1(B) silices fonctionnalisées
PMMA/silice-F1(S) PMMA renforcé par des
Bonne Sonde
= PMMA/Si-F1(S) silices fonctionnalisées

Tableau 8 : Notation des composites

Notre premiére observation des courbes de rhéologie a été de remarquer que la viscosité
des composites renforcés de silice non fonctionnalisées était plus faible que la viscosité du
PMMA pur (Figure 81). Or, si I'on se référe a Einstein [238] I'addition de particules dans un
liguide devrait conduire a une augmentation de la viscosité du composite. Dans le cas de
nanocomposites, I'équation proposée par Einstein a été étendue par Guth et al [239] et
Vand [240] afin de prendre en compte les interactions entre particules. Dans tous les cas ces
deux modeles prévoient une augmentation de la viscosité des I'ajout des charges. Dans
notre cas, si les composites avec les charges traitées suivent cette tendance, ceux avec les

charges non-traitées n’y obéissent pas.
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Figure 81 : Courbes de viscosité complexe (n ’) et loi de Carreau-Yasuda des différents
composites.

Ces observations nous ont d’abord laissé penser que la matrice de PMMA avait été dégradée
au cours du procédé de mise en oeuvre/forme des composites. Pour vérifier cette
hypothése, des analyses de chromatographie d'exclusion stérique (SEC) ont été effectuées
sur le PMMA et le PMMA renforcé de silice non traitée. Les résultats obtenus sont
répertoriés dans le Tableau 9. Les valeurs des indices de polydispersité (PD) et de la masse
molaire (Mn) du PMMA pur et du PMMA renforcé sont tres proches et ne laissent donc pas
présager de la moindre dégradation du PMMA en présence de silice. Afin de vérifier cela, les
temps de relaxation du PMMA pur et du composite renforcé de silice non fonctionnalisée
(PMMA/Si(S)) obtenus a partir du logiciel RhéoCompass fourni par Anton Paar, ont été
comparés (Figure 82). On constate que le PMMA possede un temps de relaxation principal (a
0,18 s). Quand la silice est ajoutée dans le PMMA, un premier temps est conservé a 0,1 s
(correspondant au PMMA) mais un temps additionnel beaucoup plus long est observé, da a
I'ajout des particules de silices. Les temps caractéristiqgues du PMMA pour les deux
échantillons étant trés proches, nous pouvons affirmer que le polymére n’est pas dégradé

qguand la silice est incorporée.
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PMMA PMMA/silice
Mn 50800 49980
PD 1.75 1.77

Tableau 9 : Mn et PD du PMMA obtenu par GPC
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Figure 82 : Spectre de temps de relaxation du PMMA et PMMA renforcé de silice vierge

De nombreux cas dans lesquels la viscosité d’un polymére a été diminuée lors d’ajouts de

nanoparticules ont été recensés dans la littérature [241]-[245]. Les raisons invoquées

peuvent étre multiples et différentes suivant le polymére et la charge incorporée :

1)

2)

3)

Si la charge incorporée a une taille correspondant a l'ordre de grandeur de la
longueur du monomere, la matrice peut plastifier [241], [242], [244],
Pour des taux de cisaillement importants, les nanocharges sphériques peuvent

tourner (effet appelé le « ball-bearing effect » en anglais) entrainant un

désenchevétrement des chaines de polymeéres,

La présence de nanoparticules peut conduire a la création de volumes libres, de ce

fait ne participant plus au comportement du composite. Si ces volumes sont
importants, leurs existences se répercutent par une variation de T, des que les

nanocharges sont incorporées [243],

115



PARTIE 2 FONCTIONNALISATION DE PARTICULES DE SILICE

4) Les chaines du polymere de plus haute masse molaire sont adsorbées laissant les
chaines de plus basses masses molaires dans le polymere,
5) Une dégradation du polymere,

6) La présence d’un solvant résiduel dans le composite,

7) Un probléeme de mesure : écoulement non-homogéne ou de glissement,

Parmi ces différentes explications possibles, certaines peuvent étre rapidement écartées. La
non dégradation du polymeére avec I'ajout des particules a été vérifiée, les particules sont
d’une taille importante, l'utilisation de plateau plan/plan minimise la possibilité de
glissement et permet un écoulement relativement homogene. Aux hautes fréquences, les
courbes viscosités complexes/fréquences se superposent, le phénomeéne de rotation des

charges peut donc étre écarté. Seuls les hypotheses 3, 4 et 6 restent donc possibles.

Une adsorption des chaines de polymére de plus haut poids (hypothese 4) se traduirait par
un changement de temps de relaxation principal, or nous avons vu précédemment que ce

temps ne changeait pas (Figure 82). Cette hypothése peut donc étre également écartée.

L'hypothése 3 a été privilégiée dans cette étude. En effet, pour les composites avec des
particules non-fonctionnalisées, nous observons a partir des micrographies MEB I"apparition
d’un « vide » entre la particule et le polymere d@ a la non affinité entre les deux (Figure 83).
Le pourcentage de vide calculé, en se basant sur un vide moyen de 94nm autour de la
particule, est d’environ 0,8vol%. Ces vides, pour les essais rhéologiques, peuvent étre vus
comme une troisieme phase, ce qui provoque un glissement du PMMA au voisinage des

charges rendant le matériau moins visqueux.

Figure 83 : Micrographie MEB de I'interface particule vierge/PMMA.
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Le spectre de temps de relaxation appligué aux matériaux polymeéres a une signification
physique. Il est relié a la mobilité des chaines constituant le polymere. Ce temps de
relaxation peut étre interprété comme la distribution (au sens statistique) de la mobilité

moléculaire, exprimée en seconde, des molécules composant le polymeére [246], [247].

Dans notre cas le PMMA a un spectre de relaxation avec un pic qui correspond au temps de
mobilité des chaines majoritaires le composant. Dés que la silice est incorporée ce temps est
maintenu mais un temps additionnel apparait, que les silices soient traitées ou non. Ce
temps supplémentaire pourrait étre lié a la relaxation d’'une interphase qui serait générée
qguelle que soit la silice utilisée. C'est par ailleurs I'hypothése que nous avons faite dans
I'article C du Chapitre 5 sur la modélisation prédictive du comportement de ces
nanocomposites. Par ailleurs si I’hypothése concernant la présence de vide autour de la

charge est confirmée, ce volume associé relaxerait a des temps beaucoup plus courts, temps

qui échappent a notre mesure.
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Figure 84 : Spectre de temps de relaxation des composites

Un fit des courbes de viscosité complexe a été réalisé avec la loi de Carreau-Yasuda, la
contrainte limite obtenue pour chaque courbe est répertoriée dans le tableau de la Figure
81. Le plateau Newtonien du PMMA correspondant a une contrainte limite to=0, plus cette
contrainte sera élevée plus la dispersion pourra étre considérée comme bonne. A premiere
vue, hous pouvons constater que le composite de silices non fonctionnalisées obtenu avec le

protocole bain posséde la contrainte la plus faible (1,71Pa), la mauvaise dispersion obtenue
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avec ce protocole est donc confirmée. Si I'on compare maintenant les contraintes limites
entre une silice fonctionnalisée et non fonctionnalisée avec ce méme protocole, nous
remarquons que la fonctionnalisation a permis d’améliorer la dispersion puisque cette

contrainte passe de 1,71Pa a 3,85Pa.

En complément de ces essais rhéologiques, des micrographies MEB ont été réalisées sur les
composites mal dispersés (protocole bain) (Figure 85). Les micrographies confirment les
résultats précédents, en effet, nous pouvons observer une diminution de la taille des
agglomérats de silice dans la matrice pour les composites renforcés de silices
fonctionnalisées. La taille moyenne des agglomérats dans les composites renforcés de silice
non fonctionnalisée était d’environ 26um alors qu’ils ne sont plus que de 8um en moyenne
dans les composites renforcés de silice fonctionnalisée. Ces résultats confirment bien une
amélioration de la dispersion des silices dans le composite, comme observé en rhéologie,
méme si des agglomérats sont toujours présents, pouvant provoquer une amorce de rupture

au cours des essais mécaniques en solide.

S X VP

Figure 85 : Micrographie MEB des composites PMMA/Si(B) et PMMA/Si-F1(B)

[.3.2. Propriétés mécaniques en solide
Les propriétés mécaniques en solide des composites ont été mesurées par des essais de
traction simple (Figure 98). Les contraintes a ruptures et modules d’Young de ces composites

sont présentés Tableau 10.
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Ces résultats montrent une influence négligeable sur le module d’Young, ce qui est en
accord avec la prédiction de module de Mori Tanaka qui montre qu’un faible taux de renfort

(ici 1wt%) ne permet pas une amélioration significative du module du PMMA.

Dans le cas de particules mal dispersées et non modifiées (PMMA/silice(B)) la résistance a la
rupture est plus faible que pour le PMMA pur. La présence d’agglomérats engendre une
rupture prématurée du composite. Quand on regarde cette méme dispersion mais avec des
silices fonctionnalisées (PMMA/silice-F1(B)) nous pouvons remarquer une augmentation de
la contrainte. Cependant, entre les composites renforcés de silice mal dispersée et
fonctionnalisée (PMMA/silice-F1(B)) et les composites renforcés de silice bien dispersée non
fonctionnalisée (PMMA/silice(S)), la contrainte est sensiblement la méme au vu des barres
d’erreurs. L'ajout de charge, rigidifiant la matrice, entraine incontestablement une
diminution de la déformation a la rupture. En revanche, la fonctionnalisation des particules

permet de limiter cette diminution, surtout dans le cas du composite bien dispersé.

Contrainte a rupture Module d’Young  Déformation a la
Echantillon
(MPa) (GPa) rupture (%)

PMMA 65+1 3,310,1 4,3+0,3
PMMA/silice(B) 62+0 3,240,1 2,740,1
PMMA/silice(S) 6712 3,610,2 3,1+0,1
PMMA/silice-F1(B) 7012 3,4+0,1 3,7+0,3
PMMA/silice-F1(S) 7711 3,610,1 4,610,3

Tableau 10 : Contraintes a rupture et modules d’Young des composites obtenus par les
essais de traction simple.

Nous pouvons donc conclure que quel que soit I'état d’agglomération des silices, la partie
élastique du comportement reste sensiblement identique que les silices soient traitées ou
non. Les propriétés a la rupture sont quant a elles grandement affectées par le traitement et
I’état de dispersion. Le meilleur composite de ce point de vue est celui pour lequel les silices
sont traitées et bien dispersées (augmentation de la contrainte a rupture de 18% par rapport
au PMMA pur). Nous avons décidé de développer une deuxiéme fonctionnalisation avec une
« architecture » différente a la surface de la silice (encombrement stérique a la surface de
chaque particule étant différent) pour évaluer son efficacité par rapport a ces propriétés

ultimes.
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II. Fonctionnalisation type « boucles »

Cette deuxieme fonctionnalisation consiste a greffer a la surface des particules de silice un
copolymere de PMMA porteur de plusieurs fonctions alkoxysilanes le long des chaines. Cet
agent de greffage est obtenu par copolymérisation du MMA avec un méthacrylate porteur
d’une fonction triéthoxysilane qui apres hydrolyse va permettre la fonctionnalisation des
particules de silice par condensation avec les silanols de la surface. Les chaines de polymére
obtenues étant porteuses de plusieurs fonctions triéthoxysilanes, chacune de ces chaines
pourra donc se fixer en plusieurs points de la surface des particules de silice. Cette fois, le
PMMA va former des sortes de « boucles » qui vont venir recouvrir la surface des particules

de silice (Figure 86), et comme dans le cas précédent, améliorer I'affinité avec la matrice.

Greffage chaines de PMMA

o =
ibwd

Figure 86 : Schéma de la fonctionnalisation de type « boucles » des particules de silice

I1.1. Syntheése

II.1.1. Synthese de 'agent de greffage

L'agent de greffage F4 est obtenu par copolymérisation radicalaire du MMA avec le 3-
(triéthoxysilyl)propyl méthacrylate (Figure 87). Dans un ballon monocol de 100 ml équipé
d’un réfrigérant sont introduits 10 g de MMA (1x10mol.), 1,5 g (1x10"mol.) de 3-
(triéthoxysilyl)propyl méthacrylate , 0,17 g (5x10°mol.) d’AIBN et 10 g d’acétonitrile. La
solution obtenue est mise sous bullage d’argon pendant 15 minutes et ensuite placée sous
agitation et atmosphére inerte a 80°C pendant 15 heures. Le mélange obtenu est dilué avec
de I'acétone et ensuite précipité dans de I’éthanol. Apreés filtration, le précipité blanc obtenu

est séché sous vide pour ensuite étre caractérisé.
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Figure 87 : Représentation schématique de la synthése de I’agent de greffage F4

La Figure 88 représente le spectre RMN 'H dans le CDCl; du produit obtenu. L'analyse
permet de vérifier la structure attendue et de calculer la proportion de chague monomere
dans les chaines polyméres par comparaison des intensités des signaux caractéristiques de
chaque unité. Le rapport molaire MMA/3-(triéthoxysilyl)propyl méthacrylate déterminé a
partir du spectre RMN est 95,5/4,5. Pour limiter de possibles réactions d’hydrolyse et de
condensation durant le stockage, le copolymere est placé sous atmosphére seche dans un

dessiccateur.
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Figure 88 : Spectre RMIN'H de P'agent de greffage F4.

II.1.2. Fonctionnalisation des silices

Comme pour la fonctionnalisation F1, 0,15 g d’agent de greffage F4 (10% massique) est
ajouté dans un ballon contenant 1,5 g de silice et environ 50 mL de toluene. Comme
précédemment, le mélange est laissé 1 nuit sous agitation magnétique a une température
de 100°C. Apres réaction, la solution est refroidie et le solvant éliminé. La charge obtenue
est ensuite lavée successivement au THF et a I'acétone. Le mélange est a chaque étape

centrifugé pendant 4 minutes a 5000 tr/min.
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1.36g de poudre de silice fonctionnalisée est récupéré en fin de lavage. Dans la suite de ce

chapitre la silice fonctionnalisée avec ce protocole (Figure 89) sera notée silice-F2.
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Figure 89 : Fonctionnalisation des particules de silice avec I’agent de greffage F4.

I1.2. Caractérisation

Comme pour la fonctionnalisation F1, la taille des particules de silice en suspension avant et
apres fonctionnalisation est suivie par DLS (Figure 90). Nous observons une légere
augmentation de la taille des silices aprés fonctionnalisation (de 480 a 541 nm). Cette
augmentation de taille aprés la fonctionnalisation nous permet de dire qu’il y a bien la
présence de chaines de PMMA a la surface des silices modifiées. L'augmentation est plus
importante dans le cas de cette fonctionnalisation F2 que dans celui de F1, ce qui nous laisse

penser que la couche de polymeére greffée a la surface de la silice est plus grande dans ce cas

de figure.
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Figure 90 : DLS de la silice vierge et la silice-F2
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L'ATG de la silice vierge (en bleu) et la silice-F2 (en violet) est représentée Figure 91. Le
résidu mesuré a 900°C da au greffage est de 3,2%. Ce pourcentage est plus élevé comparé a
la premiére fonctionnalisation (1,4% pour la silice F1). Cela nous permet de dire que les
longueurs de chaine de PMMA présentent a la surface de la silice sont plus importantes dans

ce cas que pour la premiére fonctionnalisation.
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Figure 91 : ATG de la silice vierge et la silice-F2

I1.3. Propriétés mécaniques

Les essais en traction ont été effectués et sont présentés Figure 92.
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Figure 92 : Essai en traction des composites chargés de silices vierges et silices F2.
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Les contraintes a ruptures obtenues avec la fonctionnalisation F2 (Tableau 11) sont
sensiblement égales a celles de la fonctionnalisation F1. Concernant la déformation a la
rupture, les résultats different entre les deux fonctionnalisations. L’allongement des
composites renforcés par des silices fonctionnalisées est sensiblement égal que les silices
soient bien dispersées ou non. En revanche, quand les silices ne sont pas fonctionnalisées,
pour le composite bien dispersé cette propriété est proche des composites renforcés par de
la silice fonctionnalisée contrairement aux composites mal dispersés ou cette propriété est

nettement inférieure.

Contrainte a Module Déformation
Echantillon Dispersion rupture d’Young a la rupture
(MPa) (GPa) (%)
PMMA - 65+1 3,3+0,1 4,3+0,3
Mauvaise (protocole
PMMA/silice(B) 620 3,240,1 2,740,1
bain)
Bonne (protocole
PMMA/silice(S) 67+2 3,6%0,2 3,1+0,1
sonde)
Mauvaise (protocole
PMMA/silice-F2(B) 71+3 3,6%0,2 3,310,1
bain)
Bonne (protocole
PMMA/silice-F2(S) 7612 3,410,3 3,210,1
sonde)
Mauvaise (protocole
PMMA/silice-F1(B) 70+2 3,410,1 3,7%0,3
bain)
Bonne (protocole
PMMA/silice-F1(S) 77+1 3,610,1 4,610,3

sonde)

Tableau 11 : Contraintes a rupture et modules d’Young des composites PMMA/silice et
PMMA/silice L-F2 obtenus par les essais de traction simple.

Il serait intéressant de comparer ces mémes protocoles de fonctionnalisation avec des tailles
de silice différentes (autour du micron et inférieur a 100nm) pour mettre en évidence un

effet de taille di a la fonctionnalisation.
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Dans la premiére partie de ce chapitre, nous avons développé un protocole innovant et

facilement réalisable pour la fonctionnalisation de graphene multicouches. Pour cela trois
matrices ont été choisies (PMMA, PS et EVA) afin de montrer que ce protocole est
transposable a différentes matrices. La fonctionnalisation avec les différents agents de
greffages synthétisés a été validée par différentes méthodes, telles que la Py-GC/MS, I'ATG
ou encore la CES (Chromatographie d’Exclusion Stérique). L’amélioration de I'affinité entre
cette particule et ces matrices a été démontrée par des micrographies MEB dans un premier
temps, puis confirmé par AFM dans le cas de la fonctionnalisation PS. Une étude
approfondie de la stabilité en suspension a également montré que la fonctionnalisation
améliorait la stabilité des différents systemes. Cette méthode de fonctionnalisation promet

une amélioration des propriétés du matériau final.

Dans la deuxiéme partie de ce chapitre, les particules de silice synthétisées dans le chapitre 3

ont été fonctionnalisées afin d’améliorer I’affinité entre ces particules et la matrice (ici,
PMMA), dans le but d’améliorer les propriétés mécaniques finales du matériau. Cette étude
a permis de mettre au point deux protocoles fiables de fonctionnalisation. Dans les deux cas
étudiés, la présence de chaines de PMMA a la surface de ces particules a été mise en
évidence par DLS et ATG. Les propriétés mécaniques ultimes des matériaux obtenus ont été

légérement augmentées (18% dans le cas de particules bien dispersées et fonctionnalisées).

D’aprés ces résultats, la compréhension des phénoménes microscopiques qui apparaissent
dans le composite est nécessaire. La suite de ces travaux de these fait appel a la
modélisation afin de montrer que, malgré les prédictions montrant que le faible taux de
particules choisi dans cette étude ne prévoit pas une augmentation des propriétés
mécaniques, les améliorations obtenues par la fonctionnalisation sont principalement di aux
interphases ou interfaces présentent dans le matériau final. Le cas de la fonctionnalisation

de type « cheveux » des silices a été particulierement mis en avant.
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PREAMBULE CHAPITRE 5

D’aprés la littérature, nous avons observé que deux stratégies sont possibles pour
I’'amélioration des propriétés finales des matériaux. Ces deux voies, la dispersion et la
fonctionnalisation, ont fait I'objet des deux chapitres précédents. Mais alors, est-il plus
judicieux de disperser les particules dans la matrice, de les fonctionnaliser pour améliorer
I’affinité particule/matrice ou de privilégier les deux simultanément afin d’améliorer les
propriétés mécaniques du composite ? C'est la question a laquelle nous tenterons de
répondre dans ce chapitre.

A I'aide des données obtenues expérimentalement sur la matrice vierge et les charges, des
simulations numériques ont été effectuées dans cette partie afin de pouvoir prédire et
comprendre le comportement mécanique des composites PMMA/silice. Grace a la maitrise
des protocoles de mise en forme et mise en ceuvre, plusieurs microstructures,
correspondant a des « cas d’école », ont été réalisées ; elles correspondent toutes a des
charges siliciques, traitées ou non, introduites a 1% en masse dans la matrice PMMA et sont
répertoriées dans le Tableau 12. Nous avons ainsi pu comparer l'intérét du traitement de
surface des particules de silice par rapport a une simple dispersion de celles-ci dans la
matrice.

Ce chapitre concerne un troisieme article « C » publié dans le journal «Composites Part B»
(Composites Part B 157 (2019) 163-172).

Le Tableau 12 résume les différents acronymes utilisés dans ce chapitre.

Echantillons Dispersion Fonctionnalisation
PMMA - -
PMMA/Si-wd Bonne NON
PMMA/Si-pd Mauvaise NON
PMMA/Si-T-wd Bonne Ooul
PMMA/Si-T-pd Mauvaise oul

Tableau 12 : Récapitulatif des échantillons pris en considération dans I’'étude de
modélisation (T = traité, wd = well-dispersed, pd = poorly-dispersed).
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Dispersion control of raw and modified silica particles in PMMA:

Impact on mechanical properties, from experiments to modelling

A. Siot, R. Léger, C. Longuet, B. Otazaghine, A.S. Caro-Bretelle*, N. Azéma

I. Abstract

Structure and properties of PMMA/silica composites were characterized by various methods
including SEM, TGA, rheology, microscopic level evaluation of nano-reinforcement effect on
properties. Static modulus and vyield strength of PMMA are enhanced with silica
incorporation regardless of their dispersion or functionalization. However, composites
ultimate properties are strongly affected by fillers characteristics. As expected, better

performances are associated to well-dispersed and functionalized silica.

A finite element modelling with interface debonding through cohesive model and interfacial
area is introduced to reproduce the sensibility of tensile test response to fillers surface
functionalization. Experimental results confirmed this modelling: at constant low weight
fraction, ultimate composites properties are mostly not affected by any microstructural
changes. An analysis of local stress confirms the premature breakage of composite with
pristine silica. Finally, by considering the expected properties, functionalization of silica is not
always a necessity. Instead of particle functionalization, a dispersion protocol could be

advantageously used to reach interesting composite properties.

Keywords: Dispersion, Silica functionalization, PMMA/Silica nanocomposites, Mechanical

properties, Finite element modelling

I1. Introduction

The use of nanoparticles as reinforcements for polymer matrices is relatively common due to
their ability to impart strong improvements of performances at very low volume fractions in
comparison to micrometric particles [248]. Nanocomposites find applications in various
fields as their enhanced properties can be mechanical, electrical, optical...[249]. Particularly;

nanoparticles are widely used to provide mechanical reinforcement to polymer matrices.
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Numerous studies deal with elaboration and evaluation of mechanical properties of
nanocomposites but, most of the time, only macroscopic properties are evaluated. At a
macroscopic scale, it appears that incorporation of nanoparticles into a polymeric matrix
influences elastic modulus but the influence of nanoparticles on local reinforcement
mechanisms has hardly been studied [250]-[253]. However, micromechanisms of
deformation of each phases, decohesion between matrix and fillers or cavitation
phenomena inside fillers produce inhomogeneity of deformation and thus are responsible of

microvoids creation and crazing [254].

Several studies showed the existence of an interphase in the vicinity of the nanoparticle in a
polymer matrix [43], [255], [256]. It is proved that the interphase region can extend widely in
hundreds of nanometers around the particles [134]—-[136], [146], [257]. This phenomenon
could explain why a low amount of nanoparticles have a huge impact on composites
properties. In fact, several studies showed that incorporation of a small weight percent in
matrix modifies bulk polymer properties [143], [258]. It seems that a molecular dynamic
change at the fillers proximity is observed due to the interactions between polymer chains
and particles which explains the local change of properties in this interphase [137], [259],
[260]. More precisely, the nature of the interphase between the mineral filler and polymer
matrix depends of their interactions. They can interact by weak interactions like van der
Waals strengths, H-bond or electrostatic forces; or the filler/matrix system can be bound by
strong chemical bonds (covalent or ionic-covalent). Particle surface modification is one of
the most used strategy to change this interphase properties (and therefore affinity between

fillers and matrix), and thus improve mechanical properties of nanocomposites [193].

Nowadays, several options are available to characterize interphase properties.
Nanoindentation is used to determine the interphase size [261]. Atomic Force Microscopy
(AFM) can be used to evaluate mechanical properties (AM-FM mode) [262], [263] of this
region. However, these techniques are difficult to perform. The first difficulty lies in the
preparation of samples. In fact, surfaces have to be perfectly realized to carry out AFM
measurements which require an important know-how. Moreover, following the studied
polymer, the choice of the tip is important. For example, in the PMMA case a not adapted

sharp tip could break the molecular chains during measurements [264].
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Modelling can be an indirect useful method to characterize this interphase in polymer
composites. So far, nanocomposite structure can be simply regarded as a three phase multi-
inclusions based on the continuum model. To extend their applicability to nanocomposites,
analytical models were improved to consider coated inclusions [122], [137], [256], [257],

[265], [266].

From the literature overview, it may be concluded that there is still a need for a simple
method to identify microscopic phenomenon in order to predict mechanical behavior of
composites filled with particles. The present study focuses on the mechanical behavior at
macroscopic and microscopic scales of composites reinforced by silica particles at low

volume fractions.

The goal of this work was to model the mechanical properties of PMMA/silica composites
considering the existence of an interphase and several dispersion states. Composites were
prepared with two different protocols with raw and surface modified silica particles leading
to various microstructures. Silica particles were grafted with MMA oligomers to improve
affinity with PMMA matrix. The particles used in this study were voluntarily chosen
submicronic (i.e lower than micron but higher than 100nm), in order to obtain a “nano-
effect” while keeping the observation of their dispersion state and of the particle/polymer
interface easy. Finally, this study focused on the interest of silica particles functionalization
instead of improvement of their dispersion by mechanical treatments. Functionalization has
the advantages to improve the affinity between matrix and fillers, nevertheless, this strategy

can be an expensive technique to develop.

III. Materials and experiments

III.1. Materials under study

PMMA Altuglass V825T was supplied by Arkema (M,,=93,000 g/mol, density=1.19) and used

as received.

Silica spherical particles (density=2.64) were synthetized via a modified Stober method. The
specific surface area (BET) is 15.042.3m?/g and the elementary particle diameter size is

D=470nm with a narrow particle size distribution (supporting information).
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Those synthetized silica particles were modified thanks to a grafting agent, obtained by free
radical telomerization of methyl methacrylate (MMA), PMMA chains were then anchored

onto the silica particles surface.

II1.2. Synthesis of the PMIMA grafting agent

This grafting agent corresponding to PMMA chains bearing one trialkoxysilane groups was
obtained by free radical telomerization of MMA in presence of 3-
(mercaptopropyl)triethoxysilane (ETS). Into a 50 mL flask fitted with a condenser, 5 g (5x10™
mol) of MMA, 0.48 g (2.0x10° mol) of ETS, 0.08 g (4.9x10™ mol) of AIBN and 20 g of
acetonitrile were introduced. Argon was bubbled through the mixture for 15 min. The
mixture was then stirred and heated at 60 °C for 15 hours. After reaction, the polymer ETS-
PMMA was purified by precipitation in methanol. A schematic representation of the grafting

agent synthesis process is described in Figure 93.a.

II1.3. Synthesis of silica particles

Silica particles (470nm) were synthesized by a modified Stober method already described in
previous works [169], [209]. A schematic representation of the silica particle synthesis
process is described in Figure 93.b. The synthesis reactions were performed in a 100 mL glass
reactor. The synthesis used 26 g ammonia solutions; (25%) and 36 g deionized water. Then,
they are injected into 212 g of pure ethanol (EtOH). 20 g TEOS is next added to the vial, while
stirring at 50 °C for 10 h in view of the growth of nano-silica. Numerous studies have shown
that all the process conditions like the temperature, TEOS ratio or process time for example
have an important impact on the particles size [210]-[212]. Also, higher concentration of

water resulted in larger size of the particle.

At the end of this synthesis, ethanol was removed and replaced by water using evaporation
under vacuum. Then, silica spheres were dried and purified, in order to remove remaining

reactants, by washing and centrifugation methods.

II1.4. Silica functionalization

Into a 100 mL flask fitted with a condenser, 1.5 g of silica, 0.15 g of ETS-PMMA and 50 ml of
toluene solution were introduced. The mixture was then stirred and heated at solvent reflux
for 15 h. The mixture was next centrifuged (speed: 5000 rpm) to eliminate the liquid phase
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and washed three times with THF. Finally, the obtained Silica-g-PMMA was dried under

vacuum. A schematic representation of the grafting process is described in Figure 93.c.

(a) Synthesis of ETS-PMMA

: 3 Y
o o..° AIBN 0.2
v e A SH o ABN N~ jsi/\/\s{’jik

\ /*O Acetonitrile, 80°C /*O

ETS-PMMA

(b) Synthesis of silica particles

! OH
o o " oS OH
P R NHj, H,0 ' g “o=g;
o\ O-si VAR
o Si. Si—Q'
\ g o o™ i
9
Silica particle

(c) Grafting of silica particles

\q

Silica-g-PMMA particle

Figure 93: Schematic representation of (a) synthesis of ETS-PMMA, (b) synthesis of silica
particles and (c) grafting of silica particles with ETS-PMMA.

II1.5. Preparation of PMIMA /silica composites

The elaborated composites are PMMA with 1wt% (=0.5vol %) of embedded silica.

Composites were manufactured in several steps (master-batch; blending and injection). The

first step of the master-batch consists in producing the desire dispersion:

- Poorly dispersed composites (namely “PMMA-Si-pd” and “PMMA-Si-T-pd”) were
elaborated using an ultrasonic bath (Retsch UR1) treatment. Silica was ultra-
sonicated in acetone for 10 minutes.

- Well-dispersed composites (namely “PMMA-Si-wd” and “PMMA-Si-T-wd”) were
elaborated using a probe sonicator (Branson digital sonifer 250, Danburry, USA).
Silica was also sonicated in acetone for 10 minutes.

After sonication, Silica was added to the PMMA, previously dissolved in acetone, and
mechanically stirred. The blend was casted into a Petri dish under fume hood until the

complete solvent evaporation.
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Then, the obtained composites were compounded with a twin-screw extruder DSM®. The
temperature along the screw was controlled at 250 °C and the extrudate was pelletized. The
pellets were dried under vacuum at 80 °C at least 12 h and then injected at 250 °C with a
IM15 Zamak Mercator machine (Skawina, Poland). The mold temperature was kept at 70 °C.

Molded samples are tensile dogbones specimens corresponding to the ISO 527-2 type-1BA.

Five different formulations were thus realized and are presented in Table 8.

1wt% pristine 1wt% treated

Acronym Process PMMA
silica silica
PMMA X - -
PMMA/Si-wd Probe X X -
PMMA/Si-T-wd X - X
PMMA/Si-pd Bath X X -
PMMA/Si-T-pd X - X

Table 8 : Manufactured composites

IV. Characterization

IV.1. Dynamic rheology

Rheological properties of composites were evaluated by oscillatory characterization on a
Twindrive rheometer MCR702 (Anton Paar instrument) equipped with parallel plate
geometry (plate diameter 25mm, gap 1mm). All experiments were carried out at 230°C
under nitrogen to avoid polymer degradation and absorption of moisture. Storage modulus
(G’), loss modulus (G”) and viscosity (n) of samples were measured with constant strain
oscillatory tests within the linearity limit for all composites: a frequency range ® of 0.01-100
rad/s and a strain of 1% were applied during measurements. A strain sweep was applied to
fix the strain limit for the linear viscoelastic response. Three tests were performed to ensure

reproducibility.

Continuous relaxation spectra offer an efficient way to qualify the material viscoelasticity
revealing aspects of its behavior that may not be obvious in plots of G’ and G”. It reflects the
molecular movements of macromolecules (correlated to the molecular relaxation time) and

can be related to molecular structure and properties. Nevertheless, it is not possible to
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measure directly a relaxation spectrum. It can be only calculated on the basis of
experimental data. G’ and G” can be expressed as functions of relaxation spectrum H

through the equations (1-2):

+ oo a)ZTZ
N 1
G'(w) f_oo H(T)1+w212dlnT (1)
6" )—f+°°H() Ol 2)
w)= o t 1+ w?t? nt

where T is the relaxation time. The evaluation of H from eq. 1-2 is not straightforward since
it is solution of a very ill-defined problem. Many publications have studied the best way to
obtain it. A nonlinear Tikhonov regularization via a Matlab implementation is used, and the
algorithm is fully described in [267]. Times associated with maximum weight in relaxation
spectrum plot are related to the microstructure. In particular one can assess that the

incorporation of silica into PMMA does not impact matrix molecular mobility.

IV.2. Dispersion and distribution characterization

Morphologies of silica composites were observed by Scanning Electron Microscopy (FEI
Quanta 200 ESEM) under accelerating voltage of 15kV. Samples were cryo-fractured and the
cross-section was observed. Dispersion and distribution states of silica particles in PMMA

matrix and the impact of their functionalization on microstructure were studied.

IV.3. Mechanical tests

Uniaxial tensile tests were conducted on a Zwick THO10 universal testing machine according
to the ISO 527 standard. The crosshead speed is equal to 1 mm/min (corresponding to 3% s™
of strain rates). Tensile test is conducted up to the rupture of the specimen. The software
used is TestXpert® and allows the recording of time, load and elongation, denoted ¢, during

the test. The nominal stress is defined by the following expression:

F

=3, (3)

o

where Fis the recorded load and S, the initial sample section surface.

Three tests were performed to ensure reproducibility.
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IV.4. Thermogravimetric analysis (TGA)

TGA was performed with a Perkin ElImer Pyris-1 thermogravimetric analyzer in order to

determine the silica weight percent of each composite. Samples (~10mg) were heated from

30 to 900°C with a heating rate of 10°C/min under nitrogen atmosphere.

IV.5. Size-exclusion chromatography (SEC)

It is well known that, for some polymers, particles act on crystallization or nucleation
processes. An amorphous matrix has been chosen to avoid any structural modification
effect. However, SEC analyses were carried out to ensure PMMA stability. This measurement
was performed with a Varian ProStar Model 210 equipped with a Rl refractive index
detector. Two PLgel 5 um Resipore were used at 70 °C with a 0.8 mL min~* flow rate of DMF
with 0.1% of LiBr, calibrated using PMMA standards, sample injection amount was typically

20 plL at a concentration of 10 mg/mL.

V. Results and discussions

V.1. Microstructural characterization and composition

Qualitative observations of structural and morphological composites evolutions were
observed by SEM on cryofractured samples (Figure 94). Micrographs show significant
differences between composites manufactured by (a) probe process or (b) bath process.
Probe process conducts to a better dispersion/distribution of silica particles. In contrast,
large agglomerates (~20um) were observed for composites manufactured by bath process.
The used process highly influence the morphology of the composite [59], [60] and thus its
final mechanical properties. Subsequently, composites manufactured by probe process are
considered as well-dispersed composites and composites manufactured by bath process are

considered as poorly-dispersed composites.
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Figure 94: SEM micrographs of PMMA/Silica composites revealing particles dispersion as a
function of process (a) probe process (b) bath process

Effective weight percent of embedded silica has to be estimated and considered. Indeed, it is
proven that wt% highly influences the final properties of composites [37], [150], [199] In this

study, silica weight fraction of each sample was checked through TGA measurements, after

each mechanical test.

Figure 95 represents, as an example, the determination of the silica wt% of a PMMA/silica-T-
pd sample. First results show (see Table 9 which gathers the wt% of all the samples) a great
variability of this weight fraction for all processes. This variability is due to the master-batch,
unfortunately this step is essential to safely manipulating particles for incorporation in the

micro compounder. Samples presented are the extreme cases of wt%.

PMMA/Si-T-pd
— PMMA
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gl,o-
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Figure 95: TGA curves of PMMA/silica-T-pd composites (Sample 2), determination of the
silica weight percent
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Sample 1 Sample 2 Sample 3
PMMA/Si-wd 0.73 0.91 0.94
PMMA/Si-pd 0.66 0.79 1.03
PMMA/Si-T-wd 0.72 0.80 1.04
PMMA/Si-T-pd 0.68 0.96 1.01

Table 9: Silica wt% in PMIMA composites calculated from TGA results

V.2. Rheological properties

The linear viscoelastic properties of molten composites were measured as a function of
frequencies from 100 rad/s to 0.01 rad/s; measurements at very low frequencies are of
particular interest for the modelling since the interfacial effects are expected to be
predominant. Nevertheless, these measurements are associated to very long experiments
guestioning thus the in situ polymer thermo-oxidative degradation during experiment [268].
Polymer stability has been checked at 1Hz at a prescribed strain (3%) during 60 min to
ensure the non-degradation of PMMA. A strain scan was performed until 100% strain to

assess the linear behavior of composite until 3% of applied strain.

As an example, Figure 96 presents the evolution of dynamic storage modulus versus
frequencies for the PMMA/Si-wd composites (3 samples to ensure reproducibility) at 1%
strain. Rheological response is perfectly shifted with the amount of silica. The lower

response corresponds to the lower silica weight percent.
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Figure 96: Linear viscoelasticity: variation of the dynamic storage versus frequencies:
reproducibility for the PMMA/Si—wd composites

The weighted relaxation spectra 7H(7) versus relaxation time 7 of the neat PMMA and
PMMA/Si composites at 230°C (Figure 97) was obtained from Egs. (1) and (2). As expected,
PMMA depicts a single peak at 0.12 s, which is its characteristic relaxation time. For
PMMA/Si-wd composites, two relaxation peaks are observed at about 0.2 s and after 100 s.
The first peak corresponds to the relaxation of PMMA matrix while the second one (which is
a slower process) corresponds to the relaxation of dispersed silica. This relaxation time could
be reached from rheological experiments in the molten stage with imposed frequencies

lower than 107 rad/s.
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Figure 97: Weighted relaxation spectra for the neat PMMA and PMMA/Si-wd composites
at 230°C.

The first relaxation time is slightly shifted to higher values with the incorporation of silica
independently of its dispersion and functionalization. This means that the PMMA matrix is

not chemically modified with the incorporation of silica: in average, its chains mobility
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remains unchanged. SEC analyses were carried out to confirm this conclusion. Results show

there is no structural change of PMMA after silica incorporation (average M,=50000 g/mol).

V.3. Mechanical testing

Three samples of each material have been tested through uniaxial tensile tests. Results are
presented in Figure 98. It seems that, in average, the global mechanical behavior (except the
breakage) is the same for all the tested composites. The major difference is the elongation at
break which is lower for the PMMA/Si-pd composites and higher for the PMMA/Si-T-wd
composites. The addition of silica into PMMA leads to increase the strength and to lower the
elongation at break (see Table 10), excepted for composites with embedded well-dispersed
and functionalized silica. The value of standard deviations reflects the variability in the

breaking response, attributed to material inhomogeneity.
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Figure 98: Uniaxial tensile responses for PMMA and PMMA/Si composites
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Stresses at break of PMMA and composites are presented in Table 10. These results reveal
that finally if the sought properties are the improvement of the breakage, then the
guestioning on the functionalization interest arises. Indeed, according to the results and in
view of the functionalization cost, it is ultimately more advantageous to manufactured
composites with well-dispersed and unmodified silica particles instead of composites with
poorly-dispersed and modified silica particles. On the other hand, it is clearly proved that

composite with modified and well-dispersed silica embedded is the better case.

. Standard Stress at Standard
Elongation at L. .

break (%) deviation break deviation

(MPa)
PMMA 4.33 0.32 65 1.6
PMMA/Si-wd 3.11 0.08 67 2.4
PMMA/Si-pd 2.65 0.09 62 0.0
PMMA/Si-T- 4.57 0.32 77 1.4
wd

PMMA/Si-T-pd 3.67 0.25 70 2.2

Table 10: Elongation at break and stress at break for PMMA and PMMA/Si composites

VI. Modelling and discussion

VI.1. Matrix Behavior

As a first approximation, the global PMMA behavior is expected to follow an
elastoviscoplastic evolution. The stress and strain represented in Figure 98 are part of

tensorial stress and strain representation &, a. The plastic flow potential f is written as:

f = Omises — Ro (4)

where 0;,ises IS the Von Mises stress and R, is a material parameter.

The viscoplastic strain tensor is written with a Norton law:

. . _ aO-mises . (f)n (5)
¢=(1-ppn, n=—p3—, Pp=
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where p is the effective plastic strain, n and K are material parameters. Bold letters refer to

tensorial values.

The PMMA stress evaluation is shown in terms of scripts written in Matlab®. Equations (4-5)
are implemented via an incremental formulation leading to the value of the uniaxial stress
from strain tensor components values. Strains from uniaxial tensile tests are used as input in

the modelling offering the possibility to compare experimental (PMMA in Figure 98) and

numerical data.

A minimization algorithm based on Levenberg Marquard algorithm lead to a set of
parameters (given in Table 11) that conduct to a good accordance between analytical and

experimental stress/strain curve (Figure 99). The number of iterations and residue value are

reported in Figure 99.

Silica PMMA
E (GPa) 70 E (GPa) 3.2
v 0.3 % 0.42
n, K (GPa.s) 0.7,4.7
Ro (MPa) 17.3

Table 11: Material parameters for PMMA and Silica
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Figure 99: Modelling of PMIMA, stress vs. strain curve
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V1.2. Predictive modelling of the composites

Numerical simulations were carried out using FE software Zebulon, developed at Mines

Paristech [269]. Material parameters associated to PMMA are listed in Table 11.

The silica particles are assumed to be isotropic elastic, with a global behavior fully describe
through elastic data such as Young Modulus and Poisson’s ratio (Table 11, values extracted

from literature [207]).

VI.2.1. Perfect interface matrix/filler

The interface between matrix and fillers is firstly assumed to be perfect (assuming a
continuous displacement through the interface) and properties of phases are described
through the set of parameters given in Table 11. As the PMMA properties are not such
impacted by the fillers (see section 3.2), it was assumed that the properties of PMMA matrix

into the composite are similar to those of neat PMMA.

An example of 3D structure (generated via DIGIMAT software), in which silica fillers are
spherical, monodispersed and well dispersed into the matrix is given in Figure 100. Mesh
microstructure and boundary conditions are given in this figure. The size of the
representative elementary volume (REV) and the number of elements correspond to

minimal values leading to a convergent stress/strain numerical data.

Microstructure

Number of silica particles 21 Prescribed strain
VER length (nm) 6000 €
Particle diameter (nm) 470

o ™Y
e ® Y/
ey
¢ L ]
'S AN J v
e (% e
[ X} \-‘
X
Number of elements 106 185 | PMMA 2Zi088
elements
Nodes 87725 | _ 810
Silica
Element size (nm) 235 | elements

Figure 100: Digimat microstructure and boundary conditions
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Comparison between numerical and experiments is given in Figure 101 for PMMA/Si
composite. As a first result, input materials parameters lead to a prediction similar to the
one of neat PMMA. This means that the amount of silica (1%wt) is numerically insufficient to
enhance PMMA mechanical properties. However, an enhancement of PMMA properties is
experimentally observed, as shows the PMMA/Si-T-wd curve. It is already well known that
classical micromechanical models are not able to describe mechanical response of
nanocomposites. These models do not consider the interactions between filler and matrix at
their interface. For nanocomposites, the mechanical property enhancement not only
depends on constituent properties, constituent volume fraction, inclusion shapes or
orientation and state of dispersion, but also on the interaction between the filler and the
matrix. The existence of an interphase between the nanofillers and the matrix is widely
accepted [43], [54]. This interphase is a transition region of nanometric to micrometric size,
where the mechanical and physical properties change from the properties of filler to the
properties of the matrix. To extend their applicability to nanocomposites, analytical models
were improved to consider coated inclusions [122], [256], [265], [266], [270]. Even if in this
work, silica diameter size is upper than classical nanoparticles, this nanosize effect is

experimentally observed.

PMMA (numerical data)
80 7 —— PMMA/Si (numerical data)
PMMA/SI-T-wd (experimental data)

c (MPa)

€ (%)

Figure 101: Finite element modelling of PMMA/Si composite
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VI.2.2.1. Single filler modelling

The modelling can be an acceptable technique to consider the interphase in polymer
composites without any specific and practical method for evaluation of interfacial
properties. So far, nanocomposite structure has been simply regarded as a three phase
multi-inclusions based on the continuum model. The modified polymer region surrounding
the particles is considered as an independent material that differs from PMMA and silica
materials. The choice in this article is to fix the interphase thickness e;,:e; and to fit its
elastic properties. In this interphase, the polymer molecular mobility is assumed to be
modified by the particle independently of its functionalization. The interphase thickness is
arbitrary fixed to particle size diameter as in [134]-[137], corresponding to 13% in volume of

the REV. Two cases are considered (Figure 102):

e perfect continuous interface between silica/interphase and matrix/interphase
(functionalized silica case).

e decohesive interface between silica and interphase but continuous interface

between matrix and interphase : in this case a Cristfield debonding model, suitable to

describe interface debonding, is used [271]. This model is described through a scalar variable

A which characterizes the relative crack opening between matrix and fillers:

PPN K=J(w)2+(@)2_1,n=1_m=1_m

T o1k Uon Uot &n &t

where (. ) holds for the positive value of the quantity. With respect to the interface normal
n, u, =u.n and u; = u— u,ndenote, respectively, the normal and shear opening
displacements and &, 6; the corresponding maximum allowable values of their norms. The
parameters ug,, Ug: denote repectively the opening displacements corresponding to the
maximum cohesive traction of the normal and shear components. A increases from 0 (no
damage) to 1 (for a broken element). 4,4, is the maximum value reached by A. The normal

and shear components of the cohesive traction T = T,, n + T, are defined by:

U u
T, = —nF(Amax),Tt = a—tF(/lmax):F(/l) = Omax(1 —2)
Uon Upt
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with @ a constant representing the relative magnitude of ||T;|| with respect to T,, and

Omaxthe maximum stress allowable by the element. For the compressive case

u
T, = acu—nF(O)

on

with a, a penalization factor.

(Omax> Yon Uoe» Ony O, @, @) parameters are chosen arbitrarily to model a weak interface

(Omax = 0, Figure 102).

Two cases

Interphase

E 5,6 Gpa
v 0,42

Continuous interface .

E Decohesive interface
E Cristfield debonding
| 0,.=0 MPa
i
]
1
1
1
1

Up,=10°mm uy,=10"mm i <~
6,=10*mm 8,=10*mm
I a=1 a,=1000 i

Figure 102: Interphase modelling for PMMA/Si model composite
SEM micrographs in Figure 103 confirm the previous consideration. The weaknesses areas
for the PMMA with pristine silica (Figure 103 (a)) are in the vicinity of the particle in the
interphase (decohesive interface). Black holes, refer to eroded particles, are much more
present for pristine silica. In the case of PMMA with functionalized silica (Figure 103 (b)),

interface between interphase and silica seems to be continuous.
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Figure 103: Micrographs of a) PMMA/pristine silica and b) PMMA /functionalized silica
composites

In a first modelling, a single particle in a PMMA REV is considered: an axisymmetric
assumption is supposed and only % of structure is represented (see Figure 104). The cylinder
length and radius are chosen to maintain the effective weight percent to 1%. Regarding the
low weight fraction of silica, if silica is well dispersed into the matrix, it seems reasonable to
consider that fillers do not interact with each other. This assumption will be validated in the
latest section. In this simulation displacement continuity is assumed at the interface
silica/interphase/PMMA. The REV is subjected to a top displacement value of €L, where L is

the square length of the REV.

The numerical stress response which corresponds to the average Von Mises Stresses of the
REV elements will be compared to experimental stress recorded during the tensile test
performed on PMMA/Si-T-wd composites. For this composite, the adhesion silica/PMMA is
assumed to be improved by the functionalization in comparison with pristine silica justifying
the comparison with a modeling based on perfect continuous interface between
silica/interphase and matrix/interphase. The elastic interphase properties are fixed from the

better correspondence between the experimental and numerical stresses.
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The optimization procedure quickly converges towards to a Young modulus of 5.6 GPa and a
Poisson ratio of 0.42 for the interphase area. These latest elastic values could be reached if
the molecular weight (M,,) of the matrix is modified in the vicinity of the fillers. The effect of
the polymer molecular weight has been already observed by some authors (for example an

increase of about 2 for the young modulus as M,, is divided by 10 [272]).

1200nm

L:

einter:DSi

Number of elements 174
Number of nodes 405

|
Figure 104: Representative elementary volume and boundary conditions for the finite
elements computation.

The corresponding macroscopic response is presented in Figure 105, namely “one element
simulation (perfect interface)”. A thinner interphase would have conduct to higher value for

Young modulus [44].

The model well reproduced the experimental stress/strain response until 3% of strain. After
that the modelling overestimates experiments (Figure 105). A damageable behavior of the

interphase area would be more convenient to obtain a better fit.

From this REV, a second simulation is performed for comparison with a decohesive interface
between silica and interphase. This simulation will be helpful to understand the impact of
functionalization of fillers. The stress/strain response is given in Figure 105 called “one
element simulation (decohesive interface)”. The level of macroscopic stress is almost
unaffected by the quality of silica/PMMA interface. This observation is in accordance with

experiments for which ultimate properties are mainly impacted by the functionalization.
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Figure 105: Uniaxial tensile responses for the PMIMA/Si composites: comparison between
experiments and simulations

The previous modelling was performed on a perfect composite for which the silica weight
ratio was fixed to 1wt%. The reality is that weight fraction is variable (see section 3.1). The
numerical simulation enables to evaluate the impact of this weight variation. The
simulations results are presented in Figure 106 for various weight ratios (from 0.64 to 1.09
wt%). Numerical responses are strongly affected by the weight fractions and the

experimental results are framed by these responses.

0.64 W%
1009 -~ 1.00 wtoe
901 —— 1.09 wt%

c (MPa)

04 . .

0 1 2 3 4 5

€ (%)

Figure 106: Numerical uniaxial tensile responses for the PMMA/Si composites (one filler):
comparison between several fills rates
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As an example, Von Mises stress cartography is given in Figure 107 for both configurations
(continuous and decohesive) at a step of the simulation corresponding to 3.1% of applied
strain. This latest value is chosen from experimental data of Table 10 as; it corresponds to
the minimal ultimate strain between PMMA/Si-T-wd and PMMA/Si-wd. The stress field in
the interphase is very different depending on the simulations, as it corresponds to a multi
axial stress field. The Von Mises stress is mainly concentrated in the silica and above the
silica in the continuous case while stress concentration are more located in the interphase
and matrix areas in the decohesive case. According to the observe cumulative frequency
associated to these stress cartographies in both cases (Figure 108(a)), the cumulative
number of elements that have reached or exceeding critical Von Mises stresses values (up to
0, = 65MPa) is higher in the PMMA area (54%) in comparison with the interphase area
(20%). Moreover in the PMMA area the decohesive simulation leads to increase the number
of elements with a high level of Von Mises stress even if this difference appears far from g,
thus questioning the modeling validity within this stress range. This observation could
explain the lower value of ultimate strain for the non-functionalized composite, even if the
level of stress inside PMMA matrix exceeds the experimental ultimate stress and strain that
PMMA can undergo. This conclusion is confirmed by the cumulative plastic strain plotted as
a histogram in Figure 108(b). Even if the average value of effective plastic strain is almost the
same, in the decohesive simulation the value reached is much higher in comparison with the
continuous interface thereby justifying a premature breakage of the non-functionalized

composites.

cohesive inf‘erfacé

0 Omises 176 MPa

Figure 107: Von Mises stress cartography for a continuous interface (a) and a decohesive
interface (b) corresponding to 3.1% of macroscopic strain
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Figure 108: Cumulative frequency of Von Mises stresses of finite elements in the interphase
and PMMA area (a) Frequency of effective plastic strain of finite elements in PMMA area
(b) corresponding to 3.1% of macroscopic strain

VI.2.2.2. Multi fillers modelling to consider dispersion

The influence of fillers/matrix affinity has been studied in the previous part. The impact of
silica dispersion is the key point of this part. Two kinds of microstructures have been
generated via DIGIMAT software: the first one is related to a well dispersed particles
configuration and the second one is an agglomerated particles configuration (Figure 109).
Microstructures were generated four times to ensure the reproducibility depending on the

particle positions. For each formulation the interface silica/interphase is considered

150



ARTICLE C

continuous and the interphase properties are those defined in the previous part. These new

simulations enable a comparison between PMMA/Si-T-wd and PMMA/Si-T-pd.

]

} i

-
F g //
\\\

Figure 109: PMMA/Si composites: two model microstructures (a) well-dispersed and (b)
poorly-dispersed

Results of modelling are presented in Figure 110. The agglomerated microstructure leads to
a slightly higher macroscopic response possibly due to trapped matrix which does not
contribute to the global macroscopic composite response [43]. Nevertheless considering the
low weight ratio, the influence of dispersion is not significant, beside ultimate properties as
already presented by Peng et al [129]. Regarding the ultimate properties (Table 10), the
elongation at break is higher for the composite with well dispersed particles, functionalized
or not. This is in agreement with the previous local REV observations (Figure 108): even if the
macroscopic response is quite the same, the local levels of stress responses in both REV are
fundamentally different. For the poorly dispersed composites, the decrease of the
interparticular distance lead to enhance the level of triaxiality, assumed potential damage

source.
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Figure 110: Uniaxial tensile responses for the PMIMA/Si composites: influence of silica
dispersion

VII. Conclusions

Mechanical properties of PMMA based composites were studied in this work. Experiments
(uniaxial tensile tests) were carried out on PMMA and PMMA filled with 1% by weight of
silica particles. Silica particles surface was for some cases functionalized with PMMA chains.
Dispersion state of silica into the matrix is controlled via two different procedures. At first,
global measured values (load during the test) lead, for the neat PMMA, to a set of
mechanical parameters describing an elastoplastic model that well reproduce the
experimental stress/strain curve. Knowing the fillers mechanical properties, PMMA/ silica is
considered as a three phase composite (Matrix/fillers/interphase) as the matrix is supposed
to be modified in the vicinity of the silica. The use of a cohesive model zone at the interface
Interphase/Silica enables the consideration of silica functionalization. A FE modelling is used
both to predict composites behavior and to understand the damage micromechanisms

involved during a uniaxial tensile test. Several conclusions can be drawn from this study:
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1. Experimentally, even if our filler is not strictly speaking a nanofiller, the “nano effect”
is observable for a low level of incorporation where both Young modulus and yield
stress are improved, leading to introduce in the modeling an interphase area stiffer
than the matrix,

2. Numerically, the overall properties (excepted the breakage) are not sensitive to fillers
functionalization nor to their dispersion,

3. Regarding the ultimate properties, composites follow this classification: poorly
dispersed and pristine silica < well dispersed and pristine silica < poorly dispersed and
functionalized silica < well dispersed and functionalized silica.

For pristine or modified silica particles a careful dispersion protocol is required to obtain an
improvement of mechanical properties. Even if the surface modification of silica, which
increases the compatibility with the polymer matrix, gives better mechanical properties,
according to this study, a careful dispersion protocol seems to be advantageous when the

functionalization cannot be envisaged.
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Nous avons privilégié dans cette étude une modélisation par éléments finis, technique nous
permettant d’avoir plus de libertés quant a la prise en compte d'une part de la
microstructure du composite et d’autre part du comportement de chacune des phases
(élastique et/ou non-linéaire) en vue d’une meilleure compréhension des phénomeénes
locaux a I'origine du comportement mécanique observé (élasticité, post-élasticité). Dans un
premier temps une simulation numérique sur un composite modele a été effectuée
montrant que pour un taux de renfort de 1% en masse de silice, la réponse
contrainte/déformation obtenue lors d’un essai de traction avant rupture était comparable a
celle obtenue pour la matrice seule (large sous-estimation). Cette étude préalable montre
gue méme avec des particules submicroniques un « effet nano » est visible sur ce type de
composite. Cet effet est par ailleurs obtenu, quel que soit I'état de dispersion de la charge
dans la matrice, que la charge soit traitée ou non. Il est par ailleurs indispensable de vérifier
le pourcentage massique réel des charges incorporées, puisque c’est un parametre clé de la

modélisation.

Afin de traduire cet « effet nano » nous avons privilégié la prise en compte d’une interphase
supplémentaire dont les propriétés se situent entre celles de la matrice et celles des charges.
La présence de cette interphase permet de justifier 'augmentation des propriétés

mécaniques des composites (avant la rupture) malgré le faible taux de renfort.

Cette étude numérique montre que |'état de dispersion impacte majoritairement les
propriétés a la rupture des composites, que les charges soient traitées ou non. En effet ce
sont les contraintes et les déformations locales, trés différentes suivant les microstructures,

qui sont responsables de la rupture des composites.

Un classement des contraintes a la rupture a été effectué comme suit : silice mal dispersée
non fonctionnalisée < silice bien dispersée non fonctionnalisée = silice mal dispersée et
fonctionnalisée < silice bien dispersée et fonctionnalisée. Ces résultats indiquent qu’entre un
composite avec des silices bien dispersées non fonctionnalisées et un composite avec des
silices mal dispersées et fonctionnalisées, les propriétés a rupture sont sensiblement égales.

C’est pourquoi, il ressort de cette étude que suivant I'application visée on ne va pas utiliser
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la méme stratégie. En effet, la fonctionnalisation demande un savoir-faire et des moyens
financiers importants, et donc, dans certain cas une « simple » dispersion des particules peut

suffire a I'obtention de matériaux ayant des propriétés mécaniques satisfaisantes.
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L'origine de I'’étude présentée dans ce manuscrit est le fruit de la rencontre entre plusieurs
domaines de recherche. Les travaux réalisés vont de la synthese chimique a la modélisation
en passant par la caractérisation physico-chimique de nanoparticules, la maitrise de
procédés de mise en ceuvre et la caractérisation des nanocomposites polymeéres renforcés,
par exemple, par des particules de silice ou de graphéne multicouches. L’objectif global de la
thése est la compréhension des phénomeénes locaux mis en jeu influencant les propriétés
macroscopiques des composites, et plus particulierement les propriétés mécaniques. Une
attention toute particuliere a été portée sur la maitrise du procédé de mise en ceuvre, la
caractérisation et le contréle de la dispersion/distribution des particules tout au long de la

chaine d’élaboration des matériaux.

La littérature a révélé un intérét scientifique incontestable concernant I’étude et I'obtention
de nanocomposites. Cependant, les difficultés d’observation des phénomeénes agissant a
cette échelle et la maitrise des procédés de mise en ceuvre restent un verrou scientifique
pour l'industrialisation a grande échelle de ces matériaux. De nombreuses études ont
rapporté 'amélioration des propriétés (mécaniques, thermiques ou autres) des polymeres
par I'incorporation de nanoparticules, sous réserve de la maitrise de plusieurs paramétres
clés. Deux d’entre eux ont particulierement retenu notre attention: Ia

dispersion/distribution des charges et I'effet de taille des particules dans une matrice.

Une des premiéres problématiques de cette thése a été la maitrise du procédé de mise en
ceuvre pour la dispersion des nanoparticules et de la mise en forme des nanocomposites.
Pour cela, un protocole de dispersion d’ultra-sons a été optimisé via deux techniques
différentes. La caractérisation par granulométrie laser couplée avec la microscopie
électronique a balayage a permis de quantifier et qualifier différents états de dispersion. Le
premier procédé utilisé dans cette étude a été la dispersion des particules de silice ou de

graphéne via un bain a ultra-son. Il a été rapidement mis en évidence que cette méthode
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était insuffisante pour disperser des particules de taille submicronique ou nanométrique. Au
vu de ces résultats, nous nous sommes orientés vers un second procédé utilisant une sonde
a ultra-sons. La différence entre ces deux techniques réside dans la localisation des ultra-
sons qui sont soit directement dans le mélange dans le cas de la sonde soit dans un bain
dans lequel est placé le bécher contenant le mélange. Dans le cas de la silice, nous avons
montré, comme attendu, que plus la taille de la particule est petite, plus le temps d’ultra-
sons nécessaire a sa dispersion est élevé (5,5 fois plus de temps d’ultra-sons pour disperser
une silice de 140nm par rapport a une silice de 470nm), ceci pouvant s’expliquer par les
fortes interactions dues a des surfaces spécifiques plus importantes (augmentation de 230%
dans cette étude). Les protocoles, développés avec la sonde a ultra-sons, nous ont permis
d’obtenir des dispersions de particules unitaires de silice quelle que soit leur taille. Ce
procédé de dispersion a pu étre appliqgué dans le cadre de projets paralléles au sein du
laboratoire a différentes natures de particules (noir de carbone, nanodiamants,
nanoparticules d’argent...) et a montré son efficacité. A 'issue de cette étape, il est apparu
gu’une maitrise en amont du procédé d’élaboration de la dispersion des charges, était une
bonne solution quand le procédé de mise en ceuvre utilisé ne génere pas suffisamment de
cisaillement pour les disperser in-situ. Cette maitrise permet, par exemple, de ne pas
nécessairement fonctionnaliser les charges pour obtenir I'état de dispersion/distribution
souhaité. Cependant, d’aprés la littérature, la fonctionnalisation est couramment utilisée
pour améliorer I'affinité renfort/matrice et de fait faciliter leurs dispersion/distribution ou
éviter la ré-agglomération et ainsi améliorer les propriétés mécaniques. Il est également
rapporté que dans le cas des nanotubes de carbones les ultra-sons entrainent une

dégradation des feuillets de graphéne.

Différents protocoles de fonctionnalisation, pour les différentes particules utilisées dans
cette étude, ont été réalisés. La premiere méthode consiste a la fonctionnalisation des
particules de graphéne multicouches. Nous avons voulu développer dans cette partie, un
protocole facilement réalisable et transposable a différents types de matrice, pouvant
conduire a I'amélioration des propriétés mécaniques. Pour cela, trois matrices
thermoplastiques (PMMA, PS et EVA) ont été choisies. La fonctionnalisation développée
passe par la formation de liaisons covalentes avec les particules qui ont été dans un premier

temps oxydées (que I'on appelle GO). Plusieurs caractérisations ont confirmé |'efficacité de
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ce traitement de surface, telles que I'ATG, la Py-GC/MS ou l'analyse de la stabilité des
particules en suspension. Sachant qu’initialement ce type de renfort présente des difficultés
de dispersion dans les milieux organiques leur fonctionnalisation permettra d’ouvrir de
nouvelles perspectives. La suite de I'étude s’est focalisée sur deux traitements de surface de
particule de silice synthétisée. Ces deux protocoles ont été développés au laboratoire afin de
comparer deux « types » de traitement de surface ainsi que leurs effets sur les propriétés
mécaniques des matériaux PMMA/silice. La premiére fonctionnalisation a permis de greffer
des chaines de PMMA linéaires a la surface des particules, alors que la seconde stratégie a
été de greffer des chaines de PMMA sous forme de boucles. La comparaison de ces deux
traitements a montré que le premier conduisait a des allongements a la rupture supérieurs a
ceux obtenus avec le second. Si nous nous focalisons sur la dispersion des particules, nous
avons constaté que la fonctionnalisation conduisait a une dispersion correcte mais restant
cependant inférieure a celle mise en évidence lors de I'utilisation des ultra-sons méme sur
des particules non traitées. Ceci met en lumiere I'intérét du procédé de mise en ceuvre en ce

qui concerne la dispersion des particules de silice.

Dans la derniére partie de ce travail, la modélisation numérique avait pour objectif de
comprendre et prédire le comportement mécanique des nanocomposites PMMA/Silices. La
compréhension des phénoménes nano et microscopiques mis en jeu lors d’un essai de
traction nous a permis de mettre en évidence I'importance de la prise en compte dans les
modeles numériques des comportements présents aux interphases particules/matrice et
particules/particules. La présence d’une interphase (cohésive ou décohésive) nous a permis
de justifier de I'augmentation des propriétés mécaniques (18% de la contrainte seuil) des
matériaux, augmentation observée indépendamment de I'état de dispersion/distribution
des charges ou de leur fonctionnalisation, et ce, malgré le faible taux (1%m) d’incorporation
des particules. Un « effet nano » a donc pu étre mis en évidence dans cette étude. Pour ce
type de composite, il a aussi été prouvé que, majoritairement, ce sont les propriétés a
rupture des composites qui sont sensibles a la distribution/dispersion des particules ainsi
gu’a leur fonctionnalisation. Une analyse statistique par la théorie de Weibull a permis de
conduire aux résultats suivant : les matériaux les plus performants d’'un point de vue
propriétés ultimes sont les composites comprenant des charges bien dispersées et

fonctionnalisées (0,=77MPa, €,=4,6%). De plus, les composites avec des charges bien
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dispersées et ceux comprenant des charges mal dispersées mais traitées se comportent de
manieres quasiment équivalentes. Dans ce contexte, on retrouve des résultats cohérents ou
les petites charges sont les plus intéressantes si toutefois elles sont bien dispersées et

distribuées.

Les différents résultats obtenus sont trés encourageants et permettent d’ouvrir de
nombreuses perspectives.

D’un point de vue académique, il serait intéressant de confirmer |'effet de taille observé sur
le composite PMMA/Silice, en travaillant sur des composites modeéles incluant des silices
couvrant une plus large gamme de tailles (du micro au nanoscopique). Des outils de
caractérisation performants doivent étre envisagés pour caractériser I'interphase dans le cas
des charges a « effet nano ». Une des techniques pouvant permettre de répondre a cette
problématique serait I’AFM. Cette derniere peut étre couplée a différentes analyses afin de
déterminer I'épaisseur de l'interphase par des mesures de température de transition
vitreuse, ou le changement chimique de cette derniere grace a une analyse IRTF (LFTIR ou
AFM-IR). Les résultats encourageants obtenus pour les composites a base de graphéne
doivent étre complétés, par exemple, en se concentrant sur I'impact de la fonctionnalisation
sur les propriétés mécaniques.

Toute la méthodologie développée au cours de ce travail de thése est le début d’une étude
plus large qui pourra étre mise en application dans différentes matrices, qu’elles soient
thermoplastique, thermodurcissable ou élastomere et renforcées de particules de nature

différentes (oxydes, métalliques ou carbonées).
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RESUME

Cette étude s’inscrit dans le cadre du GDR POLYNANO, lequel s’intéresse au nano-renforcement des
matériaux polymeres. Les propriétés macroscopiques des polymeres renforcés dépendent non
seulement des propriétés des phases en présence mais aussi de leur morphologie, de I'état de
confinement de la matrice due a la présence des nanoparticules (NPs) et de la mécanique et
physicochimie interfaciale NPs/matrice. Ces paramétres associés a la modification du comportement
de la matrice en présence des nanoparticules rendent la modélisation micromécanique du
renforcement délicate. La maitrise de I'ensemble de ces facteurs conjugués nécessite le contréle de
la microstructure du nanocomposite, en amont du procédé d’élaboration. L’enjeu de cette thése est
de travailler sur des nanocomposites modeles en étant particulierement attentif a toute la chaine
d’élaboration. La voie solvant a été choisie pour ces travaux, elle constitue une voie d’élaboration
permettant de comprendre et de contrbler les mécanismes qui régissent les propriétés mécaniques
et physico-chimiques des nanocomposites.

Les matériaux choisis au cours de cette thése sont des nanocomposites de Polyméthacrylate de
méthyle (PMMA) renforcés par des particules de silice ou de graphéne. Dans un premier temps, les
résultats ont montré que ces particules ont tendance a s’agglomérer dans le matériau et ainsi
provoquer des amorces de ruptures prématurées du composite. Le procédé de dispersion de NPs de
silice et de graphene a alors été optimisé afin d’améliorer les propriétés mécaniques de ces
composites. Dans un deuxiéeme temps ces mémes particules ont été fonctionnalisées afin de
comparer I'impact de la dispersion et de la fonctionnalisation sur les propriétés mécaniques.
L'objectif global de la thése est la compréhension et I'amélioration des performances des polyméres
nano-renforcés au moyen de la maitrise des matieres premiéres, du procédé de mise en
ceuvre/forme et de la structure produite. Ce travail couvre les aspects de caractérisation des
interphases et interfaces entre NPs et matrices mais aussi des relations nanostructures-propriétés
ouvrant ainsi le champ a la modélisation multi-échelles.

Mots-clés : nanocomposites, propriétés mécaniques, modélisation, dispersion, fonctionnalisation

ABSTRACT

This study is part of the GDR POLYNANO, which focuses on the nano-reinforcement of polymeric
materials. The macroscopic properties of the reinforced polymers depend not only on the properties
of the phases present but also on their morphology, the state of confinement of the matrix due to
the presence of nanoparticles (NPs) and the mechanics and physicochemistry interfacial NPs / matrix.
These parameters associated with the modification of the behavior of the matrix in the presence of
the nanoparticles make the micromechanical modeling of the reinforcement delicate. The control of
all these conjugate factors requires the control of the nanocomposite microstructure, upstream of
the processing. The challenge of this thesis is to work on model nanocomposites by being particularly
attentive to the entire production chain. The solvent route was chosen for this work, it constitutes a
way of elaboration allowing to understand and to control the mechanisms which govern the
mechanical and physicochemical properties of the nanocomposites.

The materials chosen during this thesis are polymethyl methacrylate (PMMA) nanocomposites
reinforced with silica or graphene particles. In the first place, the results showed that these particles
tend to agglomerate in the material and thus cause premature fracture of the composite. The
dispersion process of silica and graphene NPs was then optimized to improve the mechanical
properties of these composites. In a second time these same particles were functionalized in order to
compare the impact of the dispersion and the functionalization on the mechanical properties. The
overall objective of the thesis is to understand and improve the performance of nano-reinforced
polymers through the control of raw materials, the process and the produced structure. This work
covers the characterization aspects of the interphases and interfaces between NPs and matrices but
also the relations between nanostructures and properties, thus opening the field to multiscale
modeling.

Keywords: nanocomposites, mechanical properties, modeling, dispersion, functionalization



