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Introduction

Les nanotechnologies sont reconnues comme une direction de recherche multidisciplinaire tres
prometteuse et en pleine émergence. Dans le domaine des matériaux, 1’élaboration de nanocomposites
polymere est une activité qui suscite un intérét sans cesse grandissant et dont les résultats pourraient
élargir le champ d’application des polymeres. En effet, I'introduction de particules de taille nanomé-
trique dans une matrice polymere permet d’obtenir des matériaux aux propriétés améliorées (méca-
niques, électriques, optiques) ou nouvelles (retardateur de feu ou effet barriere).

Une grande variété de nanoparticules a été étudiée dans le but d’améliorer les polymeres pour leurs
applications. Les argiles (silicates lamellaires) sont les nanocharges qui ont regu les plus vifs intéréts
de la part de la communauté scientifique. Un certain nombre de nanocomposites basé sur des silicates
ont été commercialisé récemment, composé de polyamide-feuillets nanocomposites (Toyota 1992),
polypropyléne renforcé d’argile (Général Motors 2002). Un attrait important est également porté sur
d’autres charges nanométriques comme les nanotubes de carbone, la silice, le noir de carbone, I’oxyde
de titane, etc. qui peuvent étre classés en fonction du nombre de dimension a I’échelle du nanometre.
Les activités sur les nanocomposites polymeres se concentrent sur les méthodes de synthese et de
caractérisation pour distinguer les différents facteurs influant sur I’effet renforcant. Les méthodes de
synthese les plus souvent explorées vont du mélange direct a des techniques plus élaborées (polyméri-
sation in situ, mélange a I’état fondu, technique de modification de la surface de la charge). Les aspects
souvent explorés pour I’étude des matériaux nanocomposites sont : la morphologie, 1’état de disper-
sion, les caractéristiques de surface de la charge qui déterminent 1’interaction particule-matrice. Ces
facteurs conditionnent le comportement des matériaux (mécanique, électrique, optique, thermique).
Certains polymeres comme le poly(diméthylsiloxane) ont des propriétés mécaniques tres faibles d’ou
il est nécessaire de les renforcer par des particules. Dans cette optique, les charges utilisées sont la
silice, I’oxyde de titane, le noir de carbone et le zirconium pour n’en citer que quelques types les plus
couramment utilisées. Ces derniéres années, une nouvelle méthodologie de renforcement consistant a
générer les particules in situ par le procédé sol-gel a fait I’objet de beaucoup d’études.

Le procédé sol-gel consiste en I’hydrolyse et la condensation d’un alcoxyde M(OR),, en présence d’un
catalyseur pour former M-O-M. 1l s’utilise sous différentes formes pour maitriser la composition et la
structure du nanocomposite. Une solution consiste a synthétiser les composantes in situ : les charges
dans le polymere, le polymere en présence des nanocharges ou encore les deux composantes simulta-
nément, pour former des matériaux hybrides organiques-inorganiques.

La méthode de génération de particules de silice par procédé sol-gel au sein d’une matrice poly-
mere préformée a été initiée par Mark. Plusieurs études ont ét€ menées avec la méme méthode dans
différentes matrices (poly(diméthylsiloxane), résines époxy, thermoplastiques). Elle fournit de bons
résultats, c’est la raison pour laquelle nous 1’avons étendue a la génération de particules d’oxyde de
titane dans une matrice préformée de poly(diméthylsiloxane).

L’objet de ce travail a été de synthétiser puis comparer des nanocomposites PDMS —TiO, et PDMS —
Si0; pour lesquels les deux types de particules ont été générés in situ par voie sol-gel. Il a fallu adapter
la synthese in situ de silice (Mark, Ludivine) par voie sol-gel a la synthese de 1’oxyde de titane au sein
de la matrice PDMS. En effet, vu les différences (réactivité, viscosité) entre les alcoxydes de titane et
de silicium, la transposition de la méthode n’est pas directe. Nous avons essayé de voir comment les
parametres de synthese (catalyseur, nature de 1’alcoxyde) interviennent dans la structure de la phase
minérale. Une caractérisation des matériaux a été menée par différentes méthodes pour faire le lien
entre synthese, structure et propriétés. En conséquence, ce manuscrit est organisé de la maniere sui-
vante :
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1 Chapitre 1 : Généralité et données bibliographiques

Ce chapitre revient sur les notions générales et les études qui ont précédé cette these. 1l rap-
pelle quelques caractéristiques principales des élastomeres et particulierement du PDMS ainsi
que les notions générales de I’élasticité caoutchoutique et du renforcement. Ce chapitre revient
aussi sur le principe de synthese des particules minérales par voie sol-gel et son utilisation pour
le renforcement. Les charges utilisées (silice : SiO;, oxyde de titane : Ti0,), leurs propriétés de
surface et leur structure sont mises avant dans ce chapitre.

Enfin, ce chapitre apporte des informations sur les différentes catégories de nanocharges disper-
sées dans un polymere et les méthodes de syntheése des nanocomposites.

== Chapitre 2 : Synthese des matériaux

Ce chapitre décrit la méthode de synthese de particules de silice et d’oxyde de titane in situ au
sein d’une matrice polymere préformée, I’objectif étant d’obtenir un protocole expérimental re-
productible. Le taux d’avancement de la réaction de synthese des particules minérales est suivi
par spectroscopie d’absorption infrarouge et le taux de charge dans le polymere est déterminé
par pesée. La présence d’eau dans les matériaux finaux est mise en évidence par spectroscopie
infrarouge. Les doutes liés a la méthode de synthese ont été levés par des mesures de MET et
de RMN.

1= Chapitre 3 : Morphologie des particules in situ
Ce chapitre se concentre sur I’étude de 1’état de dispersion, la forme et la taille des charges
générées in situ. Deux techniques sont utilisées pour cette étude : la microscopie électronique a
transmission et la diffusion de neutrons aux petits angles. Nous avons cherché a voir I’influence
de différents parametres notamment des conditions de synthése (catalyseur, nature de la charge)
sur la morphologie des objets obtenus.

i Chapitre 4 : Etude de ’interaction matrice-charge in situ

L’analyse calorimétrique et le gonflement sont trés souvent utilisés pour mettre en évidence
I’interaction polymere-charge et donner la force des liaisons a I'interface. A ces deux méthodes
d’analyses, des compléments par RMN du proton et mesure diélectrique sont évoqués sur la
mobilité des chalnes et 1’existence de couche immobilisée & I’interface polymere-charge. Les
résultats obtenus par ces différentes méthodes montrent une différence d’interactions entre les
systemes PDMS —SiO; et ceux PDMS — TiO,. Néanmoins dans les deux systemes, il apparait
une forte interaction PDMS-particule qui induit une augmentation de la densité de réticulation
et une restriction de la mobilité des chaines dans les matériaux. Dans tous les systemes, nous
avons noté I’existence d’une couche de polymere immobilisée, mais la maniere dont elle est
mise en évidence dépend de la charge (SiO; ou TiO»).

i Chapitre 5 : Stabilité thermique et dégradation

La stabilité thermique des échantillons ainsi que leurs mécanismes de dégradation sont évoqués
dans ce chapitre. Il montre notamment un retard a la dégradation obtenu pour les échantillons
chargés de SiO, par rapport au PDMS non-chargé. Ce retard est lié au taux de charge et il existe
un seuil en taux de charge au-dela duquel 1’ajout de charge devient défavorable a la stabilité
thermique.

Pour les échantillons 7i0;, un effet contraire est observé, le début de dégradation est anticipé
par rapport au réseau pur. Cette accélération de la dégradation est attribuée a la nature cataly-
tique des particules d’oxyde de titane. En fin de dégradation, les réseaux PDMS-T'i0O, donnent
des résidus beaucoup plus importants par rapport aux réseaux PDMS — SiO; en raison de la
présence : d’un environnement Ti-OH qui joue le role de catalyseur et d’une couche de PDMS
plus importante dans les systemes PDMS — TiO,.
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1= Chapitre 6 : Etudes du comportement mécanique

Ce chapitre porte sur une manifestation directe du renforcement c¢’est-a-dire le comportement
mécanique des matériaux. Nous avons cherché a faire le parallele entre les deux types de charge
en essayant de voir comment les différences (nature de la charge, niveau de I’interaction PDMS-
charge, morphologie) intervenaient sur la nature du renforcement. Nous avons sollicité nos ma-
tériaux de différentes manieres :

. Traction uniaxiale ;

. Cycle de déformation (effet Mullins) a différentes températures ;

. Sollicitation dynamique (effet Payne).

Bien que les deux types de charge donnent un bon renforcement, nous avons pu constater que
le renforcement n’était pas de méme nature en regardant les courbes de traction uniaxiale. Des
similitudes et des différences sont observées sur le renforcement apporté par les deux charges.
Un comportement plastique observé pour les forts taux de charge dans les échantillons SiO,
apparait méme pour les faibles taux de chargement en 7i0;,. Concernant I’effet Payne, il est
inexistant pour les échantillons SO, et présent pour les échantillons 7i0;.
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Liste d’abréviations

ATG : Analyse Thermogravimétrique
ATR-FTIR Attenuated Total Reflectance-Fourier Transform Infrared
dA : diacétate de dibutyle étain

DEA : Diétylamine

dL : Dilaurate dibutyle étain

DTG : Derivative Thermogravimetric

DSC : Differential Scanning Calorimetry

HCI : Acide chlorhydrique

IR : Infrarouge

MET : Microscopie électronique a transmission
MMA : Méthylmétacrylate

MWNT : Multi-walled nanotube

pce : Pour cent

PDMS : Poly(diméthylsiloxane)

PMMA : Polyméthylmétacrylate

PMPS : Poly(méthylphénylsilane)

RMN :Résonance Magnétique Nucléaire

Si0; : Silice

TEOS : Tétraétoxysilane

TGA : Thermogravimetric Analysis

TIBO : n-butoxyde de titane

TiO, : Oxyde de titane

TSDC : Thermally Stimulated Depolization Currents
SANS : Small Angle Neutron Scattering

SAXS : Small Angle X-Ray Scattering

SBR : Styréne-butadiére rubber

ofo ofe ofe ofe oo ole ofe ofe ofe oo ofe ofe ofe o oo ofe ofe ode oo ofe ofe ole oo ofe ofe o

vii



viii



Table des matieres

Introduction

1 Généralités

1.1
1.2

1.3
1.4

1.5

1.6

1.7

v

5

Elastomeres siliconés : Poly(diméthylsiloxane) . . . . ... ... ... ... .... 7
Elasticité caoutchoutique . . . . . . . . . . . ... e 8
1.2.1 Modeleaffine . . . . ... .. ... 8
1.22 Modele fantdme . . . . . . . ... 8
1.2.3 Modele des jonctions contraintes . . . . . . . . ... .. e ... 9
1.2.4 Modele semi-empirique de Mooney-Rivlin . . . . ... ... ... ... 9
1.2.5 Modele de Rubinstein et Panyukov . . . . . . ... ... o000 9
Renforcement . . . . . . . . . .. 9
Phénomenes de dissipation d’énergie . . . . . . . . .. ... 11
1.4.1 EffetPayne . . . . . . . . . . . e 11
142 EffetMullins . . . ... .. 12
Synthése des particules minérales par voie sol-gel . . . . . ... ... ... ..... 13
1.5.1 Mécanisme de formation des gels polymériques . . . . . . .. ... ..... 13
1.5.1.1 Mécanisme réactionnel . . . . . ... ... ... L. 14
1.5.1.1.1  Hydrolyse . . . . . .. ... .. ... 14

1.5.1.1.2 Condensation . . . . ... . ... ... ......... 14

1.5.1.2 Nature de I’atome métallique . . . ... ... ... ... ... .. 17

1.5.1.3  Nature des groupements alkyles . . . . . . ... ... ... .... 17

1.5.1.4 Influence du catalyseuretdupH . ... .. ... ... ...... 17

1.5.1.5 Influencedelaquantit¢ d’eau . . . ... .. ... ... ...... 18

1.5.2 Géométrie fractale . . . . . . . . .. .. 19
1.5.3 Processus de croissance . . . . . . . . . . ... ci et e e e 20
1.5.3.1 Processus de croissance a I’équilibre . . . . . . ... ... .. .. 20

1.5.3.2  Processus cinétique de croissance . . . . . . . . .. ... ... .. 20
1.5.3.2.1  Croissance "monomere-cluster”" . . . . . . .. ... ... 20

1.5.3.2.2  Croissance "cluster-cluster" . . . . . .. ... ... ... 21

Lescharges . . . . . . . . . . . . e e 22
1.6.1 Lasilice . . . . . . . . . . e 22
1.6.1.1 Chimie de surfacede lasilice . . . .. ... ... ... ...... 22

1.6.1.2  Structure chimique de lasilice . . ... ... ... ... ..... 25

1.6.2 Loxydedetitane . . . . . . . . . . . . e 26
1.6.2.1 Chimie de surfacede TiO, . . . . . . . .. . ... ... ..... 26

1.6.2.2  Applicationsde 790> . . . . . . . . .. ... 28
Matériaux nanoCompoOSIteS . . . . . . . . ot e e e e e e e e e e 28
1.7.1  Définition . . . . . . . ... 28
1.7.2  Différents nanocomposites . . . . . . . . . . ..o . 29
1.7.2.1  Nanocomposites a base de nanotubes de carbone . . . . . . . . .. 29

1.7.2.2  Nanocomposites a base de nano-feuillets . . . . . . ... ... .. 29

1.7.2.3  Nanocomposites a base de nanoparticules sphériques . . . . . . . 30
1.7.23.1 Lemélangeagedirect . . . . ... ... ... . ..... 30

1



TABLE DES MATIERES

1.72.3.2 Leprocédésol-gel . . . ... ... ... .. ....... 30
1.7.2.3.3  Le greffage in situ et polymérisation . . . . ... .. .. 31
1.7.3 Réseaux interpénétrés . . . . . . . . ... 31
2 Synthese et caractérisation physico-chimique 37
2.1 Formation des réseaux . . . . . . . . . ... e e 39
2.2 Réticulation par hydrosilylation . . . . . . ... ... ... ... .......... 39
2.3 Réticulation par condensationdes silanols . . . . . ... ... oL 39
2.3.1 Protocole expérimental . . . . . . .. ... ... .. ... ... ... 40
232 Quantitésmises enjeu . . . . .. ... Lol e e 40
2.4 Générationdescharges . . . . . . . ... ... 41
2.4.1 Protocoles expérimentaux . . . . . . . ... .o el 41
24.1.1  Sanscatalyseur . . . . . .. .. ... 41
2.4.1.2 Catalyse étainetacide . . . . . .. ... ... ... ... 42
24.1.3 Catalysebasique . . . . . . . ... 42
242 Choixdesalcoxydes . . . . . . . .. .. .. 42
2.4.3 Génération des charges : résultats . . . . . . ... ... 43
2.4.3.1 Etape d’absorption des précurseurs . . . . . . . . . .. ... ... 43
2.4.3.2 FEtape de génération des charges : résultats . . . . . ... ... .. 45

2.4.3.2.1 Présentation des spectres FTIR-ATR du PDMS et des pré-
CUTSCUIS . .+« v v v v e v e e e e e e e e e e e e e 45
24322 Catalyseabased’étain . . ... ............. 47
24323 Catalysebasique. . . . . ... ... ..., 52
24324 Catalyseacide . . . . . . ... ... ... .. 54
2.5 Présence d’eau dans les matériaux . . . . . .. ... 56
2.6 Questions suscitées par la méthode de synthése . . . . . ... ... ... ... ... 59
3 Morphologie des particules in situ 65
3.1 Techniques expérimentales . . . . . . . . . .. ... ... 67
3.1.1 Microscopie électronique a transmission (MET) . . . . . ... ... .. ... 67

3.1.2  Diffusion des neutrons aux petits angles (SANS : Small Angle Neutron Scat-
teriNG) . . . o o o e e e e e e 67
3.2 Généralités sur la diffusion de rayonnement aux petits angles . . . . . . . ... ... 67
3.3 Résultatsobtenusen MET . . . . . . .. ... L 70
3.3.1 Echantillons catalysés par un dérivé de I’étain . . . . . . . . .. ... .. .. 70
3.3.1.1 Premicres constatations pour les échantillons chargés de Si0, . . . 70
3.3.1.2 Premiéres constatations pour les échantillons chargés de 7iO, . . . 72
3.3.1.3  Analyse granulométrique . . . .. ... ... ... ... ... .. 72
3.3.1.3.1 Présentationde laméthode . . . ... ... ... .... 72
3.3.1.3.2  Application aux échantillons chargés de SiO, . . . . .. 75
3.3.1.3.3  Application aux échantillons chargés de 7iO, . . . . . . 77
3.3.2 Echantillonsbasiques . . . . . . ... ... ... 79
3.3.2.1 Premiéres constatations pour les échantillons chargés de SiO, . . . 79
3.3.2.2  Analyse granulométrique pour les échantillons chargés de SiO, . . 80
3.3.2.3  Premicres constatations pour les échantillons chargés de 7iO, . . . 81
3.3.2.4  Analyse granulométrique pour les échantillons chargés de Ti0O, . . 81
3.4 Résultats SANS . . . . . L e 82
34.1 Résultats . . . . ... 82
3.4.2 Dimensions fractales . . . . . . . .. ... L 82
343 Maximumdecorrélation . . . . ... ..o 83
344 Rayondegiration . . . . . . . . ... Lo 85




TABLE DES MATIERES

4 Interaction PDMS-charge in situ

4.1

4.2

4.3

4.4

Techniques expérimentales . . . . . . . . . . .. .. ...
4.1.1 DSC: Analyse calorimétrique différentielle . . . . . . . ... ... ... ..
4.1.2 Gonflement des réseaux élastomeres chargés . . . . . . ... .. ... ...
Etude de la mobilité du PDMS par DSC : influence des charges in situ sur la cristalli-
sation et la fusiondu PDMS . . . . . . ... oL oo
4.2.1 Généralités sur la cristallisation, la transition vitreuse et la fusion. . . . . . .
4.2.2 Etude des différentes transitions : transition vitreuse, cristallisation et fusion .
4.2.2.1 Echantillonnon-chargé . ... ... ... ... ... .......

4222 Transition VItreuse . . . . . . . . . . . oo i e

4.2.3 Influence des charges générées in situ sur la cristallisation du PDMS . . . . .
4.23.1 Thermogrammes de cristallisation . . . . ... ... ... ....

4.2.3.2  Evolution du taux de cristallinité avec la concentration en charge in

SIHU o o o e e e e e e e

4.2.3.3 Evolution de la température de cristallisation avec la concentration
enchargeinsitu . . . . . . ... o

424 Influence des charges in situ sur la fusiondu PDMS . . . . ... ... .. ..
4241 Thermogrammesde fusion . ... .................
Gonflement des matériaux chargés . . . . . . . . .. ... ... ... ... .....
4.3.1 Généralitésetrésultats . . . . . . ... oL oL
432 ModeledeKraus . . . ... ..o oo o
43.2.1 Présentationdumodele . . ... ... .. ... ... ... ...,

4.3.22 Applicationdumodele . ... ... ... ... ... ..
4.3.2.2.1  Application du modele aux systemes chargés de SiO; . .

4.3.2.22  Application du modele aux systemes chargés de TiO; . .

43223 Récapitulatif . . . ... ... ... ... ... ......

433 ModeledeLequeux. . . . . . . . . ...
4.3.3.1 Présentationdumodele . .. ... ... .. ... ...,

4.3.3.2 Application du modele sans couche immobilisée . . . . . . . . ..

4.3.3.3  Application du modele avec couche immobilisée . . . . . . . . ..
Compléments par RMN 'H et TSDC . . . . . . . ... .. ... ... ... ...

5 Dégradation thermiques des nanocomposites

5.1
52
53

54

Technique expérimentale . . . . . . . . . .. .. .. ... ... ...
Dégradation du PDMS non-chargé . . . . . .. ... ... ... ... ........
Dégradation des réseaux chargés . . . . . . . . . ... L. oL
5.3.1 Dégradation du PDMS chargé desilice . . ... ... ... ... ......
5.3.2 Dégradation du PDMS chargé a’oxyde de titane . . . . . . . ... ... ..
Comparaison SiO>-TiOr . . . . . . . . . o e e e e

6 Comportement mécanique des matériaux

6.1

6.2

6.3

Techniques expérimentales . . . . . . . . . . . ... ...
6.1.1 BEssaisdetractionsimple . . . . . . . .. ... . oL
6.1.2  Essai cyclique a déformation imposée croissante : Effet Mullins . . . . . . .
6.1.3 Etude du comportement dynamique aux faibles déformations . . . . . . . . .
Etude de traction simple . . . . . . . . ... ...
6.2.1 Comportement duréseaunonchargé . . . . ... ... ... ... ......
6.2.2 Comportement des réseaux chargés . . . .. ... ... ... ........
6.2.2.1 Premieres constatations : Echantillons catalysés parledA . . . . .

6.2.2.2 Influence de la nature du catalyseur utilisé pour la génération des
charges . . . . . . . .. e

6.2.2.3  Représentation de Mooney-Rivlin . . . . . ... ... ... ...

6.2.2.4 Effet dutaux de chargesurlemodule . . . . . . ... .. ... ..
Etudede leffet Mullins . . . . . . . . . .. .

121
123
124
125
125
131
136




TABLE DES MATIERES

6.3.1 Rappels sur 'interprétation de I’effet Mullins . . . . . ... ... ...... 155

6.3.2 Résultats . . . . . ... 157

6.3.2.1 Echantillon non-chargé . . ... ... ... .... . ... .. 157

6.3.2.2  Echantillons chargés desilice . . . .. ... ... ......... 158

6.3.2.3  Echantillons chargés d’oxyde de titane . . . . . ... ... .. .. 158

6.3.2.4  Etude comparative de I’endommagement a méme taux de charge . 159

6.3.3 Etude de I’effet Mullins a différentes températures . . . . . . . .. ... .. 160

6.4 FEtudedeleffetPayne . . . . . . . . . . . . . ... .. ... .. 166
6.4.1 Rappels sur I'interprétation de ’effet Payne . . . . . . . ... ... ... .. 166

6.4.2 Résultatsetdiscussions . . . . . . . . ... oo 167

6.4.2.1 Echantillons chargésde SiO, . . . ... ... ... ... ..... 167

6.4.2.2  Echantillons chargésde TiO> . . . . . .. ... .. ... ..... 169

Conclusions et perspectives 175
Résumé 179
Abstract 181
Bibliographie : table compléete 183
Bibliographie du Chapitre 1 . . . . . . . . . . . . . . . .. 187
Bibliographiedu Chapitre 2 . . . . . . . . . . . .. L 189
Bibliographie du Chapitre 3 . . . . . . . . . . . . . . e 191
Bibliographie du Chapitre 4 . . . . . . . . . . . .. L 193
Bibliographiedu Chapitre 5. . . . . . . . . . ... L 195
Bibliographiedu Chapitre 6 . . . . . . . . . . . . . . . . e 198




Chapitre 1

Généralités

Sommaire

1.1 Elastomeres siliconés : Poly(diméthylsiloxane) . ................. 7
1.2 Elasticité caoutchoutique . . . . . . . ... i i ittt e e 8
1.2.1 Modeleaffine . . . . ... ... ... 8

1.22 Modele fantbme . . . . . . ... 8

1.2.3  Modele des jonctions contraintes . . . . . . . . ... ... 9

1.2.4 Modele semi-empirique de Mooney-Rivlin . . . .. ... ... ... ... 9

1.2.5 Modele de Rubinstein et Panyukov . . . . . ... ... 0oL 9

1.3 Renforcement . . ... ... .. ..ttt 9
1.4 Phénomenes de dissipationd’énergie. . . . . . . . ... i e e 11
141 EffetPayne . . .. . ... ... 11

142 EffetMullins . . . . ... ... 12

1.5 Synthese des particules minérales par voiesol-gel . ............... 13
1.5.1 Mécanisme de formation des gels polymériques . . . . . . ... ... ... 13
1.5.1.1 Mécanisme réactionnel . . . . ... ... ... .. ... ... . 14

1.5.1.2  Nature de ’atome métallique . . . . ... ... ... ...... 17

1.5.1.3 Nature des groupements alkyles . . . . . . ... ... ...... 17

1.5.1.4 Influence du catalyseuretdupH . ... ... ... ... ... 17

1.5.1.5 Influence delaquantit¢td’eau . . . . . ... ... ... ..... 18

1.5.2 Géométrie fractale . . . . . . .. ... 19

1.5.3 Processus de croissance . . . . . . . . ... ..o 20
1.5.3.1 Processus de croissance a I’équilibre . . . . . .. ... ... .. 20

1.5.3.2  Processus cinétique de croissance . . . . . . . . . ... ... .. 20

1.6 Lescharges . . . . . . o v v i i i i i ittt et et oot t et oo e e 22
1.6.1 Lasilice . . . . . . . .. . 22
1.6.1.1 Chimie de surface de lasilice . . . . ... ... ... ...... 22

1.6.1.2  Structure chimique de lasilice . .. .. ... .......... 25

1.6.2 DLoxydedetitane . . . . . . . .. ... ... ... 26
1.6.2.1 Chimie de surfacede TiO, . . . ... ... . ... .. ..... 26

1.6.2.2 Applicationsde TiOy . . . . . . . . ... 28

1.7 Matériaux nanocomposites . . . . .« v v v v et i e e e e e e e e e e e e e 28
1.7.1 Définition . . . . . . . ... 28

1.7.2  Différents nanocomposites . . . . . . . . . . ... .o 29
1.7.2.1  Nanocomposites a base de nanotubes de carbone . . . . . . . . . 29

1.7.2.2  Nanocomposites a base de nano-feuillets . . . . . .. ... ... 29

1.7.2.3  Nanocomposites a base de nanoparticules sphériques . . . . . . 30

1.7.3 Réseaux interpénétrés . . . . . . . . . . . ... 31




1. GENERALITES




1.1. ELASTOMERES SILICONES : POLY(DIMETHYLSILOXANE)

1.1 Elastomeres siliconés : Poly(diméthylsiloxane)
Les élastomeres siliconés sont des systémes polymeres tres étudiés. Les silicones ou polyorga-

nosiloxanes sont de formule R'(SiOR,)R’. Le plus étudié d’entre eux est le poly(diméthylsiloxane)
(PDMS). 1l est constitué d’unités monomeres de masse molaire 74g.mol~"! et de formule :

ClL
—§i—0-

CH;

FiGure 1.1 — Motif du PDMS
Initialement vers 1940, le PDMS était utilisé uniquement dans 1’isolation. Depuis, son utilisation
s’est diversifiée. Cette diversification est due aux propriétés suivantes [1] :

1= Biocompatibilité ;

1 Faible évolution des propriétés physiques (viscosité, propriétés diélectriques, capacité ther-
mique, etc...) avec la température ;

1= [solation thermique ;

1= Hydrophobie et perméabilité aux petites molécules O, et CO; ;

=z Résistance aux UV ;

1= [nertie chimique a 1I’oxydation et I’hydrolyse due a la solidité des liaisons Si— O et Si— C.
Sa configuration géométrique (le plus grand angle Si — O — Si est de 143°, la distance interatomique
Si— O mesure 0.164nm) et I’absence de substituant sur I’atome d’oxygene lui conferent une chaine
flexible et mobile. Ces caractéristiques de la chaine entrainent, en plus des propriétés citées plus haut,

un comportement élastique lorsque le PDMS est réticulé. Nous rappellerons aussi quelques notions
essentielles concernant I’élasticité caoutchoutique.

Caractéristiques PDMS
Densité 0,97g.cm™
Température de transition vitreuse ~ -123°
Température de fusion ~ -45°C
Tension superficielle(mN.m™") 21
Indice de réfraction 1,4

TABLE 1.1 — Caractéristiques principales du PDMS

Néanmoins le PDMS présente des propriétés mécaniques faibles ainsi qu’en témoigne la courbe
force-allongement représentée sur la figure 1.2. Le module élastique et les caractéristiques de rup-
ture (déformation et contrainte a la rupture) peuvent étre significativement améliorés par I’ajout de
particules minérales. A I’inverse, le caoutchouc naturel qui cristallise sous traction, présente un auto-
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renforcement qui se caractérise par une forte remontée de la contrainte aux grandes déformations.

12 - ) I T
—&— PDOMS non charge : : :
-B— caoutchouc naturel : : :
® : é .y
= : : : : : Lo
i : é : : :
& é : é z : /
M : : : :
g - I e
E a4 b LB |
] 5 : § : EF/ g
I - e
S| : '
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zen %

FIGURE 1.2 — Comparaison des propriétés mécaniques du PDMS pur et du caoutchouc naturel

1.2 [Elasticité caoutchoutique

L élasticité caoutchoutique est essentiellement de nature entropique. Elle peut permettre d’étudier
le comportement de matériaux capables de supporter des déformations importantes et réversibles.
L’étude du PDMS entre dans ce cadre la. En effet, le PDMS se caractérise par une température de
transition vitreuse tres basse (T = —123°C) qui résulte de la grande flexibilité et de la mobilité de ses
chaines. Quelques notions simples de 1’élasticité caouchoutique sont abordées ci-dessous au travers
des principaux modeles.

1.2.1 Modeéele affine

C’est un modele développé par Kuhn, Wall et Flory [2]. Il repose sur le fait que le réseau est
considéré idéal. Il n’existe pas d’interactions entre les chaines en dehors des jonctions et le déplace-
ment des jonctions par rapport a la déformation macroscopique est affine et se fait a volume constant.
L’équation suivante donne la contrainte nominale en fonction de la déformation sous ces conditions.

F  NkT 1
=—

O nom = S_O Vo - ﬁ

(1.1

F est la force exercée et S la section initiale de 1’échantillon.
A= LLO est ’allongement macroscopique de 1’échantillon et N le nombre de chalnes du réseau.

1.2.2 Mode¢le fantome

Dans un réseau fantdme, les jonctions et les chaines fluctuent au cours du temps sans étre génées
par la présence des chaines voisines. Les positions moyennes des jonctions varient linéairement avec
la déformation macroscopique et I’amplitude des fluctuations ne dépend pas de 1’état de déformation
[3]. Dans ces conditions, 1’équation de la contrainte nominale s’écrit :

2 NkT 1

Onom = (1 = =)——(1

i -3 (1.2)

avec f est la fonctionnalité des jonctions
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1.2.3 Modéele des jonctions contraintes

Aussi connu sous le nom de modele de Flory - Erman [4], ce modele s applique aux réseaux
réels qui présentent un comportement intermédiaire entre les deux cas extrémes. Ce modele prédit
une variation du module avec la déformation. Aux faibles taux de déformation, les contraintes sont
importantes alors qu’aux taux de déformation élevés, les effets des contraintes sont moindres et le
réseau tend vers un comportement fantdme.

1.2.4 Modéle semi-empirique de Mooney-Rivlin

C’est la constatation de la différence entre les données expérimentales et les prévisions des mo-
deles affine et fantdme concernant I’évolution de la contrainte réduite en fonction de la déformation
qui justifie son élaboration. Ainsi Mooney et Rivlin [S]ont proposé I’équation semi-empirique :

T vrai C
Cretuie = 57 = 2AC1 + =) (13)

2Cy et 2C, sont des constantes indépendantes de la déformation et n’ont pas a priori de sens physique.
2(C; + Cy) est une approximation du module aux faibles déformations (modele affine)

et

2C1 une approximation du module aux fortes élongations (réseau fantome).

1.2.5 Modéele de Rubinstein et Panyukov

C’est un nouveau modele de comportement élastique non-linéaire [6]. II prend en compte la dé-
pendance en déformation du confinement des chaines. Ils ont réécrit I’équation de Mooney sous la
forme suivante :

G,
+
0.744+0.61471/2 - 0.35

O réduite = Ge (L.4)

avec :
G, est le module fantdme

et

G, est le module du réseau enchevétré.

1.3 Renforcement

La figure 1.3 présente 1I’amélioration des propriétés mécaniques induites par I’introduction de
particules a une matrice silicone par rapport a ces propriétés intrinseques. Le module élastique, La
résistance a la déchirure et les caractéristiques de rupture (déformation et contrainte a la rupture) sont
améliorés [7, 8], ce sont ces effets qui définissent le renforcement.
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FiGURE 1.3 — Influence de I’ajout de charge sur les propriétés mécaniques d’un réseau silicone

Pour prédire le module élastique des matériaux renforcés, plusieurs modeles ont vu le jour. La
plupart d’entre eux est inspirée de 1’équation d’Einstein qui porte sur la viscosité d’une suspension de
particules. Ce modele relie la viscosité a la fraction volumique de charge (équation 1.5) et est basé
sur I’effet hydrodynamique induit par la présence des particules.

1 =no(l +2.5¢) (1.5)

¢ est la fraction volumique.
Dans I’équation 1.5, la viscosité n est remplacée par le module élastique E pour donner 1’équation
d’Einstein - Swallwood [9] :

E = Eo(1 +2.5¢) (1.6)

Ey est le module €lastique de la matrice non-chargée.
Guth et Gold [10] ont modifié I’équation d’Einstein-Swallwood pour prendre en compte les fractions
volumiques élevées et ont ajouté un terme d’interactions entre particules.

E = Eo(1 +2.5¢ + 14.1¢%) (1.7)

Cette équation ne prend en compte que I’effet hydrodynamique c’est-a-dire les charges sont considé-
rées inertes et il n’y a pas d’interactions physico-chimiques. Beaucoup d’études ont montré une grande
divergence entre le module élastique estimé par cette équation et les mesures a forts taux de charge
[11, 12]. Des les premicres concentrations de silice, des valeurs de module au-dessus de celles calcu-
lées par le modele de Guth et Gold sont observées. Cette divergence avec I’équation de Guth et Gold
était prévisible. En effet, cette équation ne prend pas en compte 1’existence de liaisons chimiques entre
la charge et la matrice qui se traduit par I’augmentation des points d’ancrage c’est-a-dire la densité
de réticulation et du module élastique. Une formulation tres intéressante de 1’effet de renforcement a
été donnée par Bokobza et Rapoport [14], qui ont défini le module élastique d’un élastomere chargé
comme le produit du module du non-chargé Gy et de deux facteurs X et Y :

G = GoXY (1.8)

GoX étant la théorie de Guth et Gold qui n’a trait qu’a I’effet hydrodynamique, et Y représente les
interactions charge-matrice.
Un autre parametre a prendre en compte est la dispersion des charges au sein de la matrice. Dans le
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1.4. PHENOMENES DE DISSIPATION D’ENERGIE

cas ou on a affaire a des agrégats structurés, une partie de la matrice peut étre piégée en leurs seins :
c’est la gomme occluse. Cette partie de polymere ne subirait plus I’effet de sollicitations mécaniques
donc ne participerait pas a la déformation mécanique. Ainsi, il est nécessaire de modifier la fraction
volumique de charge pour utiliser une fraction volumique de charge dite efficace. A cela s’ajoute le
fait que quand le taux de charge augmente, I’arrangement des particules en chemin continu d’agrégats
(percolation) apporte une contribution au module élastique.

La complexité du probleme due a la diversité des parametres (dispersion, nature de la charge, matrice,
méthode de synthese,...) fait que beaucoup d’autres modeles ont vu le jour pour se rapprocher des ré-
sultats expérimentaux. Parmi ces modeles, on peut citer celui de Kerner qui sera présenté au chapitre
6.

1.4 Phénomenes de dissipation d’énergie

1.4.1 Effet Payne

Phénomene caractéristique des élastomeres chargés, 1’effet Payne est la non-linéarité du compor-
tement viscoélastique qui apparait a faible déformation (¢ < 50%). Aux faibles déformations, on
observe le plateau G,. Lorsque la déformation augmente, le module de conservation G chute jusqu’a
une valeur G7, ou elle se stabilise. La figure 1.4 montre I’évolution de G’ (module de conservation),
G"(module de perte) et tand (déphasage entre contrainte et déformation) au cours de ce phénomene.
tané est défini par :

’

tand = — 1.9
ans = 2 (1.9)

La chute du module de conservation coincide avec un maximum du module de perte G" traduisant une
importante dissipation d’énergie.

e ('
o G"xl0
100 0,13
allt = Seseres, ST, 3
[ b/ & — 3 .12
¢ ° 4 0.12
[: % 4 4 3
500* b . A & 4 o
= ;ﬂ %% 4 7
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FIGURE 1.4 — Effet Payne [13]

L’effet Payne dépend de parametres tels que la température, le taux de charge, 1’état de dispersion
et la nature de la charge. La figure 1.5 montre I’influence du taux de silice dans le PDMS sur I’effet
Payne.
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1.4.2 Effet Mullins
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FIGURE 1.5 — Influence du taux de silice sur ’effet Payne [13]

Il est interprété comme un processus de désagglomération, réagglomération du réseau de charge
ou des mécanismes mis en jeu a I’interface charge-matrice (adsorption et désorption de 1’élastomere,
libération de la gomme occluse inter-agrégats). Nous reviendrons plus largement sur I’interprétation
de I’effet et discuterons nos résultats sur I’effet Payne au chapitre 6.

Aux grandes déformations, le comportement mécanique des élastomeres chargés est modifié apres
I’application d’une premiere extension. Lors de la seconde traction, 1’élastomere chargé présente un
“ramollissement de contrainte “appelé effet Mullins (figure 1.6).

— Traction 1
-=="- Traction 2

1et2

N
.
R

FIGURE 1.6 — Effet Mullins

Plusieurs théories ont été avancées pour tenter d’expliquer ce phénomene. Une de ces théories
considere que lors de la premiere traction, il y a rupture ou glissement de chaines liées a la charge
[15, 16] du fait de la distribution en longueur des chaines inter-particulaires. A chaque déformation,
un certain nombre atteint leur extensibilité limite (figure 1.7). Ainsi, le nombre de points de réticula-
tion efficace diminue, expliquant cet abaissement de la contrainte lors de la seconde traction.
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1.5. SYNTHESE DES PARTICULES MINERALES PAR VOIE SOL-GEL

FIGURE 1.7 — Modéle de Bueche

Une autre théorie relie ’effet Mullins aux phénomenes & I'interface charge-matrice [17]. Cette
théorie est basée sur un mécanisme de glissements des chaines adsorbées a I’interface sur la surface
de la charge (figure 1.8).

glissement A glissement

-~ @ 40000 e

glissement jusqu'a détachement de chaines

FiGure 1.8 — Modele de Dannenberg

Nous reviendrons plus en détail sur les interprétations de 1’effet Mullins au chapitre 6.

1.5 Synthese des particules minérales par voie sol-gel

Le procédé sol-gel a été mis en ceuvre en 1864 par Thomas Graham [18] en étudiant des gels de
silicium. Il consiste a transformer un mélange de précurseurs liquides en solide par des réactions ayant
lieu a température ambiante. Ces précurseurs sont nommés sol et peuvent étre de deux natures :

1= Des particules colloidales dispersées dans un liquide ;

1= Des précurseurs organométalliques.

C’est I’agrégation ou la polymérisation de ces précurseurs qui aboutit a la formation d’un solide stable
appelé gel. En fonction du type de précurseur utilisé, on obtient des gels colloidaux ou des gels poly-
mériques.

Notre travail porte essentiellement sur les gels polymériques.

1.5.1 Mécanisme de formation des gels polymériques

La synthese de ces gels est basée sur ’hydrolyse et la condensation d’un alcoxyde métallique
M(OR),, en présence d’un catalyseur neutre, acide ou basique. Le processus sol-gel est décrit par les
trois réactions suivantes :

13
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Hydrolyse

M(CR), + H;0O —- M(CH), + 4RCH
Condensation
M—CH+H —M — M——0——MFHO

Et/ou
M—CH + RO M = W —0 ——M +ROH

FIGURE 1.9 — Mécanismes procédé sol-gel

Ce sont les taux relatifs d’hydrolyse Ky et de condensation K¢ qui déterminent la structure et la
morphologie des produits finaux. La contribution de ces différentes réactions dépend de parametres
tels que la nature de 1’alcoxyde (I’atome de métal, la nature du groupement alkyl et la complexité
moléculaire), du taux d’hydrolyse r = [?AZ,IO] du choix du catalyseur et sa concentration (pH), du
solvant si nécessaire et de la température. Dans notre travail, nous utiliserons deux alcoxydes : un a

base de métal de transition Ti et un a base de métal du groupe IV Si.

1.5.1.1 Mécanisme réactionnel

1.5.1.1.1 Hydrolyse
L hydrolyse de I’alcoxyde métallique commence des 1’apport d’eau au systeme. Elle est matérialisée
par la réaction suivante :

M(OR)4 +4H,0 < M(OH) + 4ROH (1.10)

En I’absence de catalyseur, cette réaction est une substitution nucléophile qui commence par la fixation
d’une molécule d’eau sur le métal (1) avec un transfert de proton (2) et au final un départ d’un groupe
ROH (3) comme indiqué sur la figure 1.10.

\ " o |
i OR (_\ t!’ @, {r?f[ / . 0H H\
s RN [ gp e
\@H/O-DTL_OR . / \%_OR R/ (!R\OR —® ril OR+ /0
H/ | |\0R oR R
OR OR .
\ -

F1GURE 1.10 — Mécanisme d’hydrolyse des alcoxydes M(OR),

La vitesse d’hydrolyse est trés dépendante du catalyseur (acide, basique, neutre), de la quantité
d’eau et du métal central.

1.5.1.1.2 Condensation
La condensation peut se faire selon plusieurs processus : alcoxolation, oxolation, alcoolation et ola-
tion. Les conditions expérimentales déterminent la réaction qui est favorisée parmi ces processus.
C’est aussi une substitution nucléophile mais cette fois-ci, c’est un intermédiaire réactionnel (un li-
gand hydroxo) qui joue le role de molécule attaquante. Nous présentons les mécanismes des réactions
d’alcoxolation, d’oxolation, alcoolation et d’olation.
1= [’alcoxolation
L alcoxolation se produit entre deux alcoxydes dont I’un seulement est partiellement hydrolysé.
Son mécanisme réactionnel est le suivant :

14



1.5. SYNTHESE DES PARTICULES MINERALES PAR VOIE SOL-GEL

OR—NM—OR + RO—M—OR ———— B N /=0R
OR R l i
OR
B Ho

o TR -:f|:-R RO - C O -
O 3 o W O
o 4+ RO—M~ TM—OR —=—=— | RO—M 2 -
R/ | J) RO ik
OR R OR

FIGURE 1.11 — Mécanisme d’alcoxolation des alocoxydes M(OR),,

1= [’oxolation
L’ oxolation se produit entre deux alcoxydes partiellement hydrolysés avec départ d’une molé-
cule d’eau. Le mécanisme réactionnel de 1’oxolation est le suivant :

[ —1
- H
A Ao
I 1 RO\ o2 :OH
OR—M—OR + RO—M—0OH ————— o \ =
RO/ @M\—OR
OR R l OR
OR
1 o
. ‘-TR TR RO o COHH
O s
No 4 RO—NT M—OR ——— RO——M \‘M—ou
l_]/ | J) RO ik
OR R |_ OR

FIGURE 1.12 — Mécanisme d’oxolation des alocoxydes M(OR),,

L’alcoolation et 1’olation sont des réactions de polymérisation par coordination. Elles se pro-
duisent lorsque la coordination du métal (N-z est différent de 0, N étant le nombre de coordina-
tion du métal central et z son état d’oxydation) n’est pas satisfaite sous sa forme alcoxyde.

= Alcoolation
L’alcoolation se produit entre deux groupes alcoxydes non-hydrolysés.
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FIGURE 1.13 — Mécanisme d’alcoolation des alocoxydes M(OR),,

1= Olation
L olation se produit lorsque I’insaturation de coordination N — Z du centre métallique est supé-
rieur a 0. La figure 1.14 donne le mécanisme de I’olation.
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FiGURE 1.14 — Mécanisme d’olation des alocoxydes M(OR),,

Les réactions d’hydrolyse et de condensation sont en concurrence dans la transformation des précur-
seurs alcoxydes métalliques en oxydes métalliques. La prédominance de 1’une ou de I’autre réaction
influence fortement la structure et la morphologie de 1’oxyde final. Le fait qu’une de ces réactions soit
favorisée dépend des conditions expérimentales notamment de parametres internes (nature de I’atome
métallique, des groupements alkyles et la structure des précurseurs moléculaires) et externes (nature
du catalyseur, taux d’hydrolyse etc...).
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1.5.1.2 Nature de ’atome métallique

Le titane appartient au groupe des éléments de transition du tableau de classification de Mendelev
alors que le silicium Si est un élément du groupe IV. Plusieurs éléments différencient les alcoxydes
métalliques du groupe des éléments de transition de ceux siliconés du groupe 1V.

(1) La plus faible électronégativité des métaux de transition et leur caractere plus électrophile par

rapport au silicium (Tableau 1.2) rendent les alcoxydes a base de métaux de transition plus
sensibles a I’hydrolyse, la condensation et aux autres réactions nucléophiles.

Eléments | Ey oM r(nm) | N
Si 1.74 | +0.32 | 026 | 4
Ti 1.32 | +0.60 | 0.61 | 6

TaBLE 1.2 — Caractéristiques physiques des centres métalliques avec Ey : électronégativité du métal, 5, : charge
partielle, r : rayon ionique, N : nombre de coordination maximum de métaux tétravalents (Z=4) [19]

(i1) Les métaux de transition présentent souvent plusieurs états de coordination stables, et quand
un état est instable, ils sont capables d’étendre leur coordination via une association nucléophile.

(iii)) Un contrdle accru de I’humidité et de 1’état d’hydrolyse est nécessaire pour les alcoxydes a
base de métaux de transition en vue de la préparation de gels homogenes plutdt que de précipi-
tés.

(iiii) La rapidité des réactions nucléophiles rend fondamentalement plus difficile 1’étude des réac-
tions d’hydrolyse des alcoxydes a métaux de transition par rapport aux alcoxydes métalliques
du silicium.

1.5.1.3 Nature des groupements alkyles

Il a été montré que la vitesse d’hydrolyse décroit lorsque la taille des substituants augmente aussi
bien pour les alcoxydes de silicium [20, 23, 24, 25] que pour les alcoxydes de titane [26]. Livage et al.
[19] déterminent la distribution de charge partielle dans 1’alcoxyde et déduisent que 1’augmentation
de la taille des substituants entraine une diminution de la charge partielle positive sur les centres
métalliques et sur I’atome d’hydrogene (tableau 1.3). Ils relient cette diminution de la charge partielle
a la sensibilité & I’hydrolyse.

R 3(Ti) | 8(OR) | 8(H) | 8(Si) | 8(OR) | d(H) | ky10°M's—1[H* ]!
CH; +0.66 | -0.16 | +0.12 || +0.36 | -0.09 | +0.14 -
C»H; +0.63 | -0.16 | +0.10 || +0.32 | -0.08 | +0.11 5.1
n—C4Hy | +0.61 | -0.15 | +0.09 || +0.30 | -0.08 | +0.09 1.9
n—CeH 3 | +0.60 | -0.15 | +0.08 || +0.29 | -0.07 | +0.08 0.83
n—CoH\9 | +0.59 | -0.15 | +0.07 || +0.28 | -0.07 | +0.08 0.3
Ti(OR)4 Si(OR)4

TaBLE 1.3 — Distribution de charges dans les alcoxydes Ti(OR)4 et Si(OR), [19]

Donc lorsque la taille du groupement alkyl augmente, la charge partielle sur le métal diminue et la
vitesse d’hydrolyse s’en trouve ralentir.

1.5.1.4 Influence du catalyseur et du pH

Une facon d’affecter les vitesses relatives d’hydrolyse et de condensation est de jouer sur le pH en
utilisant un catalyseur acide (HCl) ou basique (NH4OH).
Pour une catalyse acide, un groupe alcoxyde portant une charge partielle négative est facilement pro-
toné. La densité électronique du centre métallique est diminuée ce qui le rend encore plus électrophile
et la protonation augmente le caractére nucléofuge d’un groupe partant. Ce type de catalyse améliore
la cinétique de production du groupe partant. Dans ces conditions, tous les groupes OR sont hydrolysés
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si une quantité d’eau suffisante est ajoutée. Pour Livage et al. [19] en présence de H3O" la condensa-
tion se produit sur les intermédiaires M(OH),(OR)z — x) qui se sont formés rapidement.

La catalyse basique n’a pas le méme effet sur les alcoxydes de silicium et de titane. L’utilisation de
NH4OH comme catalyseur pour les alcoxydes de silicium active I’hydrolyse. C’est dii a I’activation
nucléophile du silicium par la paire libre de 1’azote [20, 21]. Inversement Bradley [22] trouve que
I’utilisation de NaOH comme catalyseur rend plus difficile I’hydrolyse de Ti(OBu)4 par rapport a une
catalyse neutre ou acide. Mais Wang et Mark [72] considerent que NH4OH est le meilleur catalyseur
pour générer in situ TiO, dans une matrice PDMS. Ils obtiennent des forts taux de charge pour des
temps de gonflement assez courts.

1.5.1.5 Influence de la quantité d’eau
Le parametre qui matérialise I’influence de la quantité d’eau est le taux d’hydrolyse h défini par :

h = _LH01 (1.11)
[M(OR).]

Cette quantité intervient dans le déroulement et la compétition entre les réactions d’hydrolyse et de
condensation et donc sur la structure et la morphologie des produits finaux. Généralement un rapport
r important favorise I’étape d’hydrolyse [27, 28].
Pour les alcoxydes de silicium, dans des proportions sous steechiométriques en eau (r << 2), le mé-
canisme de condensation par départ d’alcool est favorisé, tandis que le départ d’eau est largement
favorisé pour r > 2 [28].
Pour les alcoxydes a base de métaux de transition (Ti, Zr), trois principaux domaines sont observés
[19]:

h <1 Dans ce domaine, la condensation est principalement gouvernée par les réactions d’alco-
lation et I’alcoxolation. La fonctionnalité du précurseur envers I’alcoxolation est toujours infé-
rieure a 1, alors que pour 1’alcoolation la fonctionnalité peut aller jusqu’a z-1 (soit trois molé-
cules d’eau pour un métal tétravalent). L hydrolyse est précisément controlée, il n’y a aucune
précipitation, ni gélation (il n’y a pas d’exces local d’eau).

1 < h <z Livage et al. [19] pour analyser I’effet du taux d’hydrolyse ont donné la valeur des
gradients de charge dans 1’iso-propoxyde de titane comme exemple. Ils remarquent a partir de
ces valeurs que la premiere étape d’hydrolyse se produit pour 6(OR) > 0 et 6(Ti) > 0. En
raison de la charge positive sur ‘PrOH, ce sont les mécanismes d’oxolation et d’alcoxolation
qui sont en concurrence. Dans ces conditions, les chaines de polymeres s’accordent avec le
modele linéaire ci-dessous :

(lJR OR OR

TMOH)OR), —— ***——M—0—M—0—M—=+++ + ROH

R R R

FiGure 1.15 —

De telles structures ont été obtenues par Boyd [29] et Winter [30] avec Ti(OBu)a.

Avec une hydrolyse plus poussée, la charge partielle des groupements alcoxy devient de plus
en plus positive. Ainsi, le transfert de proton peut devenir 1’étape limitante. L’hydrolyse ne peut
alors devenir compleéte méme pour h=4. C’est pour cette raison que I’oxolation devient tres
compétitive quand le nombre maximum de coordination du métal est satisfait (TMOS, TEOS).
Dans le cas des alcoxydes avec métaux de transition, I’olation peut agir préférentiellement car
les conditions de charges requises (6(OH) << 0, (M) >> 0, N — z >> 0) sont satisfaites.
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h >z Quand un exces d’eau est ajouté a 1’alcoxyde, des polymeres ramifiés, gels ou précipités
peuvent étre obtenus. Il a été observé que le taux d’hydrolyse [31, 32] influe fortement sur la
taille et la masse des macromolécules obtenues. Cette observation est valable aussi bien pour
les alcoxydes de silicium que pour ceux de titane. Par utilisation d’un exces d’eau, des poudres
mono-disperses de 7i0, sont obtenues par précipitation contrélée de Ti(OEt)4 [33]. Comme
la précipitation est un processus lent, c’est probablement I’olation et non 1’oxolation qui est le
mécanisme prépondérant pour la condensation.

1.5.2 Géométrie fractale

Au cours des dernieres années, la notion de fractale a ouvert la voie pour obtenir des réponses a la
plupart des questions concernant la géométrie des particules et la relation entre la forme, la structure
et les processus qui créent ces systemes. Ces systeémes conservent leur forme géométrique lorsque 1’on
change d’échelle, ils sont dits auto-similaires.

Les fractales sont des systemes géométriques de structures complexes dont la création ou la forme met
en jeu des regles utilisant le fractionnement. Elles sont a la base d’un nouveau systeme géométrique
permettant de représenter des objets tres irréguliers.

Dans les premieres approches de ces systemes désordonnés, le désordre était considéré comme une
perturbation d’un systeme idéal. L’hypothese, dans cette approche, est que ces différents systemes
héritent des propriétés physiques et chimiques des systemes idéaux, si les écarts avec les systemes
sont petits. Or la notion de fractale a prouvé son efficacité en traitant le probléeme comme intrinseque
plutdt qu’une perturbation.

Les particules fractales peuvent étre caractérisées par un seul parametre D, la dimension fractale, qui
est I’exposant qui permet de relier la masse M d’un objet a sa taille R (équation 1.14). La figure 1.16
montre la cinétique de croissance et les structures désordonnées trouvées pour diverses dimensions
fractales par simulation.

Cluster généré par une
croissance d'Eden a gauche et
son périmetre a droite. Le cluster
est poreux mais ne représente
pas une structure fractale, ni en
masse, ni en surface.

(a)

Cluster de méme masse que (a).

Il s'agit d'une structure fractale en
surface.
D:=1.3
Dp=2

Structure fractale en masse
Dn=182

F1GURE 1.16 — Exemple de structures de clusters de silice avec 2 gauche représentation des sites des siliciums et a
droite représentation des périmetres [35]

Les fractales les plus souvent évoquées sont la masse et la surface fractale. La masse fractale est
donnée par I’équation suivante :
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M « RP (1.12)

D peut varier de 1-3, avec 1 affecté a des structures linéaires et 3 pour les structures les plus denses.
La surface fractale se caractérise par une dimension fractale D qui relie la surface d’un objet a son
rayon :

S =adbs (1.13)

Ce type de fractale peut prendre n’importe quelle valeur entre 2 et 3. Pour D = 2, la surface de I’ objet
est uniformément lisse alors que D = 3 correspond & une surface rugueuse.

1.5.3 Processus de croissance
1.5.3.1 Processus de croissance a I’équilibre

Flory [36, 37] et Stockmayer [38] furent les premiers a proposer un modele pour décrire la poly-
mérisation des polymeres organiques. Ce modele est basé sur la formation au hasard de liaisons entre
fonctions réactives d’especes voisines sur un réseau infini. Ce modele a comme avantage de pouvoir
décrire certains résultats de diffusion de rayonnement aux petits angles pour des systémes fractales et
ouverts, le point gel mais ne permet pas de rendre compte de la formation de structures cycliques.
Pour pallier aux faiblesses du modele a I’équilibre, Stauffer [39] et De Gennes [40] ont proposé le
modele de percolation. Dans ce modele, les liaisons sont formées de maniere aléatoire entre noeuds
voisins sur un réseau d-dimensionnel. Cette approche permet de prédire la formation de cycles et les
volumes exclus sont pris en compte [41].

FIGURE 1.17 — Schématisation des théories de gélification (a) modéle de Flory (f=3) (b) percolation sur réseau carré

1.5.3.2 Processus cinétique de croissance

Les mécanismes cinétiques de croissance se déclinent en deux catégories de processus : croissance
"monomere-cluster" et "cluster-cluster”. Plusieurs études par simulation numérique ont été effectuées
en se basant sur ces mécanismes de croissance.

1.5.3.2.1 Croissance ''monomere-cluster"
Ce modele est limité par la diffusion des especes ou par la réaction et nécessite une source constante
de monomere dans le milieu réactionnel.
1z Modele d’Eden [42]
11 est utilisé assez souvent pour la modélisation de la croissance cellulaire. Il est basé sur ce
que I’on appelle le périmetre qui correspond a I’ensemble des sites inactifs plus proches voisins
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d’au moins un site actif. La régle consiste a choisir un site de facon aléatoire parmi les sites du
périmetre et le rendre actif.
Si on modélise le réseau par un ensemble de carrés, a I’étape initiale un carré est choisi au
milieu. Son périmetre constitue quatre sites inactifs. Ensuite un de ces sites est sélectionné au
hasard et rendu actif. Ce processus est limité par la taille du réseau ou le nombre d’itérations.
Le périmetre n’étant jamais vide, la croissance ne peut s’inhiber d’elle-mé&me.

= Modele Diffusion Limited Monomer Cluster Aggregation (DLMCA)
Dans le modele DLMCA ou "Witten-Sander", du nom des auteurs qui I’ont proposé en 1981, les
monomeres sont relachés un par un a partir de sites arbitrairement loin d’un cluster central. Les
monomeres ont un déplacement browmien et se lient au cluster au premier choc entre monomere
- cluster en formation.

1= Modele Reaction Limited Monomer-Cluster Aggregation (RLMCA)
Ce modele se différencie du modele DLMCA par I’existence d’une barriére pour la formation
des liaisons entre monomere et cluster. Ainsi, pour qu’un monomere se lie de maniere efficace
et irréversible a un cluster en formation il est nécessaire d’avoir plusieurs chocs.

Diffusion

Reaction

Limited

Ballistic

Limited

Monomer-Cluster

EDEN

-

D = 3.00

VOLD

k.

D =300

WITTEN-SANDER

RLCA

SUTHERLAND

Cluster-Cluster

D =2.09 D=1.95 D =1.80

FiGure 1.18 — Simulations de structures résultantes des différents modeéles de croissance [43]

1.5.3.2.2 Croissance "cluster-cluster"
Le modele de croissance cluster-cluster est le résultat d’une marche aléatoire des monomeres qui

forment une collection de clusters qui vont croitre en s’agrégeant entre eux. Ce modele est limité par
la diffusion ou la réaction :

1= Modele Diffusion Limited Cluster Aggregation (DLCA)
Les clusters s’accrochent de maniere irréversible des le premier choc. La dimension fractale
trouvée en simulation numérique est de 1.80.

= Modele Reaction Limited Cluster Aggregation (RLCA)
La probabilité d’accrochage est inférieure a un, il faut donc plusieurs chocs pour que les clusters
s’accrochent. Une dimension fractale de 2.09 est trouvée avec ce modele.

Contrairement au modele d’agrégation "monomere-cluster”, les structures fractales formées sont tres
ouvertes et ne possedent pas de centre évident. Le modele de croissance cluster-cluster est attendu
lorsqu’il n’existe pas de source de monomeres et lorsque la condensation entre especes faiblement
condensées et fortement condensées n’est pas favorisée.
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1.6 Les charges

La charge consiste en une phase rigide introduite de différentes manieres (mélangeage direct, gé-
nération in situ) pour améliorer les propriétés intrinseques des élastomeres. Les charges peuvent étre
de plusieurs natures selon leur géométrie : sphériques (SiO,, TiO;, noir de carbone...), filaments (na-
notubes de carbone), feuillets (argile). Elles sont caractérisées par :

1= Leur structure : C’est la maniere dont les particules sont organisées. On peut distinguer trois
échelles de structure : partant des particules élémentaires qui se regroupent sous ’effet des
forces colloidales lors de la syntheése pour donner naissance aux agrégats. Sous I’effet d attrac-
tions plus faibles, les agrégats conduisent a la formation d’agglomérats.

1= Leur surface spécifique : C’est le rapport entre la surface de la charge et sa masse. Elle peut
aller jusqu’a 400m? /g pour certaines silices.

1= Leur activité chimique : Elle rend compte de la compatibilité entre la charge et la matrice. Elle
influe fortement sur la dispersion et la formation d’interactions entre la matrice et la charge. Elle
est exprimée par I’énergie de surface qui détermine les interactions charge-charge et polymere-
charge par la formule :

y=7+y7 (1.14)

Le premier terme ¢ est la composante dispersive représentant les interactions entre la charge et
la matrice.

Le second terme ;" est la composante spécifique ou polaire dont dépendent souvent les inter-
actions charge-charge.

Nous détaillerons, dans ce qui suit, quelques caractéristiques de la silice et de 1’oxyde de titane qui
sont les deux charges utilisées dans ce travail.

1.6.1 Lasilice

La silice ou dioxyde de silicium, de formule générale SiO;, est composée de tétraedres SiO4
liés par leurs sommets mettant leurs atomes d’oxygene en commun. Elle peut étre d’origine naturelle
(dans les minéraux tels que le quartz), synthétique, amorphe (verre de silicium) ou cristalline (quartz,
tridymite, silices fibreuses ou lamellaires etc.).

1.6.1.1 Chimie de surface de la silice

La nature chimique de la surface d’une particule est un parametre fondamental dans le renforce-
ment des polymeres. Dans le cas de la silice, les groupements chimiques prépondérants en surface
sont les hydroxyles et I’eau physisorbée ou chimisorbée. Selon la maniere dont les hydroxyles sont ar-
rangés, on aboutit a plusieurs types de silanols en surface. Il existe trois classifications des différentes
structures :

i Une classification en Q" : Ce modele est basé sur la chimie du silicium. Les groupements sont
classés par le nombre n d’atomes d’oxygene liés a un atome central. La figure 1.19 récapitule
les différents groupements de surface de ce classement.
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FIiGURE 1.19 — Différents types de silanols (Q")

La RMN du silicium permet de mettre en évidence les différents sites de la silice. La figure
1.20 présente les massifs de silice en RMN 2°Si pour des PDMS chargés de 20 pce de silice
générée in situ en présence de deux types de catalyseurs [12].

— sllice "&tain" - 20pce
=0~ silice "basique” - 20pce

40 90 00 A0 a2 43
ppm

F1GURE 1.20 — Massif de silice pour des échantillons chargés de 20 pce de type “étain et “basique “[12]
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Sur la figure 1.20, on peut distinguer trois résonances : vers -90 ppm pour les silanols germinés
Q?, vers -100 ppm pour les silanols simples Q3 et -110 pour les Q*. La RMN 2°S i permet donc
de différencier les silanols Q" et méme fournir les concentrations relatives.

Par exemple pour de la silice générée in situ au sein d’une matrice PDMS, le tableau 1.4 [12]
donne les concentrations relatives trouvées pour différents taux de silice avec des catalyseurs a
base "d’étain" (diacétate de dibutyle étain : dA et dilaurate dibutyle étain : dL) .

Taux de silice (pce) | catalyseur utilisé | Q% (-94 ppm) | Q3 (-102 ppm) | O* (110 ppm)
60 dA 13% 44% 43%
40 dL 14% 42% 44%
45 dL 10% 47% 43%

TaBLE 1.4 — Décomposition du massif de la silice pour plusieurs échantillons “ étain”[12]

Fyfe et al. [49] trouvent un ratio entre les Q>,0° et Q% pour des gels commerciaux respec-
tivement de 58%, 37% et 6%. Toutes ces valeurs de concentrations montrent la diversité de
répartition des différents types de silanols selon leur mode d’obtention.

1 Une classification basée sur le type d’interactions entre hydroxyles de surface : Les hydroxyles
de surface peuvent s’associer par I’intermédiaire de liaisons hydrogenes, entre eux ou avec I’eau
de surface, d’ou I’existence de silanols libres tres disponibles et de silanols vicinaux moins
disponibles et moins réactifs (figure 1.21).

Hy

H v, v
D/ o /{'Jo/ &D
N NN\ \ __
51 5 51

51

Silanol 1so0lé Silanols vicinaux

FiGURE 1.21 — Différents types de silanols selon le type d’associations

1 Une classification basée sur le rapport a I’eau : L’eau s’adsorbe par liaisons hydrogenes sur
les silanols isolés et vicinaux (figure 1.22) avec une adsorption préférentielle sur les silanols
vicinaux.

H
/" \
0,
N
\\0 \\\ \H
Y H H A
H H 4
/ ", / / /’// Z, /
7 0 0 0
’ 0\ \ \
— i si —_— i ——
Silanols vicinaux silanol terminal ou 1solé

FIGURE 1.22 — Adsorption d’eau sur la surface de la silice

24



1.6. LES CHARGES

1.6.1.2 Structure chimique de la silice

En raison de son affinité avec les silicones du fait de la présence de la liaison Si-O, la silice est
la charge la plus couramment utilisée pour renforcer les silicones. Les atomes de silicium en surface
maintiennent leur coordination tétraédrique et les atomes d’oxygenes completent leur valence libre en
se liant a un atome d’hydrogeéne pour former un silanol. Les structures obtenues sont les suivantes :

Y AN

| 0 0 0 0
NN A
Silanol libre Silanediol Silanetriol pont siloxane

FiGure 1.23 — Différentes especes de siliciums dans la silice

Les silanols libres sont des groupements hydoxyles OH situés sur des sites silicium Q3. Ils peuvent
étre détectés par spectroscopie infrarouge avec un nombre d’onde autour de 3750cm ™",
Les silanols vicinaux sont des hydroxyles situés sur des sites Q3 contigus et peuvent interagir par des
liaisons hydrogenes.
Les silanols géminés sont deux groupes OH liés a un mé&me atome de silicium.
La densité surfacique de silanols est un parametre important, des études théoriques ont permis de dé-
terminer la densité de OH par nm?. La plus simple de ces théories élaborée par Iller [44] est basée
sur des considérations géométriques et la densité de S iO, amorphe. Sa théorie aboutit a la conclusion
qu’il devrait y avoir 7.8 atomes de silicium par nm? en surface ou trés proche de la surface. Il suppose
que ¢a devrait étre 7.8 groupes SiOH par nm? de surface. Cependant, Boehm [45] fait remarquer que
les atomes de silicium ne peuvent pas étre tous exactement en surface, certains doivent étre surfaciques
et d’autres internes, et, par conséquent seule la moitié des atomes de silicium porte des groupes OH
ce qui donne 3.90H/nm? de surface.
Iller [44] a également suggéré en se basant sur une densité et un indice de réfraction de la silice
amorphe proches de ceux de la cristobalite et de la tridymite que la concentration d’hydroxyles de
surface peut étre estimée a partir des structures cristallines. En choisissant la surface 1.0.0 de la cris-
tobalite cette méthode aboutit A 8OH/nm? et en appliquant la méme méthode a la tridymite elle donne
4.60H/nm?.
En plus de ces méthodes théoriques, des méthodes expérimentales sont aussi utilisées (infrarouge,
résonance magnétique nucléaire RMN, thermogravimétrie, méthodes chimiques). Par exemple, Zhu-
ravlev [46, 47] pour déterminer la quantité de OH par nm? et distinguer la surface et les OH utilise une
méthode d’échange deutéré [48]. Pour des essais sur une centaine d’échantillons, il trouve des valeurs
comprises entre 4 et 6 OH/nm?. Plus récemment, il [48] a montré que ce nombre pouvait atteindre 30
OH/nm?, en prenant en compte de la présence de silanols internes (figure 1.24).
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FIGURE 1.24 — Nombre d’hydroxyles par nm” en fonction de la surface pour plus de 170 silices rapportées dans la
littérature [48]

1.6.2 L’oxyde de titane

L’oxyde de titane existe sous plusieurs formes dont quatre naturelles : rutile, anatase, brookite et

TiO,(B). Quelques formes ont été synthétisées a haute pression dont TiO,(I1), TiO,(H) hollandite.
Parmi toutes ces formes, le rutile et 1’anatase sont les plus étudiés dans la recherche et dans I’industrie
chimique.
Ces deux structures (anatase, rutile) sont basées sur I’interconnexion d’octaeédre 7iOg. Dans ces deux
cas, I’atome de titane est entouré de six atomes d’oxygene. Ces deux structures se distinguent par la
maniere dont sont connectés les octaedres. Ils sont li€s par les arétes et les sommets dans le cas du
rutile et uniquement par les sommets pour I’anatase. La figure 1.25 donne la structure du rutile et de
I’anatase selon Linsebigler et al. [50] et les caractéristiques de la maille.

. A
Rutile a:,?_o: 1.9494 Anatase ¢Y|_°_|‘g34&
AP _
48P =1.9808 i =1.9804
TR 04,5934 o a=3.7844
b c=2.9594 o2, c=9.5154
244
. Eg=3.3eV
Eg=3.eV
pq=4.zsog/cm= =3.894 9/cm®

0 - -
AG°1 ==-212.6kcol/mole AGE=-211.4 kcal/mole

FIGURE 1.25 — Structure d’anatase et rutile [50](O O, @ Ti)

Plusieurs études ont été menées pour voir comment les différentes faces des octaedres réagissent
en présence d’une autre molécule surtout en présence d’eau. Il sera fait état dans le paragraphe suivant
de la maniere dont I’eau et les OH s’arrangent a la surface de 1’oxyde de titane.

1.6.2.1 Chimie de surface de 70,

La surface de T'iO, est capable d’adsorber, de dissocier ou de réagir (oxydant, réducteur) avec
plusieurs molécules organiques ou inorganiques sous certaines conditions. La plus importante d’entre
elles est la molécule d’eau qui peut étre adsorbée a la surface de 7i0, de maniere moléculaire ou
dissociative, ce qui détermine sa dispersibilité dans des solutions aqueuses ou non. Les résultats ex-
périmentaux et théoriques obtenus jusqu’a présent sur les détails de 1’adsorption sur 7O, ne font pas
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I’unanimité et sont parfois contradictoires. Les résultats obtenus a température ambiante sur 1’adsorp-
tion sur 7i0; :

1= a surface de Ti0, est completement inerte ;
= H,0 s’adsorbe seulement dissociativement ;
= H,0 s’adsorbe de maniere moléculaire seulement ;
1= pas de chimisorption pour H, O, ni pour OH.

Ces contradictions peuvent étre imputables aux différentes morphologies de TiO;, obtenues selon la
méthode de synthese.

Plusieurs études ont porté sur 1’adsorption d’eau, I’organisation des groupements hydroxyles et des
molécules d’eau a la surface de Ti0,. Nous en récapitulons quelques-unes ici.

Vittadini et al. [51] se sont intéressés a 1I’adsorption d’eau sur les surfaces (101) et (001) en fonction
du taux de couverture 6. Ils définissent & comme le ratio entre le nombre de molécules de H,O adsor-
bées et le nombre de surface de Ti coordonnée par cing sites. Pour la surface (101), I’adsorption est
moléculaire quel que soit 6. En revanche pour la surface (001), le type d’adsorption moléculaire ou
dissociative dépend de la valeur de 6. Pour 6 < 0.5, les molécules d’eau se dissocient spontanément
sur la surface alors que pour 6 > 0.5, les molécules d’eau sont adsorbées de maniere dissociative jus-
qu’a la moitié d’une monocouche et les molécules restantes forment des liaisons hydrogenes avec les
groupes OH de surface et les oxygenes pontés.

Des études expérimentales et théoriques [52, 53, 54] sur la surface (100) du rutile ont conclu a deux
types d’adsorption de 1’eau : dissociative et moléculaire et ceux indépendamment des mesures, des
défauts et des sites 77>* présents. Mais Langel et al. [55] n’arrivent pas 4 la méme conclusion pour la
méme surface. Arrouvel et al. [56] ont montré que 1’eau peut étre, en premier, chimisorbée dans un
état non dissocié sur un atome de titane, qui se comporte comme un acide de Lewis. L’eau peut ensuite
se dissocier sur un atome de titane et d’oxygene, site basique de Lewis, conduisant a la formation de
deux groupes hydroxyles a la surface. Il peut arriver qu’il y ait une physisorption des molécules d’eau
sur les groupes OH précédemment formés.

Apres cette adsorption, Nosaka et al. [57] ont proposé un arrangement des molécules d’eau a la sur-
face. Par des mesures de RMN du proton, ils suggerent une séparation des molécules adsorbées en
trois couches (figure 1.26). La couche I serait constituée de molécules d’eau ou de groupes hydroxyles
avec mobilité réduite prés de la surface, la couche II de molécules d’eau plus mobiles et la couche III
contiendrait les molécules d’eau les plus mobiles.

FiGURE 1.26 — Structure des couches d’eau sur une surface idéale de 7:0, déduite des observations en RMN du
proton d’apres [57]
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Bezrodna [58] propose une structure de 1’eau a la surface de TiO, (figure 1.27) en se basant
sur des résultats de spectroscopie infrarouge. En effet, la bande associée au mode de déformation
8(Ti—-0-H)a1200cm™" s’explique par trois types de OH en surface. La bande & 1222¢m ™! correspond
2 la vibration de groupes hydroxyles liés 2 des molécules d’eau physiorbées. Les bandes a 1137cm™!
et 1048cm™"! sont attribuées a des groupes OH formant des liaisons plus fortes avec des molécules
d’eau (molécules d’eau chimisorbées figure 1.27). La bande d’absorption & 3375¢m™! correspond 4 la
vibration de valence v(OH) de Ti—-OH avec lesquels I’eau forme des liaisons hydrogenes faibles. La
bande & 3120cm ™! correspond 4 I’eau fortement liée 4 la surface de 70, (chimisorption) [59].

H
| 0
JOTH N H
H H H
/ L4
0 ‘\ / 0
_L_ Physisorbed water _%_
H--0—H 0— H H Hew 0—H H
/| Y Y.
0 H H 0 0 H 0

NS

Chemisorbed watet

FIGURE 1.27 — Structure de I’eau sur la surface de T7i0, d’aprés [58]

1.6.2.2 Applications de 7i0,

L’oxyde de titane a beaucoup d’applications a cause de son inertie chimique, de sa non-toxicité,
de son faible cofit, de son haut indice de réfraction et en raison d’avantages liés aux propriétés de
sa surface. Il a été introduit dans I’industrie dans les années 1900, initialement pour remplacer les
pigments blancs toxiques. En effet, il est utilisé comme pigment blanc dans les peintures décoratives
ou architecturales pour les constructions en bois, les meubles et I’automobile. Ses applications se
sont beaucoup diversifiées. Il est aussi utilisé en photocatalyse, en cométologie, en pharmacie, comme
capteur de gaz, support ou promoteur de catalyse, etc...

1.7 Matériaux nanocomposites

1.7.1 Définition

Un nanocomposite est un composite dont le renfort a une dimension au moins a I’échelle nanomé-
trique, un composite étant un matériau constitué d’au moins deux phases combinant les avantages de
chacun de ses constituants tout en minimisant les inconvénients. A cette définition, on peut adjoindre
celle d’une classe particuliere de nanocomposites donnée par Sanchez : "Nous appellerons matériaux
hybrides tout systéme organominéral ou biominéral dans lequel I’une au moins des composantes, or-
ganique ou inorganique, se situe dans un domaine de taille compris entre le dixiéme de nanometre et
la dizaine de nanometres." Ces diverses composantes peuvent étre des molécules, des oligomeres ou
des polymeres, des agrégats, voire des particules. Ces matériaux sont donc des nanocomposites, voire
des composites a I’échelle moléculaire.
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1.7.2 Différents nanocomposites

Traditionnellement, le renforcement des polymeres se faisait par des particules microscopiques.
Dans les 20 dernieres années, les techniques expérimentales ont permis d’obtenir des particules de
TiO, et de SiO; ou d’autres particules de taille nanométrique. L’expérience a montré qu’au niveau
nanométrique, le renforcement offre de nouvelles propriétés optiques, électriques, physico-chimiques
qui permettent d’étendre les domaines d’applications des matériaux polymeres. Parmi tous les facteurs
qui peuvent intervenir dans le choix de la méthode de synthese, le facteur dominant est le choix de la
géométrie des nanocharges. En général elles sont classées en trois catégories :

= Une dimension : Les nanotubes qui ont un diametre inférieur a 100 nm et un facteur de forme
supérieur a 100. On peut citer dans cette catégorie les nanotubes de carbone mono-feuillets.
1= Deux dimensions : Ce sont en général des argiles lamellaires constitués de feuillets d’épaisseur
1 nm et un facteur de forme sur les deux dimensions autour de 25.
== Trois dimensions : Elles sont en général sphériques et ont des tailles inférieures a 100 nm.
Dans cette catégorie, nous avons les nano-particules de silice et d’oxyde de titane.
Pour chacune de ces catégories, nous présentons quelques études qui ont été menées.

1.7.2.1 Nanocomposites a base de nanotubes de carbone

Les nanotubes de carbone sont trés intéressants pour I’amélioration des propriétés mécaniques et

électriques des polymeres. Les inconvénients majeurs a leur utilisation sont I’existence de grandes
forces de Van der Walls entre nanotubes qui conduit a leur agglomération et leur faible solubilité dans
le plus grand nombre de solvants. Pour contourner ce probleme, une modification physique ou chi-
mique de la surface des nanotubes de carbone ou I'utilisation de surfactants sont des solutions tres
efficaces. La modification chimique consiste en la fonctionnalisation des nanotubes. Différentes va-
riétés de fonctionnalisation ont été utilis€ées comme la création de liaisons covalentes [60, 61], non
covalentes [62, 63, 64], par réaction nucléophile, des réactions de cycloaddition [65, 66] et des réac-
tions radicalaires.
Le mélange direct est une méthode utilisée pour synthétiser des polymeres composites. Des nano-
tubes multi-feuillets (MWNTS) ont été introduits avec succes dans des élastomeres comme le SBR
pour améliorer les propriétés mécaniques et électriques [67, 68]. Bokobza et al. [68] ont synthétisé des
polymere-MWNTSs et polymere-MWNTs fonctionnalisés par des groupements SH par mélange direct.
La polymérisation in situ de monomeres préformés est aussi une méthode assez souvent utilisée pour
créer de bons composites polymere. Par exemple, S. J Park et al. [69] ont synthétisé des nanocompo-
sites a base de polyméthylmétacrylate (PMMA) et MWNTs. Les MWNTS sont traités par une solution
3M HNOs3 a 60°C pendant 12 heures et une solution SM en HCI pendant 6 heures pour rendre les
MWNTs plus dispersables dans les solvants organiques usuels. Ensuite les MWNTs traités sont disper-
sés dans le méthylmetacrylate (MMA) liquide. Des ultrasons sont utilisés pour disperser les nanotubes
pendant 5 heures a 25°C. Finalement la polymérisation de la dispersion de MMA/MWNTs est conduit
a 65°C en utilisant le 2 2-azoisobutyronitrile comme initiateur. Cette méthode donne une dispersion
de MWNTs/PMMA nanocomposite avec des tailles de particule autour de 38 nm.

1.7.2.2 Nanocomposites a base de nano-feuillets

Les charges 2D les plus utilisées sont les feuillets de silice, on peut citer aussi d’autres charges 2D
comme le mica, le talc, etc.. Selon la qualité de la dispersion, trois types de nanocomposites peuvent
étre obtenus (figure 1.28) [70] :

1= |e polymere n’est pas capable de s’intercaler entre les feuillets de silicate, on obtient une

séparation de phase. Ce type de composite a des propriétés similaires & un microcomposite
traditionnel.

1 Une structure dans laquelle les chaines sont intercalées entre les couches de silicate.

1 Les feuillets de silicate sont completement et uniformément dispersés dans la matrice poly-

mere, cela aboutit & une structure exfoliée. C’est une structure tres intéressante du fait de la
présence de larges interfaces polymere-charge.
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Phase separated Intercalated ‘ Exfoliated
(microcomposite) (nanocomposite) (nanocomposite)

F1GURE 1.28 — Structure des trois types de composites

Plusieurs méthodes peuvent étre utilisées pour obtenir ce type de nanocomposites.

1 La premiere méthode consiste a intercaler le silicate dans un monomere marqué ou un précur-
seur pour une polymérisation in sifu.

1 La seconde méthode consiste a dissoudre le polymere et le silicate dans un bon solvant com-
mun aux deux. Il est bien connu que 1’eau fournit de bons nanocomposites intercalés avec les
polymeres solubles dans les solutions aqueuses.

1 La derniere méthode consiste a mélanger le polymere et les silicates et a chauffer le mélange
de la température de transition vitreuse T, ou la température de fusion T}, du polymere et des
silicates.

1.7.2.3 Nanocomposites a base de nanoparticules sphériques

Ce paragraphe récapitule comment synthétiser des nanocomposites a base de particules sphé-
riques. Généralement, trois méthodes sont utilisées pour insérer des nanoparticules dans un polymere.
1= e mélangeage direct qui consiste a mélanger directement les particules avec le polymere ou
indirectement en utilisant un solvant.
1 Le procédé sol-gel est I’hydrolyse et la condensation d’un précurseur a température ambiante
pour former un oxyde métallique.
1 La derniere méthode est un greffage in situ et polymérisation de macromolécule sur la surface
des nanoparticules
Pour chaque méthode une présentation est donnée et nous discutons de ces avantages et inconvénients.

1.7.2.3.1 Le mélangeage direct
Le mélange direct reste une méthode de choix pour introduire des nanocharges sphériques dans un
polymere. Bien que donnant des résultats assez intéressants dans beaucoup de cas, cette méthode a un
certains nombres d’inconvénients :
1 Elle conduit a de faibles interactions polymere-charge
1 Les nanocharges ont tendance a s’agréger, la dispersion n’est acceptable qu’aprés modification
de la surface des nanoparticules.
1= Pour certains polymeres, ce procédé est limité par I’augmentation de la viscosité due a 1’ad-
dition de la poudre. La solution & cette augmentation de viscosité est I'utilisation de solvant
pour dissoudre le polymere et disperser les charges. Pour certains polymeres, il est possible en
choisissant une faible masse molaire d’obtenir une viscosité faible et ainsi éviter 1’utilisation de
solvant.

1.7.2.3.2 Le procédé sol-gel

Ce procédé a été utilisé avec succes pour préparer des nanocomposites polymere-silice, aluminium,
oxyde de zirconium, oxyde de titane, oxyde de calcium etc... .

Ce procédé est une bonne méthode pour obtenir des réseaux interpénétrés entre des phases organiques

30



1.7. MATERIAUX NANOCOMPOSITES

et inorganiques et de bonnes interactions polymere-charge. Plusieurs stratégies d’utilisation du pro-
cédé sol-gel sont appliquées pour la formation de matériaux hybrides. :

= Une méthode consiste a former en premier le réseau de charge par le procédé sol-gel avant de
polymériser des groupements fonctionnels organiques en présence de ce réseau.

1= Alternativement a cette méthode, le procédé sol-gel peut étre mené dans le réseau polymere
préformé. Cette méthode a été utilisée pour synthétiser des nanocomposites PDMS-SiO; [71],
PDMS-T'iO; [72] ou PDMS-ZrO, [73]. Le polymere réticulé est immergé dans un alcoxyde pur
ou un mélange alcoxyde-catalyseur. Une fois gonflé, I’échantillon est mis en présence d’une
atmosphere saturée d’eau ou d’une solution aqueuse pour hydrolyser ’alcoxyde. Ce type de
syntheése est motivé par le désir de contrdler la taille des particules et obtenir une meilleure
dispersion.

1 Enfin le procédé sol-gel peut avoir lieu en méme temps que la polymérisation, on parle alors de
polymérisation simultanée. Cette méthode peut étre rendue difficile par le couplage et la néces-
saire compatibilisation des deux phases (organique et inorganique) pour former un bon matériel
hybride. Dans cette méthode, il y a une compétition entre trois processus : la cinétique d’hydro-
lyse et de condensation de I’alcoxyde, la cinétique de polymérisation du polymere et 1’aspect
énergétique d’une séparation de phase. Si les deux cinétiques de formation des particules et de
polymérisation du polymere sont tres rapides, la séparation de phase est évitée rendant possible
I’obtention d’un matériel homogene.

1.7.2.3.3 Le greffage in situ et polymérisation

Une autre méthode pour obtenir une bonne dispersion et d’éviter la séparation de phase est la po-
lymérisation et le greffage. Les nanoparticules sont dispersées dans des monomeres ou une solution
de monomeres, et le mélange est polymérisé par les méthodes standard de polymérisation. Cette mé-
thode donne une certaine souplesse dans la capacité d’ingénierie des surfaces de particules mises en
composites. Outre I’interaction polymere-charge forte obtenue, la couche de polymere obtenue peut
controler I’agrégation des particules. Dans la littérature deux méthodes sont évoquées pour ce type de
syntheése. La premiere consiste a immobiliser des groupes polymérisables sur la surface des nanopar-
ticules (grafting to). La seconde consiste a greffer un initiateur de polymérisation sur la surface des
nanoparticules et de polymériser a partir de la surface (grafting from). Un schéma des deux méthodes
donné par Kickelbick [74] est proposé sur la figure suivante.

O A grafting to"

Inorganic Building
Block

Y

AN IN IN

IN N Polymerization:  Individual Inorganic-Organic|
IN "grafting from" Core-Shell Particles

A: Anchoring Group
IN: Initiating Group

FiGURE 1.29 — Schéma des deux méthodes de synthése par greffage [74]

1.7.3 Réseaux interpénétrés

On ne peut pas parler de matériaux hybrides organiques inorganiques sans aborder la notion de ré-
seaux interpénétrés IPNs. La formation de réseaux interpénétrés peut se faire suivant deux processus :
un second réseau est formé en présence d’un premier ou les deux réseaux sont formés simultané-
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ment. La figure 1.30 représente deux types de synthese classique selon Kim et al. [75]. Une méthode
fréquemment utilisée pour former des INPs est le procédé sol-gel. La méthode de synthése par voie
sol-gel utilisée dans ce travail peut aboutir a des réseaux IPNs PDMS-SiO, et PDMS-TiO, puisque
les charges minérales forment un polymere inorganique fortement réticulé.

A. SEQUENTLAL 1PN's
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FiGURE 1.30 — Deux méthodes d’obtention de réseaux interpénétrés

La syntheése de nanocomposites PDMS —SiO, ou PDMS —TiO; a partir de particules synthé-

tisées par voie sol-gel a été initié par Mark et al. [71, 72]. Un grand nombre de voies de synthése
ont été expérimenté en faisant varier I’ordre des étapes ainsi que les conditions opératoires.
Toutes ces études ont montré que le procédé sol-gel conduit a des charges plus fines et mieux
dispersées que celles habituellement introduites par mélangeage aux chaines de PDMS.
Les travaux de L. Dewimille [12] sur la silice ont contribué a améliorer la méthode et ont mon-
tré comme Mark [71, 72] le lien étroit entre conditions de synthese, morphologie, dispersion et
amélioration des propriétés du matériau pur. Les études sur I’oxyde de titane sont assez rares
mais tendent a conduire a des conclusions similaires
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2.1. FORMATION DES RESEAUX

Ce travail consiste a synthétiser des réseaux de poly(diméthysiloxane) (PDMS) chargés par des
particules de silice (Si0;) ou d’oxyde de titane (Ti0,) générées in situ au sein d’une matrice préfor-
mée.

La synthése se scinde en deux parties : tout d’abord la mise au point d’un protocole pour la synthese
de réseaux non-chargés ; puis la génération des particules au sein de la matrice préformée.

2.1 Formation des réseaux

Nous avons synthétisé des réseaux modeles de poly(diméthylsiloxane), de fonctionnalité quatre et
une masse entre points de jonctions égale a la masse molaire des chaines précurseurs de PDMS. Pour
obtenir de tels réseaux, il convient d’utiliser la réticulation par les bouts de chaines. Elle consiste a
joindre les extrémités des chaines de PDMS a un agent réticulant tétrafonctionnel en présence d’un
catalyseur. Pour effectuer ce processus, deux solutions s’offrent a nous : I’hydrosilylation [1, 2] ou la
condensation [1] des silanols.

Tous les réseaux utilisés dans ce travail ont été synthétisés par condensation des silanols.

2.2 Réticulation par hydrosilylation

Les chaines de PDMS ont des extrémités Si — H ou vinylique, 1’agent réticulant est le 1,3,5,7-
tétravinyl-1,3,5,7-tétraméthylcyclotétrasiloxane ou le 1,3,5,7-tétraméthylcyclotétrasiloxane respecti-
vement. Dans les deux cas, le catalyseur est a base de complexe de métaux du groupe VIII de la table
de classification périodique des éléments. Il s’agit soit d’acide chloroplatinique soit de divinyltétramé-
thylsiloxane de platine. La réaction mise en jeu dans le cas de chaines précurseurs a extrémités Si-H
est représentée sur la figure 2.1.

HiC CHs
. Ho=CH; ‘
5 HiC s HsC —CH,
CHa GHy CHy \Si-—-O CH, HaC \il:f = .
s CHa.  oive SR ol N
a S'/ calalyseur H: o %, CHa ‘
" i i+ : = | — = S e C l
4H-Si—p—Ssi—o-lsi—H H_~|:_=CE\I| [ \=C" | —ag ) 4 goH— S
| ‘ S'\ J,O H &6 o, 0— Sii <
CHy CH; ‘n CHa H; O—35i a Ho€_ CH; CHy
H CH4 CHa
CH |
‘ HzC S CH

FIGURE 2.1 — Réaction d’hydrosilylation avec des chaines PDMS a extrémités Si-H

2.3 Réticulation par condensation des silanols

La réticulation par condensation des silanols fait intervenir des chaines de PDMS terminées par
des fonctions hydroxyles avec un agent réticulant le tétraétoxysilane (TEOS), en présence du 2-
éthylhexanoate d’étain utilisé comme catalyseur, selon la réaction suivante :
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FIGURE 2.2 — Réaction de condensation des silanols

2.3.1 Protocole expérimental

Le PDMS, de masse moléculaire 18000g/mol (ABCR Gelest), et ’agent réticulant le TEOS
(ABCR Gelest) sont mis a agiter pendant 30 minutes. L’agent réticulant est utilisé avec un exces
d’environ 50% par rapport a la quantité steechiométrique. Toujours sous agitation, le catalyseur 2-
éthylhexanoate d’étain est ajouté en raison de 2 gouttes pour 5 grammes de PDMS. Apres environ 5
minutes d’agitation, le mélange est coulé dans une moule en téflon et laissé a température ambiante
pendant quelques minutes. Le film est ensuite porté a 60 - 80 °C pendant 24 heures pour finir la réti-
culation.

Pour éliminer les restes de réactifs (chaines non réticulées, restes d’agent réticulant, catalyseur), les
films formés sont extraits dans le toluéne pendant 72 heures. Les taux d’extractibles sont déterminés
par la formule suivante :

taux d extractible = =—"2100 2.1

m est la masse du film avant gonflement dans le toluene et mg la masse apres évaporation du toluene
dans un dessiccateur sous vide a 60 °C pendant 6 a 7 heures. Les taux d’extractibles trouvés varient
entre 4 et 5%.

2.3.2 Quantités mises en jeu

Généralement 1’obtention de réseaux modeles nécessite le respect de la steechiométrie dans le
milieu réactionnel, soit quatre fonctions éthoxy [OCH,CH3] pour deux hydroxyles [OH]
d’ou
mppms  MrEos

= 2 2.2
MTEOS Mors ) (2.2)

Dans la littérature, plusieurs études ont été menées sur la réticulation par hydroxylation, mais la quan-
tité de TEOS utilisée est souvent tres variable. Mark et al. [1, 5] utilisent des quantités stoechiomé-
triques pour la réticulation. Pour de telles quantités, le module d’ Young obtenu est inférieur au module
d’Young théorique suggérant ainsi une sous-réticulation du PDMS. D’autres ont utilisé des quantités
7 a 8 fois la quantité stoechiométrique [1, 5] dans ce cas le module d’ Young est surévalué par rapport
a la valeur théorique du module. H. Takeuchi et C. Cohen [4] ont essayé de déterminer la quantité
de TEOS optimale pour obtenir un réseau parfait. Pour cela, ils ont étudié I’effet de I’exces de TEOS
sur les propriétés mécaniques et le gonflement des réseaux purs en bon solvant. Ils considerent que le
réseau optimal a un faible taux d’extractible, un grand module et un taux de gonflement a I’équilibre
minimum.

Le choix de la quantité de TEOS utilisée dans ce travail s’est fait au regard des propriétés mécaniques
(tableau 2.1). En effet nous avons choisi cette quantité de telle sorte que le module de nos matériaux
non-chargés soit le plus proche possible du module d’ Young théorique. Le module d’ Young théorique
du PDMS pur est défini par la théorie de 1’élasticité caoutchoutique :

pRT
M,

Go = (2.3)

40



2.4. GENERATION DES CHARGES

Avec les caractéristiques physiques de notre PDMS, nous obtenons un module théorique de 0.13 MPa
environ. Les modules expérimentaux obtenus montrent que la quantité de TEOS utilisée influe trés
fortement sur la maniére dont le film est réticulé. Puisque nos réseaux purs constituent la référence
dans la quelle les charges vont étre générées, nous utilisons la méme quantité d’agent réticulant pour
tous nos réseaux. Nous avons choisi la quantité de TEOS qui aboutit au module le plus proche du
module théorique, soit un exces de 55%.

Exces par rapport a la quantité steechiométrique (%) | 15 50 60 75 | 100 | 300
Module d’ Young en MPa 0.09 | 0.12 | 0.15 | 0.17 | 0.17 | 0.33

TABLE 2.1 — Evolution du module d’Young en fonction de I’excés de TEOS

L’utilisation d’une grande quantité de TEOS peut conduire a des réactions parasites. Lors de la
réticulation par condensation des silanols, trois types de réactions sont susceptibles de se produire.

—Si(Me),OH + (Et0);SiOEt — —Si(Me),0S i(OEt); + EtOH (2.4)
—Si(Me),OH + —Si(Me),OH — —SiOSi — +H>0 2.5)
(Et0)3SiOEt + (Et0)3SiOEt »= SiOSi = +2EtOH (2.6)

La réaction 2.4 se produit entre un groupe hydroxyle de chaine PDMS et un groupe ethoxy du TEOS.
C’est ce type de réaction qui permet de former la matrice. Dans une situation idéale, toutes les chalnes
terminées par un groupement hydroxyle du PDMS et une quantité steechiométrique de TEOS sont
consommées pour former le réseau.

Les réactions 2.5 et 2.6 sont des réactions parasites. La réaction 2.5 est utilisée d’habitude pour
synthétiser de la silice. Elle se fait en présence de catalyseurs (acide, base ou dérivée de complexe
d’étain). Ces réactions parasites peuvent &tre la formation de particules de silice par hydrolyse du
TEOS en exces, la formation de liaisons covalentes entre les particules formées et les fonctions silanols
en exces.

2.4 Génération des charges

2.4.1 Protocoles expérimentaux

Les protocoles de synthese sont inspirés des travaux de Mark [3, 6] et de la thése de L. Dewimille
[10]. Les syntheses se font en I’absence ou en présence de catalyseur. Dans ce dernier cas, elles se
distinguent par le type de catalyseur : acide, base ou dérivé de 1’étain.

2.4.1.1 Sans catalyseur

Dans ce protocole, aucun catalyseur n’est utilisé. L’absence de catalyseur permet d’éviter la pré-
sence de traces de catalyseur dans le matériau final. Elle peut permettre de ralentir la réaction pour des
alcoxydes dont les vitesses de réactions peuvent étre tres élevées.

1= Absorption de I’alcoxyde

L échantillon de 30 * 30 % 1mm> est immergé dans 1’alcoxyde pur pendant un temps variant de
quelques minutes a 24 heures selon le taux de charge désiré.

1 Génération des charges

Une fois gonflé d’alcoxyde, I’échantillon est placé dans un dessiccateur chauffant a environ
30°C en présence d’un récipient d’eau ouvert, pour avoir une humidité relative de 100% pendant
24 heures.

1w Séchage

L’échantillon est ensuite mis sous vide a T = 80°C pendant plusieurs jours. Des pesées hebdo-
madaires sont effectuées jusqu’a stabilisation de la masse.
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2.4.1.2 Catalyse étain et acide

Dans ce protocole, le catalyseur utilisé est acide (acide chlorhydrique HCI) ou a base de complexe
d’étain (dA).

1= Absorption de I’alcoxyde
L’échantillon de 30 * 30 * lmm> est immergé dans une solution de TEOS ou de n-butoxyde
de titane (TIBO) en présence du catalyseur (acide (HCI) ou a base de complexe d’étain (di-
acétate de dibutyle étain)) pendant un temps variant de quelques secondes a 50 minutes ou de
quelques minutes a 24 heures respectivement selon le taux de charges désiré. La concentration
de catalyseur est de 3% en masse par rapport a la masse d’alcoxyde (TEOS ou TIBO).

i Génération des charges
Une fois gonflé dans le mélange ~alcoxyde-catalyseur™, I’échantillon est placé dans un dessic-
cateur chauffant a environ 30°C en présence d’un récipient d’eau ouvert, pour avoir une humidité
relative de 100% pendant 24 heures.

1 Séchage
L’échantillon est ensuite mis sous vide a T = 80°C pendant plusieurs jours. Des pesées hebdo-
madaires sont effctuées jusqu’a stabilisation de la masse.

2.4.1.3 Catalyse basique

Dans ce protocole, le catalyseur utilisé est la diétylamine (DEA) pour la génération de la silice
et ’ammoniaque pour 1’oxyde de titane. Nous utilisons I’ammoniaque (NH4OH) pour la génération
de T'iO, car I'utilisation de la DEA a conduit a des films présentant de petites aspérités blanches que
nous avons attribuées a la présence d’amas.

1 Absorption de I’alcoxyde

L’échantillon de 30 * 30 * 1mm? est immergé dans le TEOS pur ou le TIBO pur pendant un
temps variant de quelques secondes a 50 minutes environ ou quelques minutes a 24 heures
respectivement selon le taux de Si0, ou TiO, désiré.

1 Génération des charges

Une fois gonflé de TEOS pur ou TIBO pur, I’échantillon est placé dans une solution aqueuse a

3% en masse de diétylamine ou 3% en masse d’ammoniaque respectivement pendant 24 heures.
1z Séchage

L’ échantillon est ensuite mis sous vide a T = 80°C pendant plusieurs jours. Des pesées hebdo-

madaires sont effectuées jusqu’a stabilisation de la masse.

2.4.2 Choix des alcoxydes

La silice et I’oxyde de titane sont générés in situ par le procédé sol-gel. Cette synthese s’effectue a

partir d’alcoxydes M(OR),, dont I’hydrolyse et la condensation (avec formation d’alcool et ou d’eau)
conduit a la génération de charges au sein de la matrice polymere préformée.
La nature des alcoxydes (ramification, encombrements stériques, longueur des chaines) joue un role
important dans le processus d’introduction de charges. En effet, certains alcoxydes comme 1’éthoxyde
de titane Ti(OC,Hs)4 sont tellement réactifs qu’ils précipitent avant méme le début du gonflement.
Quand la longueur des chaines d’alcoxydes augmente, leur réactivité diminue [7, 8, 9]. Pour utiliser
cette caractéristique, nous avons comparé trois alcoxydes :

1= e propoxyde de titane Ti(OCH,CH,CH3)4

1 e butoxyde de titane Ti[O(CH»)3CH3]4

1 [’éthylhexoxyde de titane Ti[OCH,CH(C,Hs)(CH>)3CH3]4
Pour un méme temps d’immersion (4 heures), nous présentons sur le tableau 2.2 les taux de gon-
flement et de charge pour chacun des alcoxydes. Nous constatons une diminution 2 la fois du taux
de gonflement et du taux de charge lorsque la longueur des chaines augmente. Pour le propoxyde de
titane, une étude menée par Breiner et al. [11] montrent qu’il est encore trop réactif pour un contrdle
de la génération des charges. Dans le méme sens, 1’aspect des films (en utilisant le propoxyde comme
précurseur des charges) montre une couche blanchatre signe que la génération des charges peut avoir
débuté lors du gonflement.
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2.4. GENERATION DES CHARGES

Alcoxyde de titane propoxyde | butoxyde | éthylhexoxyde
Taux de gonflement en % 44 34 21
Taux de charge en % 20 12 4

TABLE 2.2 — Comparaison des taux de gonflement et de charge obtenus pour trois alcoxydes de titane A méme temps
de gonflement (4 heures)

Pour I’éthylhexoxyde, la gamme de taux de charge couverte est tres restreinte, les taux maximums
de charge obtenus avec cet alcoxyde se situe aux environs de 12 pce méme pour des temps de gon-
flement allant jusqu’a 24 heures. L’alcoxyde de titane qui allie au mieux les deux criteres nécessaires
pour son utilisation est le butoxyde de titane. En effet, sa réactivité plus favorable et la gamme de taux
de charge couverte assez vaste en font un meilleur précurseur que les deux autres.

Dans le reste de I’étude, le tétraéthoxysilane noté TEOS et le n-butoxyde de titane noté TIBO sont
utilisés comme précurseurs respectivement pour la génération de silice et d’oxyde de titane.

2.4.3 Génération des charges : résultats
2.4.3.1 Etape d’absorption des précurseurs

Dans sa these L. Dewimille [10] a montré que 1’étape d’absorption du TEOS par une matrice pré-

formée de PDMS est gouvernée par le phénomene de diffusion. Ce paragraphe a pour but de confirmer
ce résultat dans le cas du TEOS et de montrer que le méme phénomene s’applique a I’absorption du
TIBO par un film PDMS.
L’échantillon est modélisé par une plaque d’épaisseur e dans laquelle diffuse un liquide sur une di-
rection donnée. Sachant que I’épaisseur e est négligeable devant les autres dimensions (longueur et
largeur), nous avons ainsi une diffusion unidimensionnelle similaire a la loi de Fick. Elle est régie par
une équation de la forme :

oc d%c

—=D— 2.7

ot ox? 7
c représente la concentration au sein de la plaque et D le coefficient de diffusion. La solution de I’équa-
tion de diffusion est sous la forme :

x2

et = 4Dt

exp(— ) (2.8)

no
A(xDp)1/2

La masse de liquide absorbée au temps t se détermine en intégrant sur I’épaisseur de la plaque, ce qui
donne :

= (2.9)

M est la masse de liquide absorbée a saturation et e = 21.

Pour accéder a la masse a saturation et aux coefficients de diffusion des deux alcoxydes, nous avons
mis a gonfler deux films de PDMS de masse initiale connue respectivement dans le TEOS et le TIBO.
Des pesées successives sont faites a des temps différents jusqu’a ce que la masse des films gonflés dans
les alcoxydes devienne constante. Nous appelons cette masse 7. Ainsi nous accédons a la courbe %

en fonction de la coordonnée réduite g (figures 2.3 (a) et (b)), la pente a I’ origine de cette courbe est
proportionnelle au ccefficient de diffusion (équation 2.9).
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FIGURE 2.3 — Absorption des deux alcoxydes en fonction de g

Nous en déduisons que le ceefficient de diffusion du TEOS est environ 30 fois plus grand que celui
du TIBO. Cette différence est due a la viscosité plus faible du TEOS par rapport au TIBO. On peut
aussi évoquer la taille des molécules d’alcoxydes par rapport a la maille du réseau PDMS.
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F1GURE 2.4 — Absorption des deux alcoxydes en fonction du temps

Les figures 2.4 (a) et (b) représentent le taux de gonflement en fonction du temps d’immersion
pour les différentes solutions (alcoxyde pur et alxoxyde plus catalyseur). Il apparait que I’ajout de
catalyseur n’influe pas sur la diffusion de I’alcoxyde. C’est essentiellement dii au fait qu’on ajoute des
quantités faibles de catalyseur. Le TEOS diffuse plus facilement dans la matrice PDMS du fait qu’il est

moins visqueux que le TIBO. En passant a la représentation en fonction de la coordonnée réduite \/—t)

les points relatifs aux différentes solutions s’alignent autour d’une droite de méme pente pour chaque
alcoxyde (figures 2.5 (a) et (b)). Ce résultat montre que 1’absorption des deux alcoxydes suit une loi
similaire a celle de Fick et est donc régie par le phénomene de diffusion. Mais pour des temps de
gonflement trés longs comme pour le TIBO, les points se décalent de la droite génératrice indiquant
une perturbation de la diffusion. Cette perturbation peut étre attribuée a un début de formation des
particules ou a une saturation du réseau. Donc pour rester dans le cadre d’une diffusion régie par la loi

de Fick pour le TIBO, il faut respecter la condition @ < 200.
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FIGURE 2.5 — Absorption des deux alcoxydes en fonction de @

2.4.3.2 Etape de génération des charges : résultats

2.4.3.2.1 Présentation des spectres FTIR-ATR du PDMS et des précurseurs
La Réflexion Totale Atténuée (de I’anglais Attenuated Total Reflectance : ATR) est une technique tres
adaptée a I’étude des changements de composition de la surface des polymeres. Elle est tres utile pour
I’étude des échantillons difficiles a analyser en spectroscopie a transmission : échantillons opaques ou
trop épais, échantillons dont I’analyse conduit a une saturation du spectre.
1= Principe de ’ATR
Lors de I’analyse ATR, I’échantillon est maintenu en contact avec un cristal prévu pour per-
mettre une réflexion interne totale. Un rayon infrarouge arrive sur le cristal ou est déposé le
matériau a étudier (figure 2.6). La réflexion interne du rayon dans le cristal crée une onde éva-
nescente qui, a chaque réflexion, continue au-dela de la surface du cristal et pénétre sur environ
1um d’épaisseur.

Echantillon

\ \ Detecteur

Source Cristal

FIGURE 2.6 — Principe de la réflexion totale atténuée (ATR)

La profondeur de pénétration est fonction de la longueur d’onde, de 1’angle d’incidence du
faisceau et du matériau. Elle est définie par la formule suivante :

A

dy = ~
" 2n(sin?0 - (32))1?

(2.10)

ol A est la longueur d’onde du rayon incident et 6 est I’angle d’incidence. Par ailleurs, 22 doit
&tre supérieur a un pour qu’il ait réflexion. La qualité du contact entre le cristal et I’échantillon
est un parametre trés important pour une étude par ATR.
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La grande difficulté est de reproduire le méme contact d’une expérience a I’autre, ce qui em-
péche I’obtention de résultats quantitatifs en ATR. Dans notre étude, nous veillons a appliquer
la pointe de la méme maniere pour tous les échantillons étudiés.

Dans la suite les spectres ATR-FTIR du PDMS pur et des précurseurs sont présentés pour choi-
sir les bandes qui nous permettrons de suivre 1’hydrolyse de nos alcoxydes.

Les spectres ATR-FTIR ont été obtenus sur un appareil Bruker tensor 27. Les spectres sont en-
registrés dans la gamme du moyen-IR et sont le résultat de I’accumulation de 32 acquisitions
successives.

1= Le PDMS

Absorbance Units

La figure 2.7 montre le spectre ATR-FTIR du PDMS :

« La bande 2 2962 cm™!caractérise la vibration de valence asymétrique des groupements CHs.

s« A 1413 cm™! 1a déformation asymétrique des CH3 est matérialisée par une faible bande.

 Labande a 1258 cm™! correspond au mode de déformation symétrique des CH3 portés par le
silicium [16].

o V(Si—0 —Si) T
- : 1009 P 5
4 o
+
= | /T
T
)
o =
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=
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B(CH ) =
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VICH,) 82'3
o 2962 i
= 5ICH.)
& 3
1413
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Nombre d'onde en Crn ™!

FIGURE 2.7 — Spectre ATR PDMS pur

+ Labande 2 1000 - 1100 cm~! représente v,(Si— O — S1i), cette bande nous servira 2 mettre en
évidence I’ajout de particules SiO;.

% Les autres bandes sont annotées sur la figure : le roulis des CH3 a 863 ; v,(C—-Si—C)+p,CH3
2790 cm™! et v(C = Si—C)a700 cm™' [17]

1= Le butoxyde de titane

La figure 2.8 donne le spectre du TIBO. Nous nous servirons des bandes a 1460 cm™! et 4 1375
cm™! pour suivre les réactions d’hydrolyse et de condensation. La bande & 1375¢m™! correspond
2 la déformation symétrique des C Hj alors que la bande & 1460cm ™! est attribuée au cisaillement
du CH,; et a la vibration de déformation asymétrique des CHj3.
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F1GURE 2.8 — Spectre ATR du TIBO pur
= Le TEOS
La figure 2.9 donne le spectre ATR-FTIR du TEOS pur. L attribution des bandes a été effectuée
en se basant sur les interprétations données dans la littérature [18].
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FIGURE 2.9 — Spectre ATR du TEOS pur

1050

aa0

7s0 600

Nous suivrons dans le processus d’hydrolyse, les bandes a 1485, 1390, 1445 et 1365 cm™! associées

aux groupements CH; et CH3.

2.4.3.2.2 Catalyse a base d’étain
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Absorbance Units

1= Résultats

Les figures 2.10 et 2.11 représentent respectivement le suivi de la réaction d’hydrolyse du TIBO
et du TEOS absorbés par le film en fonction du temps par ATR-FTIR. Pour cela, nous prenons
le spectre du film de PDMS pur, le film gonflé€ puis celui du film qui a séjourné dans une atmo-
sphere saturée en vapeur d’eau pendant différentes durées.

Pour le TIBO, nous avons suivi la bande & 1460cm ™" associée aux déformations SCH, + 6,CH3
et la déformation symétrique du CH3 (0,CH3) a 1375cm™! (figure 2.10). Ces deux bandes
diminuent au cours du temps et disparaissent totalement au bout de deux a trois heures. Cette
évolution indique le changement de structure du TIBO di a I’hydrolyse. Ce temps correspond a
celui trouvé par Mc Carthy et al. [15]. Ces auteurs ont suivi I’apparition des particules au cours
du temps par SAXS et observent qu’au bout de deux a trois heures, le processus de réaction est
terminé.
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F1GURE 2.10 — Spectre ATR du suivi de I’hydrolyse du TIBO

Pour le TEOS, la figure 2.11 montre I’évolution des bandes associées aux groupements C H3 et
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Ahsorbance Units

Absorbance Units
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CH,; en fonction du temps. Au bout de 4 a 8 heures ces bandes disparaissent totalement ; une
fois encore ce temps coincide avec le temps trouvé par Mc Carthy. Les temps trouvés 2 heures
pour le TIBO et 4 heures pour TEOS confirment la différence de réactivité entre les alcoxyde
de titane et de silicium.
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FIGURE 2.11 — Spectre ATR du suivi de 1’hydrolyse du TEOS

Le taux d’absorption de I’alcoxyde permet de calculer le taux de silice théorique (ou taux
d’oxyde de titane théorique) dans I’hypothese d’une conversion totale. Ce taux peut étre com-
paré a celui obtenu expérimentalement par simple pesée de 1’échantillon.

Les figures 2.12 et 2.13 donnent le taux de charge en fonction du taux de gonflement. Ces
figures permettent de comparer les taux obtenus et les taux de charge théoriques dans le cas
d’une conversion totale de I’alcoxyde absorbé. Sur ces figures, les lignes continues représentent
les taux de charges dans I’hypotheése d’une conversion totale de I’alcoxyde. Pour les deux al-
coxydes, la conversion en oxyde est totale mais sur des temps d’hydrolyse et de condensation
différents. Dans le cas du TEOS pour arriver a une conversion totale on a dii laisser les échan-
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tillons 48 heures en présence d’eau, 24 heures suffisent pour le TIBO. L. Dewimille [10] a
montré que pour le TEOS (concentration de catalyseur 1.75% molaire dans le TEOS), qu’avec
24 heures en présence d’eau, on peut aboutir a une réaction totale. Une diminution de la concen-
tration de catalyseur ralentit la réaction du TEOS, en effet pour une concentration en catalyseur
de 0.99%, la réaction n’est complete qu’au bout de 48heures.
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T
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FIGURE 2.12 — Taux de silice (en pce) en fonction de la quantité de TEOS absorbée aprés une hydrolyse de 24 ou 48
heures. En trait continu bleu, taux de silice dans I’hypothése d’une conversion totale du TEOS absorbé en silice
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FIGURE 2.13 — Taux d’oxyde de titane (en pce) en fonction de la quantité de TIBO absorbée. En trait continu rouge,
taux d’oxyde de titane dans I’hypotheése d’une conversion totale du TIBO absorbé en oxyde de Titane

Nous avons suivi I’augmentation du taux de silice dans la matrice PDMS par ATR en regardant
1’évolution de la bande 2 1000 —1100cm ™! attribuée a v,(Si—O—S1i) (figure 2.14). La similarité
entre la matrice PDMS et la silice fait qu’elles ont cette bande en commun. La figure 2.14
montre que cette bande augmente avec le taux de silice générée in situ. Sur cette figure, les
spectres ont été normalisés sur la bande a 1250cm™~! du PDMS pur pour tous les échantillons

chargés.
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FIGURE 2.14 — Evolution de la bande & 1100c#™" en fonction du taux de charge

Il est établi que le procédé sol-gel est tres dépendant des conditions expérimentales notamment
de la quantité d’eau et du pH. L’explication du mode d’action des catalyseurs a base de complexe
d’étain dans le cadre de cette réaction ne fait pas I’unanimité.
1= Discussions

Deux mécanismes d’action des catalyseurs a base d’étain sont évoqués pour expliquer le mode
d’intervention des catalyseurs a base d’étain dans la génération de charges a partir d’un al-
coxyde. Le premier considere qu’on peut assimiler le mode d’action de ces catalyseurs a celui
d’un acide de Bronsted. Ces auteurs [19] consideérent que le diacétate de dibutyle étain devrait
libérer de 1’acide acétique sous 1’action de I’eau. Ainsi cet acide acétique libéré jouerait le role
de catalyseur. Le mécanisme pourrait étre le suivant :

Formation de I'acide acétique
0 0
H,0 N
(c,at)—s;n—OJ—CH3 e (cat|—Sn—QH + HSCJ—OH

Intervention probable de I'acide acétique comme catalyseur

ﬁ 0_[|):0
HC—C—0-}
3 0R : \DR 0R 0—§—CH IL“-D )
[ ! I
\i / CHOR) I
AR \M/ T S 0 —l—R ¢ HC—(—0—R
/ N\ / \
R OR R OR 0R OR

FIGURE 2.15 — Formation et intervention de ’acide acétique comme catalyseur

Si ce mécanisme était valable 1’utilisation d’acide acétique devrait aboutir aux mé€mes résultats
que le diacétate de dibutyle étain. Or sur les essais effectués, on aboutit a des films d’aspects
différents en utilisant le dA ou ’acide acétique. Les films sont plus compacts quand 1’acide
acétique est utilisé d’ol une cinétique différente.
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L’autre mécanisme [10] est inspiré des études de complexes d’étain (II) et (IV) utilisés comme
initiateurs de polymérisation par ouverture de cycle de caprolactames [20, 21, 22]. Ce méca-
nisme consiste en une réaction du complexe d’étain avec une fonction hydroxyle du milieu pour
donner I’amorceur réel (figure 2.16).

formation du véritable amerceur XSn(0H)

0 0
[ Ho = s
(cat)—Sn—0——CH ~ (cal)—Sn—0H + H,C—'—OH

]

formation de lintermédiaire "Sn - 0- 8" (~ hydrolyse du TEQS)
(cat)—Sn—0H

;1—\ \) i, — (ca—sn—0—si—() + EOH
E@-——Si—-o silice

formation de pont siloxane "8i- O - Si* (~ condensation)

(cat)—8n—0 —Si— B
/ﬂ % e O—Si—O-—Si—O + (cat)—Sn—CH
—8&l— sllice silice
iz Qm amorceur X5n(OH) régénéré

FIGURE 2.16 — Mécanisme d’intervention du diacétate de dibutyle d’étain comme catalyseur [10]

Les réactions 2.15 et 2.16 commencent par la production de I’amorceur, I’acide acétique et XSn(OH)
respectivement. Dans les deux mécanismes, les deux amorceurs sont produits en méme temps. Des
lors, il convient de se demander pourquoi I’un des deux amorceurs devrait étre privilégié par rapport
a ’autre lors de la formation de la particule. Pour tenir compte de la présence des amorceurs, nous
envisageons que les deux réactions 2.15 et 2.16 aient lieu simultanément dans le milieu.

2.4.3.2.3 Catalyse basique

1= Résultats

L’échantillon gonflé en alcoxyde pur est plongé dans une solution aqueuse a 3% en masse de
DEA pour générer SiO; ou 3% en masse d’ammoniaque pour générer Ti0,. Les figures 2.17
et 2.18 représentent le taux de charge en fonction du taux de gonflement. La conversion du
TIBO est complete. Pour le TEOS, quel que soit le temps d’hydrolyse on n’atteint jamais les
taux maximums. Ceci est essentiellement dfi a une désorption du TEOS lorsqu’on plonge le film
dans I’eau. Car apres avoir enlevé les films de 1’eau on retrouve au fond un dép6t de particules.
Par ailleurs I’équipe de Mark [23] a montré que la quantité de silice obtenue est dépendante de
la quantité de diéthylamine utilisée.
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FIGURE 2.17 — Taux d’oxyde de silice (en pce) en fonction de la quantité de TEOS absorbée. En trait continu rouge,
taux de silice dans ’hypothése d’une conversion totale du TEOS absorbé en silice
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FIGURE 2.18 — Taux d’oxyde de titane (en pce) en fonction de la quantité de TiBO absorbée. En trait continu rouge,
taux d’oxyde de titane dans I’hypothese d’une conversion totale du TIBO absorbé en oxyde de titane

1= Discussions
Une catalyse basique se produit par une substitution nucléophile d’un groupement OR par un
groupe hydroxyle comme indiqué sur la figure suivante :
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OR R op OH
Y _
HO™ + OR—N—0R ====H0 —TUR + === (R—N—0R +R0
OR OR OR

FIGURE 2.19 — Mécanisme catalyse basique

Nos conditions expérimentales imposent une tres grande valeur de h = % puisque 1’échantillon

est plongé dans une solution aqueuse contenant la base. Dans ces conditions des polymeres ramifiés,
gels ou précipités sont attendus aussi bien pour le TEOS que le TIBO [12]. Un essai de suivi de la
réaction de génération de Ti0, montre que les bandes & 1375 et 1460 cm™! disparaissent trés rapide-
ment. Ceci pourrait justifier le fait que le mécanisme prépondérant pour la condensation soit 1’olation.
Avec I'utilisation de I’ammoniaque pour la génération de Ti0O,, Mark et al. [13] aboutissent a un taux
maximum de charge de 65 pce et considerent que c’est le meilleur catalyseur pour générer 7i0;. Le
taux de charge maximum atteint dans ce travail se situe autour de 20 pce. Avec la DEA, les taux
de charge que nous trouvons dans la génération de la silice sont conformes a ceux trouvés dans la
littérature [12].

2.4.3.2.4 Catalyse acide

i Résultats
L’échantillon gonflé de TIBO ou TEOS & 3% en masse de HCI est placé dans une atmosphere
saturée en vapeur d’eau pendant 24 heures. La figure 2.21 montre que la conversion du TIBO
en oxyde de titane est totale. Pour le TEOS, la conversion qui est partielle (figure 2.20) au bout
de 24 heures, aurait été totale si I’hydrolyse était maintenue pendant 48 heures.

an

o taux de silice apres 24h d'fydrolyse

-p | - - taudecharge héoigue ] . ~

ED_ ________________ l_ ................. i. ................. é .............. J_/;,% ________________ —

15 I ISR e ‘_ ............ ................ -

T o [ ................. ........ / '. ................. ________________ _

o1 I IS ................ S ................. ................ -

taux de silice en pee

L] 1 ] ,/; ...... O ................. ................. ________________ a
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taux de gonflement en %o

FIGURE 2.20 — Taux de silice (en pce) en fonction de la quantité de TEOS absorbée. En trait continu rouge, taux de
silice dans I’hypothése d’une conversion totale du TEOS absorbé en silice
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FIGURE 2.21 — Taux d’oxyde de titane (en pce) en fonction de la quantité de TIBO absorbée. En trait continu rouge,
taux d’oxyde de titane dans I’hypothese d’une conversion totale du TIBO absorbé en oxyde de Titane

1= Discussions
Plusieurs auteurs consideérent qu’une hydrolyse acide se fait suivant une réaction électrophile.
Cette réaction commence par la protonation de I’alcoxyde pour donner un groupe partant. Dans
ces conditions, la réaction d’hydrolyse est gouvernée par la concentration d’hydronium donc
par la valeur m = %
Appliquons notre protocole expérimental & ce mécanisme :
1 Nous avons commencé par mélanger 1’alcoxyde et le catalyseur HCI. Ce qui se traduit par le

mécanisme de la figure suivante :

T
&
OR—M—OR  + H —_— RO->M Y

OR

FIGURE 2.22 — Protonation de I’alcoxyde

Cette réaction va dépendre de la valeur de m, avec nos conditions expérimentales m = 0.17
pour la solution TEOS/HCI et m = 0.28 pour la solution TIBO/HCI.

ii L’échantillon gonflé de solution d’alcoxyde est placé dans une atmosphere saturée d’eau. Le
mécanisme de la réaction est le suivant :
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OR
0 ——-—--M-----—— Q¥ —_— RO—M—OH +ROH + H

R R

FIGURE 2.23 — Apport d’eau et fin de réaction d’hydrolyse

Dans nos conditions, on peut considérer que h est tres élevé, ainsi une quantité d’eau suffisante
va étre apportée. La cinétique de la réaction dépend de m et h mais aussi de la vitesse de
diffusion de I’eau dans les films. Dans la littérature, il est souvent reporté que ce type de
catalyse aboutit a une réaction totale [24, 25]

2.5 Présence d’eau dans les matériaux

La présence d’eau dans les nanocomposites joue un rdle important dans le processus de renfor-
cement notamment en influant sur 1’état de surface des nanocharges. Une technique assez souvent
utilisée pour mettre en évidence la présence d’eau absorbée sur les charges (silice ou oxyde de titane)
est la spectroscopie d’absorption IR.

La bande a 3800 — 3200cm ™! associée a 1’élongation des OH peut nous permettre d’avoir une idée
sur I’eau physisorbée. Nous avons pu I’observer par ATR pour les échantillons chargés SiO; et ceux
chargés T'iO, (figure 2.24 et 25).
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F1GURE 2.24 — Spectres ATR du PDMS pur et du PDMS chargé de 41 pce SiO,

Avec la méthode de détection de 1’eau par ATR, nous ne pouvons pas faire de mesure quantitative.
Pour comparer les quantités d’eau présentes dans les échantillons, la spectroscopie IR & transmission
est utilisée. Nos spectres saturent dans le moyen-infrarouge a cause de 1’épaisseur des films et de la
nature du polymere. C’est pour cette raison que le proche infrarouge est utilisé pour mettre en évidence

56



2.5. PRESENCE D’EAU DANS LES MATERIAUX

la présence d’eau. Il faut remarquer que le proche infrarouge correspond aux harmoniques et bandes
de combinaisons des modes fondamentaux. Dans le proche-IR, nous utilisons une combinaison (v + 6)
de la molécule d’eau qui donne une bande localisée entre 5050 — 5350cm ™.
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F1GURE 2.25 — Spectres ATR du PDMS pur et de PDMS chargé de 18 pce Ti0,

Les figures 2.26 (a) et (b) donnent respectivement les spectres des composites chargés de diffé-
rents taux de S iO; et de TiO,. La quantité d’eau augmentant avec la concentration de silice et d’oxyde
de titane montre que 1’eau est liée a la présence des charges. Le nombre d’onde de la bande de I’eau
dans les échantillons TiO, est plus faible que celui des échantillons Si0,. Ceci est attribué a des in-
teractions plus fortes entre silanols présents a la surface de la silice et I’eau par rapport a celles entre
groupements de surface de I’oxyde de titane et I’eau. Une explication possible est que les particules
d’oxyde de titane sont plus condensées et donc plus accessibles aux molécules d’eau, contrairement a
la structure fractale ouverte des particules de silice.

02 T T T T ' 56pceSi0 26 pee Tio

34 pce Siol 22 pce TiO2

: : : : : 13 pee Tio_

05 ot el 0 agpee i) 2
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(a) Spectres proche-IR dans la gamme 4800 — 5600cm ™" de (b) Spectres proche-IR dans la gamme 4800 — 5600cm ™" de
PDMS chargé a différents taux de SiO, PDMS chargé a différents taux de TiO,

FIGURE 2.26 — Bande de I’eau dans les différents nanocomposites
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Pour faire une comparaison relative entre les quantités d’eau, une soustraction entre le spectre du
PDMS pur et I’échantillon chargé a été réalisée pour tous les taux de charges. Les figures 2.27 (a)
et (b) donnent respectivement les résultats de la soustraction des réseaux chargés SiO, et TiO, et le
PDMS pur. Ces courbes confirment la différence qui existe entre 1’interface eau-silice et eau-oxyde de
titane. Pour les échantillons PDMS — SiO-, la bande est asymétrique avec un maximum & 5255cm™!
et la présence d’épaulements autour de 5130cm™". La présence d’épaulements est interprétée par Bur-
neau [26] comme I’existence d’eau liée a des silanols présents a 1’intérieur des pores et accesssibles.
Pour Ti0,, la bande est asymétrique et trés large avec un maximum a 5190cm™!. La largeur de la
bande dans les échantillons PDMS — TiO, implique la présence de plusieurs especes.

02 T T T e —
: : : 1 Différence 56 pee- pur 0,05 T T T T . 7
Différence 24 pece- pur : : : ? Différence 26 - pur
| " Différence 24 pee- pur 0,04 Looioens Différence 13 - pur
0,15 Différence 12 pece - pur ;
Difference 3 - pur
4 Différence & pce - pur
0,03
E
g 0,02
< g 0,01
i
P
-0,01
-0,05 | i 1 1 1 i 1 -0,02 | i | | | i I
5600 5500 5400 5300 5200 5100 5000 4900 4800 5500 5400 5300 5200 5100 5000 4900 4800

Hombre d'onde em ™’ Nembre d'onde em ™

(a) Spectres de différence entre les composites a différents (b) Spectres de différence entre les composites a différents
taux de SiO, et le PDMS pur taux de 770, et le PDMS pur

F1GURE 2.27 — Spectres de différences entre les composites 2 différents taux de charge et le PDMS non-chargé

A méme taux de charge, la figure 2.28 montre la présence d’une plus grande quantité d’eau a la
surface de Si0,. Ceci devrait se traduire par plus de possibilité de liaisons hydrogenes pour SiO; et
donc des interactions plus fortes avec le PDMS.
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FIGURE 2.28 — Comparaison de la bande de ’eau entre échantillons chargés SiO, et TiO,

Nous avons vu que pour un méme catalyseur, les échantillons SiO, et TiO, ont des interactions
différentes avec I’eau. Les figures 2.29 (a) et (b) donnent les spectres des échantillons SiO; et TiO»
synthétisés en présence de catalyseurs basiques.
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(a) Spectres proche-IR dans gamme 4800-5600 cm™' de (b) Spectres proche-IR dans gamme 4800-5600 cm™' de
PDMS chargé a différents taux de SiO, (catalyseur DEA) PDMS chargé a différents taux de TiO, (catalyseur (am-
moniaque)

FIGURE 2.29 — Bande de I’eau sous catalyse basique

"z

Pour les échantillons chargés de TiO, et de SiO; "étain", toutes les lignes de base rejoignent
celle du polymere pur vers 4800cm™". Or pour les échantillons TiO; et SiO, "basique", les lignes de
base divergent. Ceci peut étre di a 1’aspect des films qui sont moins transparents pour les échantillons
catalysés par une des deux bases (DEA ou ammoniaque). Cette opacité peut étre induite par la présence
d’eau piégée sous forme de clusters. Le fait d’immerger directement le film dans une solution aqueuse
peut avoir causé la présence de clusters d’eau.

Nous avons pu remarquer que selon la nature de la charge (Si0O,, Ti0O»), la nature du catalyseur et la
maniere dont I’eau est apportée pour la synthése, la bande de I’eau n’avait pas la méme forme. Cela
présume d’especes différentes selon les conditions de synthese.

2.6 Questions suscitées par la méthode de synthese

L’une des questions est de se demander si le gonflement du film est uniforme de la surface au
centre du film. Comme 1’alcoxyde diffuse de la surface vers I’intérieur, si I’alcoxyde n’a pas atteint le
centre du film au début de I’hydrolyse, il y aurait un éventuel gradient de charge formé de la surface
vers I’intérieur du film. Donc on aurait une partie plus faiblement chargée par rapport a la surface du
film (figure 2.30).
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faiblement l:luugé/

S
s

F1GURE 2.30 — Schéma de I’existence éventuelle d’un gradient de charge

Pour lever ce doute, des observations en microscopie électronique a transmission ont été effec-
tuées. Pour cela, des coupes ont été réalisées a -140°C par ultramicrotomie sur la crofite et a différentes
profondeurs par rapport a la surface. Les résultats sont présentés sur la figure 2.31. 11 apparait que quel
que soit I’endroit ol I’observation est faite 1’état de dispersion reste le méme. Ainsi 1’inexistence de
gradient est prouvée dans la limite de sensibilité de la technique.

100 nm

(a) (b)

FiGure 2.31 — MET de PDMS + 23 pce TiO, sur la croiite a différents endroits

Nous avons choisi de ne monter que ces deux images, les autres étant tres similaires a celles-ci.
Le choix de films chargés d’oxyde de titane pour faire la vérification réside dans le fait qu’il était
plus susceptible de former un gradient vu la plus grande viscosité et la plus grande réactivité des
alcoxydes de titane.
La seconde question réside dans les taux de charge mesurés. Malgré le suivi par ATR de la réaction
d’hydrolyse et la vérification par pesée les taux de charge mesurés sont-ils réels ? Vu que I’ATR est
une méthode non quantitative et que la pesée ne différencie pas les restes d’alcoxydes et les charges
dans le film, le doute reste permis. Le tout est de savoir s’il y a des restes d’alcoxyde dans le film
susceptible d’influencer le taux de charge. Pour répondre a cette question nous nous sommes basés sur
une étude [10] précédemment effectuée au laboratoire sur des systemes similaires. Les spectres RMN
29§ i d’échantillons PDMS chargés SiO, prouvent qu’il ne reste pas du TEOS résiduel. Ceci se justifie
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par I’absence de signal vers -70 ppm sur les spectres figure 2.32 (a) et (b).

ahsence da signal & - T0ppm
absence de signal & -70ppm

¥ T
-40 -l 40 -100 120 -4 £0 -A0 -100 -120
ppm ppm
(a) 45 pee (b) 20 pce

F1GURE 2.32 — Spectres RMN ¥Si — MAS d’échantillons (a) ""étain" 45 pce (b) "basique’ 20 pce [10]

Vu que tout le TEOS réagit et ayant montré que notre TIBO est plus réactif dans les mémes condi-
tions, nous en concluons qu’il ne devrait pas rester de TIBO. Dans la méme étude, des spectres RMN
de 'H et du 13C montrent pour les échantillons basiques la présence de traces de groupes éthoxy (-OEt)
appartenant a I’éthanol ou a des fonctions -OEt non hydrolysées du silicium. Quant aux échantillons
"étain", des traces de catalyseurs et de groupes -OFEt sont détectés. Quel que soit le produit détecté, il
n’est présent que sous forme de traces et donc devrait €tre négligeable par rapport au taux de charge.
En se basant sur I’étude par ATR et par pesée et I’étude complémentaire RMN, on peut conclure que
les précurseurs ne restent que sous forme de traces. Dans ces conditions, les taux de charge que nous
avons trouvés sont réels et acceptables.

Nous avons pu constater que les différences majeures entre les alcoxydes résident :
= Dans la viscosité qui influence I’étape de diffusion et restreint la gamme de taux de charge
couverte pour le TIBO. Le taux de charge maximum pour le TIBO est de 30 pce avec des
temps de gonflement tres longs (4 a 8 heures) alors que pour le TEOS il dépasse 50 pce sur
un temps de gonflement assez court (moins d’une heure).

= Dans la réactivité et donc la cinétique des réactions de synthese, en effet pour le TIBO
un séjour en présence d’eau de 24 heures aboutit a une réaction totale quel que soit le
catalyseur, ce qui n’a pas été le cas pour le TEOS. A partir de 14, il convient de regarder
quel impact auront ces différences sur la dispersion et la morphologie de la silice et de
I’oxyde de titane.
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Chapitre 3

Morphologie de SiO; et TiO, générés in
Situ
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3.1. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

3.1 Techniques expérimentales

3.1.1 Microscopie électronique a transmission (MET)

Les clichés de MET ont été réalisés au CERDATO-ARKEMA. Les coupes d’épaisseur nominale
100 nm ont été réalisées par ultracryomicrotomie a -140°C a I’aide d’un couteau de diamant puis
examinées sous microscope. Les observations ont été effectuées sur un microscope JEOL JEM 1230
dont le canon est équipé d’un filament LaB6, la haute tension étant fixée a 8OKV.

3.1.2 Diffusion des neutrons aux petits angles (SANS : Small Angle Neutron Scatte-
ring)

Les expériences de SANS ont été réalisées sur le spectrometre PACE du Laboratoire Léon Brillouin
de Saclay. Cet appareil est équipé d’un détecteur multicanal formé de 30 anneaux concentriques qui
peut étre placé a une distance de 1’échantillon allant de 1 a S5Sm. La longueur d’onde des neutrons est
comprise entre 4 et 20 A(% = 10%).

3.2 Généralités sur la diffusion de rayonnement aux petits angles

La diffusion de rayonnement aux petits angles est une méthode assez souvent utilisée pour I’étude

des structures colloidales et également pour la structure des charges. Les techniques de diffusion aux
petits angles peuvent étre réalisées en utilisant les rayons X (SAXS) ou les neutrons (SANS). La
gamme de vecteurs de diffusion s’étend de 7.5 * 1073 2 0.3A~! pour les expériences de SAXS et de
3%107320.3A"! pour les expériences de SANS.
La figure 3.1 donne un schéma de spectre de diffusion aux petits angles par des agrégats, des particules
élémentaires et des structures atomiques. Cette figure donne une vision schématique des informations
que I’on peut tirer des expériences de diffusion aux petits angles (SANS, SAXS) et de diffraction des
rayons X aux grands angles (réseaux atomiques).

Milieu continu  Agrégats particule Surface  Réseau
~10pum ~0.01pm élémentaire ~10A  Atomique
~100A ~1A

Logl(q)

Log (q)

F1GURE 3.1 — Schéma de la diffusion aux petits angles par des agrégats, des particules élémentaires et des structures
atomiques [1]

La diffusion des neutrons aux petits angles permet de sonder la structure moyenne de la matiere a
des échelles spatiales s’étendant de 0.5 a 50 nm [2]. C’est donc une technique adaptée a la caractéri-
sation de nos nanocomposites dont les tailles des particules se situent dans ce domaine.
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Cette technique consiste a envoyer un faisceau de neutrons de faible divergence incidente, de longueur
d’onde moyenne A, sur I’échantillon et 2 mesurer grace a un détecteur, la variation d’intensité diffu-
sée 1(6) en fonction de I’angle de diffusion 6. L’intensité I diffusée par I’échantillon est obtenue en
fonction du vecteur de diffusion q par I’expression suivante.

dr = 0
q= 7szn(§) (3.1)

Dans le cas des systemes hétérogenes, I'intensité diffusée contient des informations sur la structure
de la phase dispersée. L’information morphologique est souvent tirée en considérant séparément les
différents domaines de q. C’est pour cette raison que deux lois basées sur 1’ajustement des profils sont
tres souvent utilisées. Ces lois sont celles de Guinier et Porod.
15 Aux petits angles : Loi de Guinier (gR, << 1)
Dans ce domaine, I’intensité diffusée s’écrit sous la forme :

—PR2

I(q) = Ioe™ (3.2)
R, est le rayon de giration des particules diffusantes. Pour des particules sphériques, leur rayon
est donné par :
5

R=\3Rs (3.3)

15 Aux grands angles : Loi de Porod (gR, >> 1)
Certains matériaux sont essentiellement caractérisés par une interface entre deux milieux ho-
mogenes et de longueurs de diffusion différentes. Dans I’exemple de spheres solides de rayon R
dans un polymere, I’intensité diffusée par cet ensemble de spheres est donnée par la formule :

32 _ 2
47rR) (sin(gR) — qRcos(gR)) (3.4)

3 (gR)°
Pour les grandes valeurs de g, apres un développement limité, cette intensité peut s’écrire :

271(Ap)*S
—> —4

1(q) oc(

I(q) (3.5)

(Ap)? est la différence de densité électronique entre les particules et la matrice et S est I’aire de
I’interface particule-matrice.
Cette décroissance de I’intensité en g~* décrite par la loi de Porod est la signature d’une interface nette
entre deux milieux homogenes. Une autre approche basée sur les dimensions fractales a été utilisée
pour décrire la dépendance de I(q) :

I(q)=q" (3.6)

a = Dy — 2D, est une constante positive. Dy et D,, sont respectivement les dimensions fractales en
masse et en surface.
Selon la valeur de a, trois types de fractales peuvent étre rencontrés :
(i) @ =4:c’estlaloide Porod. On a un systeme biphasique idéal constitué d’objets uniformément
denses (D, = 3) présentant une surface lisse (D; = 2).

Interface nettes

FIGURE 3.2 —a =4
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(i) 3 < @ < 4 : On est dans le cas de fractales en surface, la dimension fractale de surface est
D; = 6 — a. Les fractales de surface sont uniformément denses mais ont une surface encore
rugueuse (figure 3.3).

Fractales de surface

FiGURE3.3 -3 <a <4

(iii) @ < 3 : On est dans le cas de fractales en masse D,, = «. La dimension fractale en masse D,,
est définie par I’exponentielle reliant la masse M de 1’objet a sa taille R par I’équation suivante :

M ~ RP» (3.7)

Les objets définis par cette équation font référence a des structures ramifiées de type polymé-
rique.

Q

Fractales de masse

FiIGURE 3.4 —a <3D,, =«

Cette approche fractale a été utilisée par plusieurs auteurs [3, 5] pour 1’étude de structures tridimen-
sionnelles ainsi que pour la structure de surface des particules.

Mark et al. [4, 6] se sont appuyés sur cette approche fractale pour relier la structure des particules de
silice et d’oxyde de titane a leur mode de formation. Les figures 3.5 (a) et (b) montrent des exemples
de profils de diffusion obtenus pour des systemes PDMS — SiO, et PDMS — TiO, respectivement.
Ces systemes ont été synthétisés par génération in situ en présence de catalyseurs acide et basique.
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FIGURE 3.5 — Profils de SAXS pour des particules in situ de type “acide “et “basique “[4, 6]

Pour le systeme Si0; "basique”, la pente de -4.8 correspond a une silice particulaire assez dense
et ayant une interface diffuse avec la matrice PDMS. La pente de -2 pour le systéme "acide" suggere
une structure fractale de type polymérique.

Pour le systeme TiO; “acide”, la pente de -3 plaide en faveur d’un systeéme polymérique avec des
domaines tres ramifiés. La pente de -4 pour le systeme T'i0, basique indique une structure colloidale
avec une interface nette avec le PDMS.

3.3 Résultats obtenus en MET

3.3.1 Echantillons catalysés par un dérivé de I’étain

Une bonne dispersion des particules est obtenue pour les deux types de charge (figures 3.6 et
3.8). Les images de MET révelent cependant une différence de morphologie méme en utilisant le
méme catalyseur pour générer les deux charges. Nous allons dans ce chapitre mettre en évidence les
différences aussi bien qualitatives (état de dispersion) que quantitatives (granulométrie, SANS) dans
nos échantillons.

3.3.1.1 Premiéres constatations pour les échantillons chargés de SiO;

Les figures 3.6 (a) et (b) présentent deux exemples de clichés de MET obtenus respectivement sur
des échantillons contenant 10 pce de SiO, et 28 pce de SiO;, générées en présence de catalyseur a
base d’étain. Les particules de silice semblent dispersées de maniére uniforme en petits domaines trés
diffus et sans interface nette avec le polymere. La taille moyenne de ces petits domaines est de 1’ ordre
de 5 nm.
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Sain. wlfs il

(a) 10 pce de Si0, (dL) [12] (b) 28 pce de SiO, (dA)

FIGURE 3.6 — Clichés MET d’échantillons chargés de particules de SiO, générées en présence de dérivés de 1’étain

La figure 3.6 (b) de I’échantillon chargé de 28 pce de silices générées en présence de dA montre
que méme pour les forts taux de charge, les particules de silice présentent une structure fine et diffuse
suggérant I’existence d’un réseau interpénétré. Les faibles tailles de particules obtenues pourraient &tre
liées a une limitation de celles-ci par la maille du réseau. En effet, Breiner et al. [7] ont étudié I’évo-
lution des tailles de particules générées in situ dans des matrices préformées de PDMS de diftférentes
masses moléculaires. IIs observent un lien entre la masse molaire des chaines précurseurs de PDMS et
la taille des particules de silice générées in situ : plus la masse molaire des chaines de PDMS est faible,
plus les tailles de particules de silice générées in sifu sont petites. La figure 3.7 donne 1’évolution de
la taille des particules générées in situ en fonction de la masse molaire des chaines PDMS du réseau
préformé.

Li LN B LR i L) L LI B I BB
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FIGURE 3.7 — Rayon de giration R, de particules de silice en fonction de la masse molaire du réseau PDMS préformé,
les résultas sont obtenus pour différents taux de silice : 5%(0), 8.5%(0) et 25% (A) [7]
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3.3.1.2 Premieres constatations pour les échantillons chargés de 70,

Les figures 3.8 (a) et (b) donnent les clichés de MET obtenus respectivement sur un échantillon
chargé de 12 pce de TiO; et de 25pce de TiO, générés en présence de dA.

(a) 12 pce TiO, (dA) (b) 25 pce TiO, (dA)

F1GURE 3.8 — Clichés de MET d’échantillons chargés de particules de Ti0, générées en présence d’un dérivé de
I’étain

Ces images montrent une bonne dispersion de I’oxyde de titane dans la matrice. On remarque
deux phases bien distinctes avec des particules sphériques et de diametre tournant autour de 20 nm.
L’interface entre particules d’oxyde de titane et la matrice PDMS est bien définie contrairement a
I’interface PDMS-silice catalysé dA. Les particules semblent de plus grande taille dans I’échantillon
25 pce de TiO; par rapport a I’échantillon 12 pce.

3.3.1.3 Analyse granulométrique

3.3.1.3.1 Présentation de la méthode

Pour réaliser une étude quantitative des images de MET, nous avons utilisé le logiciel IMAGE J.

Des opérations de seuillage, binarisation et ouverture sont effectuées sur les images de format 512%512.
Un seuillage en niveau de gris est d’abord réalisé sur des images de format 512*512 pixels, une binari-
sation s’ensuit. La binarisation consiste a transformer tous les pixels ayant un niveau de gris inférieur a
un seuil (seuil arbitraire) en pixels O (blanc) et tous les pixels de niveau supérieur au seuil en pixels de
niveau 255 (noirs). Enfin pour enlever les pixels isolés des images, une opération d’ouverture est ef-
fectuée [8]. La figure 3.9 présente les images obtenues apres traitement d’un échantillon chargé de 12
pce de TiO; avec : (a) I’'image initiale (b) I'image apres binarisation et (c) I’'image apres binarisation
et ouverture.
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(c) Image apres binarisation et ouverture

FIGURE 3.9 — Clichés de MET d’un échantillon 12 pce de TiO, catalyse dA

Ce type de traitement d’image est néanmoins tres subjectif en raison du choix de la position du
seuil de binarisation (SB) et reste de surcroit trés dépendant de la qualité de I’'image (contraste).
A partir des images traitées, plusieurs parametres peuvent etre déterminés : le diametre moyen, la
fraction surfacique, la circularité.

1= | e diametre compact équivalent est le diametre d’un cercle qui aurait une aire égale a I’aire de
la particule comme indiqué sur la figure suivante.

&

FiGURE 3.10 — Schéma du cercle équivalent pour une particule
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1 La fraction surfacique de charge est donnée par la formule :

nombre de pixels noirs
Vap = P (3.8)

nombre total depixels

i La fraction de particules agrégées est définie par :

aire des agrégats

S g (3.9)

" aire totale des particules

1 La circularité correspond au rapport de la surface totale A de 1’objet sur la surface du disque
ayant le méme périmetre P :

A 4rA
ﬂ(gr)z P

C vaut 1 lorsque I’objet est circulaire et est d’autant plus faible que 1’objet est concave ou
allongé.
Pour valider la méthode, nous avons essayé de déterminer 1’influence du seuil de binarisation sur ces
différents parametres. La figure 3.11 donne les images obtenues apres traitement d’une méme image

avec des seuils différents. La taille des structures observées augmente avec le seuil de binarisation. Le
choix du seuil de binarisation conditionne donc 1’état de dispersion qui est observé.

(c) SB =125

FIGURE 3.11 — Traitement d’une image avec différents seuils de binarisation

Le tableau 3.1 récapitule la valeur de différents parametres (diametre moyen, fraction surfacique
et circularité) déterminés a partir des images de la figure 3.11.
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Seuil de binarisation | Nombre de particules | Diametre moyen (nm) | Fraction surfacique | Circularité
75 121 13 0.007 0.65
100 191 16 0.018 0.65
125 422 18 0.052 0.64

TaBLE 3.1 — Résultats de ’analyse granulométrique de 1’échantillon de PDMS contenant 12 pce de 70, (¢ = 0.030)

Le diametre moyen des particules est peu affecté par la variation du seuil de binarisation. En effet,
en passant d’un seuil de 75 a 50, la variation est de 18% environ et en passant de SB = 100 & 125,
la variation est de 11% environ. La fraction massique est plus affectée car en passant de SB = 75 a
SB = 100, elle varie de 61% environ. Tenant compte de ces constatations et du fait que la fraction
surfacique devrait étre proche de la fraction volumique réelle de charge, nous analyserons toutes les
images avec plusieurs seuils de binarisation et choisirons a chaque fois le seuil qui donne une fraction
massique proche de la fraction volumique de charge réelle. Il est aussi nécessaire dans le choix du
seuil de binarisation que I’'image traitée ressemble le plus possible & I’image initiale.
Nous avons conduit le méme type d’analyse sur un échantillon plus chargé. Le tableau 3.2 donne les
valeurs du diametre moyen des particules, des fractions surfaciques de TiO; et de la circularité pour
un échantillon chargé 25 pce de TiO».

Seuil de binarisation | Nombre de particules | Diametre moyen (nm) | Fraction surfacique | Circularité
75 251 23 0.034 0.65
100 592 25 0.074 0.64
125 589 26 0.106 0.66

TABLE 3.2 — Résultats de I’analyse granulométrique de I’échantillon PDMS contenant 25 pce de 7i0- (¢ = 0.057)

La fraction surfacique est le parametre le plus affecté quel que soit le taux de charge (tableaux
3.1 et 3.2). La circularité est peu modifiée par le choix du seuil de binarisation. Nous allons appliquer
cette méthode de traitement successivement a nos échantillons chargés de SiO; et de TiO,. Le but de
cette analyse granulométrique étant de mettre en évidence les différences qui peuvent exister entre les
particules de S iO; et de T'iO; sur le plan quantitatif.

3.3.1.3.2 Application aux échantillons chargés de SiO,
La figure 3.12 donne les images apres binarisation et ouverture d’un échantillon chargé 10 pce de

Si0, et d’un échantillon chargé 28 pce de SiO;.
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(a) 10 pce de SiO, (dL) (b) 28 pce de SiO, (dA)

FIGURE 3.12 — Image binarisée et ouverte d’échantillons chargés de particules de SiO, générées en présence de
dérivés de I’étain

Les figures 3.13 (a) et (b) donnent les histogrammes respectifs d’un échantillon 10 pce de SiO»
et 28 pce de Si0;.

1000 . . T T

fréquence

Fréquence

5 14 12

Diamétre (nm) Diamétre (nm)

(a) 10 pce de SiO, (dL) (b) 28 pce de SiO, (dA)

FiGURE 3.13 — Distribution de taille pour : (a) PDMS + 10 pce de SO, (b) PDMS + 28 pce de S iO,

Pour I’échantillon a 10 pce de Si0O,, I’histogramme 3.13 (a) montre une répartition en diametre
presque monodisperse. La majorité des particules a un diametre proche de 5 nm. Les particules ont
une distribution en taille restreinte, les diametres sont compris entre 5 et 20nm. La taille moyenne des
particules est d’environ 6nm. Pour cet échantillon, on ne peut donc pas parler d’agrégation.

Pour I’échantillon chargé de 28 pce, I’histogramme (figure 3.13 (b)) révele des particules de taille
comprise entre 5 et 20 nm comme pour I’échantillon 10 pce. Pour cet échantillon aussi aucune agréga-
tion n’est notée. On peut dire que le réseau PDMS gonflé peut avoir joué le role de limitant par rapport
a la taille des structures formées.

L’ histogramme (figure 3.14 (a)) de 1’échantillon chargé de 10 pce de SiO, montre une distribution
presque monodisperse des particules avec une circularité de 0.95 pour la majorité d’entre elles. L histo-
gramme de I’échantillon 28 pce (figure 3.14 (b)) montre aussi une majorité de particules de circularité
proche de 1 (entre 0.80 et 0.95). Une minorité de particules a des circularités < 0.80.
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F1GURE 3.14 — Evolution de la circularité avec le taux de charge (a) PDMS + 10 pce de SiO, (b) PDMS + 28 pce de
SiO,

Ces histogrammes confirment la bonne dispersion des particules de silice dans la matrice. La
majorité des particules a une circularité proche de 1. En passant de 10 a 28 pce, nous n’obtenons
aucune agrégation. La taille moyenne des particules tourne autour de 6 nm quel que soit le taux de
charge.

3.3.1.3.3 Application aux échantillons chargés de 7i0,

La figure 3.15 donne les images apres binarisation et ouverture d’un échantillon chargé 12 pce de
TiO; et d’un échantillon chargé de 25 pce de TiO;. Pour les deux échantillons, il y a la présence de
particules élémentaires mais aussi d’agrégats.

(a) 12 pce de TiO, (b) 25 pce de TiO,

FIGURE 3.15 — Image binarisée et ouverte d’échantillons chargés de TiO, générés en présence de dA

A partir de ces images, nous avons déterminé la distribution en taille que nous présentons sous
forme d’histogrammes sur la figure suivante.
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FiGURE 3.16 — Distribution en de taille pour : (a) PDMS + 12 pce de 70, (b) PDMS + 25 pce de TiO-

Pour les deux échantillons, 12 et 25 pce de TiO», il y a une distribution en taille restreinte. La
distribution en taille de 1’échantillon chargé de 25 pce de TiO; est plus large. Il n’y a presque pas
d’agrégation. Nous avons déterminé le % d’agrégation en considérant toutes les particules de tailles
inférieures a 30 nm comme isolées. Le tableau 3.3 donne les S ;¢ pour les échantillons chargés 12 et
25 pce de T'iO».

Taux de charge | S e | circularité
12 24% 0.64
25 43% 0.65

TaBLE 3.3 — Résultats de ’analyse granulométrique PDMS + 25 pce de TiO, ¢ = 0.057

Pour I’échantillon chargé de 12 pce de TiO;, la distribution en taille vade 8 240 nm. Il n’ y a que
24% des objets qui ont un diametre supérieur a 30 nm, ce pourcentage passe a 43% pour I’échantillon
chargé de 25 pce. La taille des plus grands objets est inférieure a 60 nm pour 1’échantillon chargé de
25 pce et 40 nm pour celui 12 pce, cela reflete une bonne dispersion de nos particules de 7i0O;, dans
la matrice comparé a ce qui est généralement obtenu pour des systemes préparés par mélangeage.
Pour I’échantillon 12 pce, la taille moyenne des particules est de 15 nm, cette moyenne passe a 24
nm pour I’échantillon chargé de 25 pce de TiO;. La taille des objets augmente avec le taux de charge.
Ceci correspond a une évolution vers la formation d’un réseau percolant de charge. La figure 3.17
qui donne les images squetellisées en est une illustration. La squetellisation consiste a effectuer une
série d’érosions des particules ou agrégats afin de les réduire a un squelette d’un pixel de largeur.
Les régions ou la densité de particules est la plus élevée correspondent aux zones les plus petites sur
I’'image (figure 3.17).
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(a) 12 pce de TiO, (dA) (b) 25 pce de TiO, (dA)

FiGURE 3.17 — Image aprés squelettisation des images MET pour (a) 12 pce de Ti0, (b) 25 pce de TiO,

Pour I’échantillon chargé de 12 pce de TiO5, il a été possible de déterminer la distance moyenne
entre proches voisins. Cette distance est de 80 nanometres environ. Il est difficile de faire cette mesure
pour I’échantillon chargé de 25 pce de T'iO,.

La figure 3.18 donne les histogrammes de distribution en circularité des particules, elle rend compte
de la forme des particules dans 1’échantillon. Pour les deux échantillons 12 et 25 pce, la circularité
moyenne tourne autour de 0.65, la majorité des particules ont une circularité supérieure a 0.5.

20 ! ! ! !

fréquence
fréquence

03 0,5 0,6 0,7 0,9
circularité circularité
(a) 12 pce de TiO, (dA) (b) 25 pce de TiO, (dA)

F1GURE 3.18 — Distribution de forme pour (a) PDMS + 12 pce de SiO, (b) PDMS + 25 pce de SiO,

3.3.2 Echantillons basiques
3.3.2.1 Premieres constatations pour les échantillons chargés de SiO,

La figure 3.19 représente I'image de MET d’un échantillon chargé de 10 pce de silice avec comme
catalyseur de la synthese le DEA.
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F1GURE 3.19 — Cliché MET d’un échantillon 10 pce de SiO, catalyse DEA [12]

On remarque une bonne dispersion des particules de SiO,. Ces particules semblent sphériques et
monodisperses. Nous allons voir par analyse granulométrique comment elles sont réparties quantitati-
vement.

3.3.2.2 Analyse granulométrique pour les échantillons chargés de SiO;

La figure 3.20 (a) donne I’histogramme de la répartition de taille pour 1’échantillon chargé 10 pce
Si0, (catalyseur DEA). L’ agrégation est presque inexistante. La distribution en taille des particules va
de 12 a 37 nm, cela confirme la bonne dispersion. En faisant une moyenne statistique, nous obtenons
un diametre moyen des particules de 18 nm.

La figure 3.20 (b) donne la distribution en circularité des particules. Cette distribution montre une
majorité de particules ayant une circularité de 0.9. La répartition des particules est presque monodis-
perse.

60 T T T T T

fréquence
fréquence

12 18 24 21 a7 04 05 0,6 07 08 0,9
Diamétre (nm) circularité
(a) 10 pce de SiO, (DEA) : Distribution en taille (b) 10 pce de SiO, (DEA) : Distribution en forme

FiGUrE 3.20 — Distribution de taille et de forme pour un échantillon chargé 10 pce de SiO,

Il n’y a que 28% des particules qui ont une circularité différente de 0.9.
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3.3.2.3 Premieres constatations pour les échantillons chargés de 7i0,

La figure 3.21 montre des images de MET pour un échantillon de PDMS chargé de 10 pce de
TiO, avec comme catalyseur I’ammoniaque. On observe une répartition des particules en domaines
tres fins de diametre 7nm environ. Les interfaces PDMS-T'iO, sont tres diffuses. On n’observe presque
pas d’agrégat.

F1GURE 3.21 — Clichés MET d’un échantillon chargé de 10 pce de TiO, généré en présence d’ammoniaque

Nous avons une treés bonne dispersion des particules, la dispersion est tres semblable a celle des
particules de Si0O; générées en présence de diacétate de dibutyle étain.

3.3.2.4 Analyse granulométrique pour les échantillons chargés de 7i0O;

L’histogramme de répartition en diametre (figure 3.22 (a)) montre une majorité de particules ayant
une taille d’environ 7nm. Le plus grand agrégat a une taille de 45 nm et reste trés minoritaire. La
quasi-absence d’agrégat confirme la bonne dispersion des particules avec une circularité de 0.9 pour
une majorité donc tres proche de 1.

fréquence

T 15 prc ] 32 40 o1 oz 03 04 (1R oT o0& os
diamétre (nm) circularité
(a) 10 pce de TiO, (Distribution en taille) (b) 10 pce de TiO, (Distribution en forme)

FiGURE 3.22 — Distribution en taille et en forme pour un échantillon chargé 10 pce de 70,

Ces résultats montrent la différence de morphologie des particules de TiO; en passant d’un cataly-
seur basique a un catalyseur a base d’étain. On passe d’une distribution constituée de particules fines
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(diametre 7 nm) avec une interface diffuse a une distribution avec des interfaces nettes.

3.4 Résultats SANS

Pour compléter I’analyse morphologique par MET, et préciser la structure des particules générées
dans nos nanocomposites, des mesures de diffusion des neutrons aux petits angles ont été réalisées.

3.4.1 Résultats

Les spectres obtenus par diffusion des neutrons sur deux échantillons renforcés, I’'un contenant 22
pce de SiO; et 'autre 22 pce de T'iO,, sont donnés sur les figures suivantes.
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FiGUure 3.23 — Spectres SANS de deux nanocomposites

Sur le spectre de I’échantillon 22 pce de SiO,, on peut remarquer :
. Une décroissance suivant une loi de puissance en g2 ;
. La présence d’un maximum de corrélation 2 0.035 A~! reflétant une distance caractéristique de
I’ordre de 18 nm.
Sur le spectre de 1’échantillon 22 pce de T'i0», il y a:

. Une décroissance suivant une loi de puissance en g3 entre ¢ = 2.102 et ¢ = 5.1072;

. La présence d’un maximum de corrélation a4 0.0085 A~! correspondant 2 une distance d’environ
80 nm.

3.4.2 Dimensions fractales

A partir des pentes de décroissance en puissance, on peut avoir acces aux dimensions fractales des
particules de silice et d’oxyde de titane.
. Si0; générée en présence de dA
La pente de décroissance est de 1’ordre de -2. La silice est donc de structure trés ouverte et
s’organise en fractale. Elle est constituée d’objets élémentaires de 5 & 12 nm qui s’associent en
clusters. Sa croissance au sein du réseau polymere est de type cluster-cluster et est limitée par
la réaction.
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FiGURE 3.24 — Structure fractale en masse D,, = 1.82 [9]

Dans une étude précédente[12], il a été montré pour les systeémes chargés de silice générée in
situ, que le maximum de corrélation se décale 1égerement vers les valeurs plus faibles de q
lorsque la concentration de silice augmente. Les particules de silice étant synthétisées au sein
d’un réseau préformé, la taille des mailles du réseau au moment de la génération de la silice
dépend du taux de gonflement de celui-ci dans I’alcoxyde. Aussi la structure de la silice est
supposée s’organisée en clusters composés d’objets élémentaires de 5 nm environ et espacés
d’une distance L., proche de 18-20nm et dépendant de la taille de la maille du réseau (figure
3.25).
. TiO, généré en présence de dA

La pente de décroissance en puissance, de I’ordre de -3.3 est proche de celle prévue par la
loi de Porod, suggerant I’existence d’objets sphériques ayant une interface assez nette avec le
polymere. Cette pente correspond a une structure fractale en surface avec Dy = 6 — 3.3 = 2.7.
Breiner et al. [11] ont obtenu des fractales similaires pour du PDMS renforcé par de I’oxyde
de titane ou par une charge : mixte oxyde de titane - silice. Ces valeurs de pente suggeérent la
présence de particules compactes dans un systeme biphasique quasi-idéal ol les deux phases
sont séparées par une interface nette.

3.4.3 Maximum de corrélation

Pour les deux échantillons SO, comme T'i0,, un maximum est détecté sur les spectres aux faibles
g. Ce maximum s’interprete comme une périodicité dans les nanocomposites. A partir de la position
de ce gax, la longueur correspondant a la périodicité est évaluée (Tableau 3.5).

Taux de charge 22pceSiO; | 22pceTiOr
Maximum de corrélation 0.035 0.008
Leor = 270/ @ax(nm) 18 78.5

TABLE 3.4 — Caractéristiques des maximums observés pour les échantillons 22 pce de S iO, et 22 pce de TiO,

La distance trouvée peut étre reliée a plusieurs autres distances : la distance entre parties du sque-
lette révélé par MET ou a la taille des zones de polymere piégé dans le réseau de charge.
Pour I’échantillon 22 pce de SiO-, nous avons deux types de dimensions caractéristiques. La taille
des zones d’environ 5 nm déterminée sur les images de MET et la distance L., de 18 nm associée au
maximum de corrélation. Une représentation assez convaincante partant d’un cluster de masse a été
donnée dans une étude précédente [12]. Cette représentation montre des objets de taille 5 nm qui se
regroupent en petits clusters. La distance L, est la distance entre les centres de deux clusters voisins
(figure 3.25).
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FIGURE 3.25 — Représentation schématique de la structure de la silice "étain" [12]

Dans le cas de I’échantillon TiO», la distance L., = 78.5nm est proche de la distance entre deux
proches voisins de 80 nm trouvée sur 'image de MET d’un échantillon chargé de 12 pce de Ti0O». La
figure 3.26 montre une représentation de la distance entre proches voisins et la figure 3.27 visualise
les distances entre les squelettes du réseau de charge.

FIGURE 3.26 — Schéma de la distance entre deux proches voisins
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FIGURE 3.27 — Schéma des distances entre les squelettes du réseau de charge

3.4.4 Rayon de giration

A partir de la relation de Guiner aux petits angles (gR, < 1), on peut estimer le rayon de giration
. . . . R
des particules diffusantes et agrégats. Pour cela, nous utilisons 1’équation I = Iye ™3 * et avons tracé

la courbe In[I(q)] = f(qz) pour les échantillons 22 pce de SiO> et 22 pce de TiO,. Les rayons de
giration sont calculés a partir des pentes de ces courbes et on en a déduit les rayons a partir de la

formule R = \/gRg. Les résultats sont donnés dans le tableau 3.4.

Taux de charge | 22pceSiO; | 22pceTiO,
R, (nm) 4.35 7.48
R (nm) 5.61 9.66

TABLE 3.5 — Valeur du rayon de giration et du diamétre compact équivalent des échantillons 22 pce de S0, et 22
pce de Ti0,

Les valeurs trouvées sont assez proches de celles moyennes obtenues sur les images MET.
L’analyse morphologique réalisée sur les nanocomposites a permis de mettre en évidence des
différences aussi bien qualitatives que quantitatives. Pour les échantillons S0, comme Ti0,, une
bonne dispersion est obtenue. Mais il apparait une plus grande agrégation dans les échantillons
Ti0,. L utilisation de catalyseurs différents (étain, base) aboutit a une différence sur 1I’état de
connexion des charges.
(i) Pour la charge SiO; : on obtient deux états de dispersion selon le catalyseur utilisé.
Le systeme ''étain' conduit a une interface tres diffuse caractérisée par deux distances
moyennes. Une distance d’environ 6nm reliée a la taille de petites zones distantes entre
elles de 18 nm environ. Ce systeme est une fractale en masse formée par processus limité
par la réaction de type cluster-cluster.
Pour le systeme basique, on obtient un systeme biphasique avec des interfaces nettes entre
PDMS-Si0;. Ce systeme est composé de particules ou agrégats de taille moyenne 18nm.
Quel que soit le catalyseur utilisé, il n’y a presque pas d’agrégation dans les échantillons
chargés de silice.
(ii) Pour la charge TiO; : comme pour SiO, deux états de dispersion sont obtenus selon le
catalyseur utilisé.
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Le systeme ''étain'' conduit a un systeme biphasique avec une interface tres nette entre
PDMS - TiO;,. Dans ce systeme, la taille des agrégats varie selon le taux de charge in-
diquant I’existant d’un chemin percolant de charge. L’échantillon a 12 pce de TiO, est
composé de particules de taille moyenne égale a 15 nm, la distance moyenne entre ces par-
ticules est de 80nm environ.
Le systeme basique (ammoniaque) 70, semble se comporter comme I’échantillon chargé
de Si0, avec comme catalyseur le dA. On a des zones de taille 7nm environ dont les inter-
faces avec le PDMS sont tres diffuses.
La suite de cette étude va s’intéresser a I’'impact de ces différences sur I’interface PDMS — TiO;
et PDMS — SiO;. L’idée étant de déterminer la force de I’interface et d’en déduire la meilleure
interface. A partir de la qualité de I’interface, nous analyserons les propriétés mécaniques et
thermiques et voir les différences engendrées par la nature des interfaces.
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4.1. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

4.1 Techniques expérimentales

Pour la plupart des applications, les élastomeres sont renforcés par des charges, habituellement la

silice, le noir de carbone ou I’oxyde de titane, afin d’améliorer leurs propriétés. L’ampleur de I’effet
renforgant induit par la charge ne dépend pas uniquement du taux de charge mais aussi des effets a
Iinterface polymere-particule. Les interactions a 1’interface polymere-charge entrainent la formation
de polymere 1ié dont la mobilité est plus réduite que dans la phase élastomere se trouvant loin de la
surface. Il est prévu que tout modification de la surface des charges renfor¢ant peut induire des modi-
fications de la mobilité des chaines polymeres sur une plus ou moins longue distance de la surface de
la particule. L’ arrangement spatial des phases qui dépend de facteurs comme la taille des particules,
leur mouillabilité par le polymere, est également un parametre important qui régit I’ampleur de I’in-
teraction entre la phase polymere et la charge.
Dans ce chapitre, nous évaluons les effets a ’interface PDMS — SiO, et PDMS — TiO; par des
analyses de : DSC (Differential Scanning Calorimetry), gonflement en bon solvant, RMN statique
du proton et étude diélectrique (TSDC : Thermally Stimulated Depolization Currents, en francais :
Courant de Dépolarisation Thermo-Stimulé).

4.1.1 DSC : Analyse calorimétrique différentielle

La calorimétrie a balayage différentiel (DSC) est une technique utilisée pour étudier les transitions
thermiques dans les matériaux (cristallisation, fusion, transition vitreuse). Elle consiste a chauffer ou
refroidir a une vitesse donnée un échantillon et une référence, et a mesurer le flux de chaleur fourni
pour maintenir la température des deux cellules. Les mesures de DSC ont été effectuées sur un appareil
DSC (TA instruments Q 1000).

Pour I’étude de la transition vitreuse, le four vide (sans échantillon ni référence) est refroidi jusqu’a
-150 °C et on maintient une isotherme pendant 30 minutes. Pendant I’isotherme, 1’échantillon (5 a
15 mg) et la référence préalablement plongés dans de I’azote liquide pour éviter la cristallisation sont
placés dans le four. Enfin, I’ensemble est chauffé a une vitesse de 3°C/min jusqu’a 20°C.

Pour I’étude de la fusion et de la cristallisation du PDMS, les échantillons (5 a 15 mg) sont refroidis
jusqu’a - 150 °C a une vitesse de 1.5°C/min puis chauffés a une vitesse de 3°C/min jusqu’a 20°C.
La température de cristallisation est mesurée au maximum du pic de cristallisation et la fusion au
minimum du pic de fusion. Les énergies de cristallisation et de fusion correspondent respectivement
aux aires sous les pics de cristallisation et de fusion.

4.1.2 Gonflement des réseaux élastomeres chargés

1 Protocole expérimental
Les mesures de gonflement ont été effectuées dans le toluene. Les échantillons sont des parallé-
1épipédes dont les deux grandes dimensions (largeur /; et longueur L;) ont été mesurées avec un
pied a coulisse. On immerge ensuite chaque échantillon dans le toluéne dans une boite a pétri
fermée pour éviter 1’évaporation du solvant. L’ état d’équilibre est atteint au bout de 72h. A ce
moment, une mesure des deux dimensions (/r et Ly) de I’échantillon est refaite a I’aide du pied
a coulisse.

1 Détermination des taux de gonflement apparent et réel
Dans I’hypothése d’un gonflement isotrope, les valeurs (f[), (l_[i) et (fl_) sont égales. Le taux de
gonflement apparent Q,,, des réseaux s’écrit :

Vi Lrs_ s
== =(=) =(= 4.1
Qupp = 37 = (7' = () (“.1)
avec
V est le volume de I’échantillon gonfl€ et V; est celui de I’échantillon sec.
Vi = Veomme + Vparticules> Sachant que les particules de TiO; et SiO> ne gonflent pas, on peut
écrire : Vyarricules = $Vi, ¢ €tant la fraction volumique de charge dans 1’échantillon.
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Le taux de gonflement réel Q, s’exprime :

0, = Vf(gomme) _ QappVi — ¢Vi - Qapp = ¢ (4.2)
8 Vigomme) Vi—¢Vi 1-¢ |

Pour déterminer les fractions volumiques de charge, nous avons utilisé p = 2g.cm’ pour la silice
et p = 4.23g.cm® pour I’oxyde de titane.
La masse volumique des particules générées in situ dépendant de leur morphologie, pour étre
plus rigoureux, il faudrait déterminer les densités des particules expérimentalement.

4.2 Etude de la mobilité du PDMS par DSC : influence des charges in
situ sur la cristallisation et la fusion du PDMS

4.2.1 Généralités sur la cristallisation, la transition vitreuse et la fusion

Un polymere soumis a un cycle thermique (refroidissement et chauffage) est susceptible de passer
par trois types de transition : deux transitions du premier ordre, la cristallisation et la fusion, et une
transition du second ordre, la transition vitreuse.

Lors d’un refroidissement, un polymere peut former des domaines organisés, appelés cristallites, a une
température de cristallisation 7,. La cristallisation se fait en deux étapes : la germination et la crois-
sance des germes stables. La germination est soit hétérogene (due aux impuretés, a la présence d’une
interface ou a I’ajout intentionnel d’agent de germination), soit homogene (due a des fluctuations ther-
miques a 1’état fondu). Des études précédentes [1, 2] sur le PDMS renforcé par de la silice ont montré
une diminution du taux de cristallinité. Dans ces systémes, I’interface polymere-charge n’induit pas la
germination des cristallites.
Si la vitesse de refroidissement est assez rapide pour empécher la cristallisation, le polymere conserve
son état désordonné jusqu’a une température de transition vitreuse 7y ot la mobilit€ moléculaire n’est
plus suffisante pour permettre la formation de zones cristallines : a cette température 7', le matériau
passe dans un état hors d’équilibre, 1’état vitreux.
Au voisinage de la transition vitreuse, le polymere présente des propriétés mécaniques particulieres.
On distingue trois régimes de comportements distincts :
15 [état vitreux a T < Ty, le polymere présente une €lasticité de nature purement enthalpique.
©= Dans un régime de température allant de T, = —20K a Ty = +20K (Zone de transition), il y
a passage entre une élasticité de nature enthalpique et une élasticité de nature entropique. Dans
ce régime, le module d’Young E et le module de cisaillement sont tres dépendant de la vitesse
de mesure ou de sa durée.

= AT > T,, on entre dans le plateau caoutchoutique, le polymere présente une €lasticité de

nature purement entropique.

Module élastique
Fy

étatvitreux

zone de, iransition

elasticité cavutchowtiyue

[
»

Température

Tg

FIGURE 4.1 — Evolution du module élastique en fonction de la température
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CRISTALLISATION ET LA FUSION DU PDMS

A partir de I’état vitreux, lors du réchauffement, une cristallisation dite froide peut avoir lieu a une

température T, < T.
Si on continue a chauffer apreés T, on observe la fusion a T's. Elle consiste en la fonte des cristaux.

Les facteurs influant sur la fusion sont :

i Les liaisons hydrogenes augmentent I’enthalpie de fusion et donc T's;

ii Laugmentation de la masse molaire augmente 7'y ;

iii Pour un méme monomere, le polymere basé sur I’isomere qui conduit a la structure la plus
réguliere présente la température de fusion la plus grande.

La figure 4.2 donne la position des différentes transitions évoquées plus haut (sauf la cristallisation
froide) sur un échantillon de PDMS renforcé par 12 pce de Ti0;. Ce thermogramme a été obtenu pour
des vitesses de refroidissement et de chauffage de 1.5 et 5°C/min respectivement.

02
-70.86°C
014
|
-68.09°C
17.69J/g
B 00+
[ -126.02°C
= -123.62°C(l) N
3 -118.90°C -54.00°C
T 014 17.22JIg
027
03 T T
-200 -150 -100 50
Exa Up Temperature (°C) Universal V4 34T/

FIGURE 4.2 — Thermogramme du PDMS chargé de 12 pce de Ti0O, avec des vitesses de refroidissement et de chauffe
de 1.5 et 5°C/min respectivement

La présence des charges minérales et surtout leurs interactions avec les chalnes de polymere ont
une influence sur les processus de cristallisation et de fusion du PDMS. L’analyse des thermogrammes
des systémes chargés est censée apporter une information sur la qualité de I’interface.

4.2.2 Etude des différentes transitions : transition vitreuse, cristallisation et fusion

4.2.2.1 Echantillon non-chargé

La figure 4.3 présente un thermogramme d’un échantillon de PDMS non-chargé obtenu avec une
vitesse de refroidissement et de chauffage de 5°C/min.
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FiGURrRE 4.3 — Thermogramme DSC du PDMS non-chargé avec une vitesse de refroidissement et de chauffage de
5°C/mn

Sur ce thermogramme, le pic de cristallisation ainsi que celui de fusion sont observés, mais la
transition vitreuse n’apparait pas. La position des pics observés dépend des vitesses de refroidissement
et de chauffage. En effet, un refroidissement avec une vitesse de 1.5°C/min donne une température
de cristallisation de -68°C alors qu’elle est observée a -72°C avec la vitesse de 5°C/min. Cette
évolution de la température de cristallisation avec la vitesse de refroidissement est aussi observée dans
la littérature [1].

4.2.2.2 Transition vitreuse

Souvent pour détecter la transition vitreuse dans les systtmes PDMS, un refroidissement tres ra-
pide est appliqué pour figer le polymere dans son état amorphe. Nous avons appliqué une telle pro-
cédure en plongeant d’abord nos échantillons dans 1’azote liquide avant de les chauffer a une vitesse
de 3°C/min (voir procédure paragraphe 4.1.1). Le tableau 4.1 donne les valeurs de température de
transition vitreuse pour le PDMS non-chargé et pour les échantillons chargés de SiO; et de TiO,.

Nature de la charge | Taux de charge en % | T en °C
SiO; 6 -125
SiO, 34 -125
TiO, 6 -125
TiO, 22 -125
PDMS pur 0 -126

TaBLE 4.1 — Valeur T, pour le PDMS chargé a différents taux de charge

Il a été possible de détecter la transition vitreuse dans nos échantillons chargés de TiO;, avec

une vitesse de refroidissement tres lente (1.5°C/min) et une vitesse de chauffe de 3°C/min. Dans ces
conditions, nous ne parvenons pas a détecter la Ty pour le PDMS non-chargg et pour les échantillons
chargés de Si0,. Le tableau 4.2 récapitule les valeurs de T, trouvées pour les échantillons chargés de
TiO, avec cette procédure.
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Taux de TiO> enpce | T en °C
8 -126
12 -126
22 -126
30 -127

TABLE 4.2 — Valeur T, pour le PDMS charé a différents taux de 70,

Les températures de transition vitreuse trouvées sont similaires a celles rapportées dans la littéra-
ture [1]. La valeur de T, ne semble pas étre affectée par la méthode de mesure, le taux de charge et
la nature de la charge (SiO, ou TiO;). Mais la déctection de T, est plus facile dans les échantillons
chargés de TiO,. La plus grande facilit€¢ de mesure de T; dans les échantillons chargés de T'iO peut
étre due a la présence d’une plus grande phase amorphe.

4.2.3 Influence des charges générées in situ sur la cristallisation du PDMS

4.2.3.1 Thermogrammes de cristallisation

Les figures 4.4 et 4.5 présentent 1’évolution du pic de cristallisation en fonction du taux de charge
(Si0; ou Ti0,). Lorsque le taux de charge augmente, la température et 1’aire sous le pic de cristallisa-
tion diminuent pour les deux types de particules. Cette évolution s’interpréte comme une augmentation
de la densité de réticulation apparente dans les échantillons chargés. La capacité d’un polymere a cris-
talliser diminue quand la masse molaire entre points de réticulation diminue. Cette interprétation a
été suggérée par Pattel et al. [3] qui ont étudié I’effet de la densité de réticulation sur la cristallisation
du PDMS. Ce type de résultat ne peut €tre interprété comme une nucléation hétérogene. En effet, la
cristallisation aurait di €tre favorisée par la présence des charges. En somme, c’est la diminution de
mobilité due aux fortes interactions charge-matrice qui explique la diminution de cristallinité dans
nos échantillons quand le taux de charge augmente. Ces interactions agissent comme des points de
réticulation supplémentaires, diminuant ainsi la longueur des chaines entre points de jonctions.

0.20
&--- PDMS pur

*—— PDMS + 6 pce SiO,,
+— PDMS + 17 pce SiO e
0.15 H 2

©—-- PDMS + 45 pce SiO2

0109

flux de chaleur (Wig)

0.05 o

Exo Up Temperature (°C) Universal 4,34 TA Instruments

“ 2

F1GURE 4.4 — Evolution du pic de cristallisation en fonction du taux de S0, in situ *étain”(vitesse de refroidissement

-1.5°C/min)
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0054

-90 -50
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(N3

FIGURE 4.5 — Evolution du pic de cristallisation en fonction du taux de Ti0, in situ ~étain”(vitesse de refroidissement

-1.5°C/min)

Contrairement a nos résultats une augmentation de la cristallisation avec la densité de réticulation
est observée dans certaines études. Ces auteurs donnent une explication de la cristallisation basée
sur la notion d’ordre local et de dynamique local des chaines [4, 5]. En effet, Dollase et al.[6] ont
comparé les thermogrammes DSC obtenus avec la mé€me vitesse pour le PDMS non-réticulé et le
PDMS réticulé de différentes manieres. Ils considérent que la réduction de la mobilité moléculaire et
I’induction d’un ~ordre local “par les enchevétrements ou points de réticulation, favorisent le processus
de cristallisation en comparaison avec un systéme ou les chaines linéaires se déplacent librement.

A partir des thermogrammes (figures 4.4 et 4.5), nous pouvons calculer les taux de cristallinité en
utilisant 1’expression suivante :

Yocristallinité = 4.3)

th

AH est I’énergie de cristallisation mesurée pour I’échantillon (surface sous le pic de cristallisation).
AHy, est ’enthalpie de cristallisation du PDMS. Elle vaut 37.42J/g [1].

Avec une vitesse de refroidissement de 1.5°C/min, le PDMS réticulé de masse molaire 18000g.mol‘1 s
a une énergie de cristallisation de 25.4J/g, soit un taux de cristallinité de 68%.

4.2.3.2 Evolution du taux de cristallinité avec la concentration en charge in sifu

La figure 4.6 présente I’évolution du taux de cristallinité en fonction de la fraction massique de
PDMS pour les échantillons SiO; et TiO; catalysés par le dA. Pour les deux charges, plus la fraction
volumique de charge in situ est importante, plus le taux de cristallinité est faible. Pour les deux types
de charge, cette évolution est linéaire. Le méme type de comportement est observé par Aranguren [1]
dans le cas de systemes PDMS réticulés ou non, chargés par de la silice pyrogénée et L.Dewimille [2]
dans le cas de matrices PDMS renforcées par de la silice générée in situ.
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70 T T
—*— S0, = Tio, g -
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FIGURE 4.6 — Evolution du taux de cristallinité en fonction de la fraction massique de PDMS (échantillon "étain"
vitesse de refroidissement -1.5°C/min)

A méme fraction massique, le taux de cristallinité est plus élevé dans les échantillons SiO;.
Sur les courbes de la figure 4.6, I’intersection des droites avec 1’axe des abscisses donne la fraction
massique de polymere pour laquelle toute cristallisation est rendue impossible. Aranguren I’ interprete
comme étant la quantité de PDMS 1i€ et non cristallisable.
Nous trouvons une fraction massique de PDMS non-cristallisable de 0.54 pour les échantillons chargés
de SiO; et de 0.60 pour les échantillons chargés de TiO,. La fraction massique s’exprime sous la
forme :

m
raction massique = PDMS 4.4
q

mppms + Mcharge

Nous trouvons une fraction massique de PDMS 1i€ a la silice de 1.17gramme par gramme de SiO;
et une fraction de PDMS lié a I’oxyde de titane de 1.50 gramme par gramme de 7i0,. La plus faible
quantité de PDMS li€ a la silice explique le taux de cristallinité plus élevé pour les échantillons chargés
de SiO; par rapport a ceux 7i0, a méme fraction massique de PDMS.

La fraction massique de PDMS lié plus importante dans les échantillons TiO; peut s’expliquer par des
effets géométriques dus a la taille des particules par rapport a la taille du réseau préformé de PDMS.
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FIGURE 4.7 — Représentation de réseaux chargés de SiO, et de TiO,

1/2

En effet, la distance bout 4 bout d’une chaine gaussienne de PDMS < 72 >, s’écrit :

< r? >?= (conl®)'? (4.5)

n est le nombre de motifs monomeres, 1 est la longueur d’une unité monomere et C, est une constante
caratérisant le degré de liberté de rotations internes autour des liaisons covalentes. A 1’état gonflé,
cette distance bout a bout s’exprime :

<P 30 < >(1)/2: JO(ceon)!? (4.6)

gonflé™

Dans le PDMS, la longueur d’une liaison Si-O de la chaine est de 1.64A. Considérant I’angle O-Si-O
de 143°, la longueur d’une unité monomere est de 3A.

Les tableaux 4.3 et 4.4 donnent les distances bout a bout des chaines de PDMS réticulées et les
diametres des particules générées in situ dans ces réseaux.

Taux de Si0, en pce | Taux de gonflement | < 7> >/ (nm) | Diamétre des particules
dans le TEOS (état gonflé) (nm)
0 1 11.5
12 1.46 13 6
28 222 15 6

TABLE 4.3 — Diamétre des particules et taux de gonflement dans le TEOS
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Taux de Ti0; en pce | Taux de gonflement | < 7> >1/> (nm) | Diamétre des particules
dans le TIBO (état gonflé) (nm)
0 1 11.5
12 1.5 13.1 18
25 2.05 15.4 23

TABLE 4.4 — Diamétre des particules et taux de gonflement dans le TIBO

On observe que la taille des particules de silice est inférieure a celle d’une maille élémentaire
du réseau. Par contre, les particules d’oxyde de titane ont une taille supérieure a celle de la maille
élémentaire. Ceci implique :

Certaines chaines sont étirées du fait de la particule d’oxyde de titane qui s’insére dans une
maille de plus faible taille (figure 4.7).
Des chaines de PDMS sont piégées au sein des particules d’oxyde de titane. Le réseau d’oxyde
de titane présente probablement un certain nombre de défauts et de cavités permettent ce pié-
geage de chaines.
A ces deux implications, on peut ajouter la formation d’un réseau percolé a trés faible taux de charge
par les particules de Ti0; et de ce fait il doit exister un certain confinement des chaines entre ces
particules de TiO; (figure 4.7).

4.2.3.3 Evolution de la température de cristallisation avec la concentration en charge in situ

Pour les deux types d’échantillons (chargés SiO; ou Ti0,), la température de cristallisation dimi-
nue lorsque la quantité de particules in sifu augmente. Cette diminution de la température de cristalli-
sation avec le taux de charge est beaucoup plus rapide pour les échantillons chargés de SiO;.
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FIGURE 4.8 — Evolution de la température de cristallisation en fonction de la fraction massique de PDMS pour les
échantillons chargés de SiO, et de TiO,

A méme fraction massique de PDMS, les échantillons chargés de SiO; cristallisent a plus faibles
températures. Cela se traduit par une interaction plus forte entre le PDMS et les particules de S iO.
Les temps de cristallisation ont été estimés dans le réseau non-chargé et ceux chargés de SiO, et de
TiO; par la formule suivante :

Tq—Ty
2B
99
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T, et Ty sont les températures du début et de la fin du processus de cristallisation et 3. est la vitesse
de refroidissement appliquée. Les tableaux 4.5 et 4.6 donnent les temps de cristallisation des réseaux
PDMS — SiO, et PDMS — TiO, respectivement.

Taux de SiOy enpce | Tgen °C | Ty en °C | Temps de cristallisation en seconde
0 -66.45 -79.72 8.85
6 -66.45 -80.96 9.67
17 -68.52 -86.36 11.89
45 -75.99 -101.50 17.01

TABLE 4.5 — Temps de cristallisation des réseaux PDMS — SiO,

Taux de TiOr enpce | T, °C | Ty °C | Temps de cristallisation en seconde
0 -66.45 | -79.72 8.85
8 -65.87 | -84.88 12.67
12 -68.73 | -90.75 14.68
22 -79.14 | -102.76 15.75

TABLE 4.6 — Temps de cristallisation des réseaux PDMS — TiO,

Lorsque le taux de charge augmente, le temps de cristallisation augmente, bien que le taux de
cristallinité diminue. La présence des charges (SiO; et TiO;) ralentit le processus de cristallisation.
Cet effet de ralentisssement de la cristallisation est souvent interprété comme 1’augmentation de la
densité de réticulation induisant une diminution de la mobilité. Ainsi, la capacité de réarrangement
des chaines est réduite. La quantité de polymere lié joue aussi un role important dans ce processus
expliquant la plus grande quantité de cristallite dans les échantillons chargés de SiO,. En effet, ce
polymere lié est non cristallisable et plus important dans les échantillons chargés de TiO.

4.2.4 Influence des charges in situ sur la fusion du PDMS

4.2.4.1 Thermogrammes de fusion

Les figures 4.9 et 4.10 montrent 1’évolution des pics de fusion en fonction du taux de charge (SiO,
et Ti0,). Pour les deux types de charge, I’aire sous le pic de fusion diminue avec 1’augmentation du
taux de charge. Quant a la température de fusion, elle diminue lorsque le taux de charge augmente.
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4.2. ETUDE DE LA MOBILITE DU PDMS PAR DSC : INFLUENCE DES CHARGES /N SITU SUR LA
CRISTALLISATION ET LA FUSION DU PDMS
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FiGURE 4.9 — Evolution du pic de fusion en fonction du taux de S:0, "étain" vitesse de chauffe 3°C/min
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FiGURE 4.10 — Evolution du pic de fusion en fonction du taux de 7i0, "étain" vitesse de chauffe 3°C/min

La figure 4.11 donne 1’évolution de 1’enthalpie de fusion en fonction de la fraction massique de
PDMS.
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FIGURE 4.11 — Evolution de I’enthalpie de fusion en fonction de la fraction massique de PDMS

A méme fraction massique de PDMS, les réseaux PDMS — S iO, ont une enthalpie de fusion plus
grande par rapport a celle des échantillons chargés de 7'i0,. Deux explications peuvent étre avancées :

1= Les cristallites formées dans les réseaux PDMS — SiO; sont plus ~complexes “par rapport a
celles dans les réseaux PDMS —TiO,, d’ou la nécessité d’une quantité d’énergie plus forte pour
les faire fondre.

1 La cristallisation était plus importante dans les réseaux PDMS — SiO; par rapport aux échan-
tillons PDMS — TiO;. Cela suppose la présence d’une plus grande quantité de cristallites, donc
on a une enthalpie de fusion plus importante pour les échantillons chargés de SiO; par rapport
a ceux chargés de TiO,.

4.3 Gonflement des matériaux chargés

4.3.1 Généralités et résultats

En présence d’un bon solvant, les réseaux élastomeres ont une grande aptitude a gonfler. Le gon-

flement dépend de nombreux parametres comme la température, la taille des molécules du solvant, les
interactions entre les molécules de solvant et les chaines de polymere et de la longueur des chaines
entre les jonctions du réseau élastomere.
La mesure du gonflement est un outil permettant de déterminer le nombre de points de réticulation
effectif dans un réseau pur. Dans le cas des élastomeres chargés, il permet aussi de mettre en évi-
dence I’augmentation du nombre de points de réticulation due a 1’adsorption de chaines a la surface
des particules. La figure 4.12 montre les différents types de points de réticulation dans le cadre d’un
élastomere chargé qui contribue a la restriction au gonflement par rapport au réseau non-chargé.
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FIGURE 4.12 — Schéma de ’augmentation du degré de réticulation apparent dans les réseaux chargés

Les figures 4.13 (a) et (b) donnent respectivement I’évolution du taux de gonflement apparent
et du taux de gonflement de la gomme en fonction du taux charge (SiO;, Ti0;). La figure 4.13 (c)
montre 1’évolution du taux de gonflement réel en fonction de la fraction volumique de charge. Nous
observons une restriction au gonflement qui augmente avec le taux de charge. Cette restriction est
nettement plus marquée pour les échantillons chargés en S i0, par rapport aux échantillons chargés en
TiO;.
Pour Si0,, deux domaines de restriction sont observés :

. Faibles taux de charge (< 10%) : le taux de gonflement décroit trés rapidement passant de 5 a
3,55

. Forts taux de charge (> 20%) : le taux de gonflement diminue moins rapidement. Il reste compris
entre 2 et 3.

Pour TiO,, la décroissance est quasi linéaire. Le taux de gonflement passe de 5 pour le réseau non-
chargé a 3 pour un taux de charge de 30% soit une décroissance de moins de 30% alors que pour SiO;,
elle est de moitié environ.
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F1GURE 4.13 — Evolution du gonflement : (a) en fonction du taux de charge (b) en fonction de la fraction volumique
de charge

Nous avons estimé la masse molaire moyenne apparente entre points de jonctions dans les sys-
témes chargés en utilisant la relation empirique suivante :

(Qg)? o« MZPP (4.8)

Pour un gonflement du réseau non-chargé de 5.02 correspondant a une masse moyenne entre points
de jonctions de 18000g.mol~", un ceefficient de proportionnalité de 714 est obtenu.

Les tableaux 4.7 et 4.8 donnent les masses molaires apparentes entre points de jonctions trouvées en
utilisant ce ceeflicient.

Taux de SO, (pce) 0 7 13 25 33 46 56
O, 5.02 | 3770 | 3.47 | 295 | 270 | 2.24 | 1.93
MCPP (g.mol™") 18000 | 9778 | 8600 | 6216 | 5246 | 3583 | 2661

TABLE 4.7 — Masses molaires entre points de jonctions apparents déterminées 2 partir de la relation empirique
(équation 4.8) pour les réseaux chargés de SiO,
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Taux de TiO; (pce) 0 6 14 20 35 37
O, 5.02 4.60 428 | 399 | 3.34 | 3.12
MIPP (g.mol™") 18000 | 15114 | 13084 | 8257 | 7968 | 6957

TABLE 4.8 — Masses molaires entre points de jonctions apparents déterminées a partir de la relation empirique
(équation 4.8) pour les réseaux chargés de 7i0,

Les figures 4.14 (a) et (b) donnent 1’évolution de M:"” en fonction du taux de charge et de la
fraction volumique respectivement.
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FIGURE 4.14 — Evolution de la masse molaire entre points de jonctions apparents : (a) en fonction du taux de charge
(b) en fonction de la fraction volumique de charge

La figure 4.14 (a) montre qu’a méme taux de charge la masse molaire entre points de jonctions est
plus faible pour les échantillons chargés de SiO; par rapport a ceux Ti0O,. Cela montre que la densité
de réticulation est plus forte dans les réseaux PDMS — SiO;. Ainsi, les chaines de PDMS sont moins
mobiles dans le réseaux PDMS — SiO; par rapport a ceux PDMS — TiO,. Pour tenir compte de la
différence de densité entre les deux charges, la figure 4.14 (b) donne 1’évolution de la masse molaire
entre points de jonctions en fonction de la fraction volumique. L’ écart entre M."” pour PDMS —TiO,
et PDMS —Si0, a méme fraction volumique est plus faible par rapport I’écart en regardant 1’évolution
a méme taux de charge. Mais a fraction volumique égale, les réseaux PDMS — SiO, ont toujours un
M:PP plus faible, donc ils ont des chaines moins mobiles. A plus forte fraction volumique, 1’écart entre
MIPP des réseaux PDMS — TiO, et PDMS — SiO; devient quasi nul, traduisant ainsi la formation des
réseaux percolés.

Cette restriction plus marquée pour SiO; peut étre interprétée par une meilleure adhésion de la silice
a la matrice de PDMS. Pour affiner cette interprétation, nous faisons appel aux modeles de Kraus et
Lequeux.

4.3.2 Modele de Kraus
4.3.2.1 Présentation du modele
Kraus [8] considere que la restriction au gonflement dans les systemes chargés provient d’effets

purement géométriques. Si on considere le gonflement au voisinage d’une inclusion rigide, deux cas
de figure peuvent se présenter comme indiqué sur la figure suivante :
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FiGURE 4.15 — Gonflement de la matrice polymére au voisinage d’une inclusion sphérique rigide (avec ou sans
adhésion a ’interface)

1= ]I n’existe pas d’adhésion entre le polymere et la charge. Si gg est le ccefficient de gonflement
linéaire du polymere, le volume final du polymere apres gonflement est (1— q))qg. Le gonflement
isotrope du polymere entraine la formation d’une vacuole autour de la charge. Le volume de
cette partie de solvant est q>(q(3) — 1) et s’ajoute au volume du polymere gonflé. Ainsi, le taux de
gonflement Q, de la gomme s’exprime par le rapport du volume occupé par le polymere et le
solvant (vacuole comprise) sur le volume occupé par le polymere a 1’état sec :

Qg:%_j:

i ]I existe une adhésion parfaite a I’interface polymere-charge. Considérons une particule de

rayon R introduit dans une matrice polymere. Si le polymere est gonflé et que I’adhésion entre la
particule et le polymere demeure intacte, cet état empéche la dilatation du polymere : restriction
du gonflement.
Pour donner une expression du gonflement, Kraus considere un élément de polymere a 1’état
sec, situé a une distance r (avec r > R) du centre de la sphere. Les dimensions de cette élément
de polymere a I’état sec en coordonnées sphériques sont dr, rd0, rsinfdy. Apres gonflement,
ces dimensions deviennent g,dr, q,rd6 et q;rsinfdy, q, et g, sont fonction de r. Pour trouver
une relation entre les dimensions avant et apres gonflement, Kraus détermine d’abord la distance
r’ entre 1’élément choisi et le centre de la particule apres gonflement. ce qui s’écrit :

4.9)

,
r = f (Rq,dr) + R (4.10)
R
cela requiert que :
r'do = q,rdf 4.11)

ce qui conduit

R
o —R= f (g )dr 4.12)
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il en résulte que

d
qr=q: + r(f) 4.13)
r

A partir de 13, il détermine le défaut de gonflement (Av) associé aux particules liées a une
enveloppe de polymere R et un r arbitraire en considérant la différence entre le gonflement de
cette enveloppe et la taille qu’elle aurait pu avoir en I’absence d’inclusion.

En postulant ¢, = qo — (go — 1)f(r) avec les conditions au limite pour f(r) sont : f(co) =
Oet f(R)=1

On aboutit a :

(Av) = %nﬁqg[l —qy> = 3c(1 = gyh] (4.14)

Avec
Le nombre N de particules sphériques par unité de volume de gomme étant donné par :

3¢

on peut ainsi déterminer le défaut de gonflement (AV) pour N particules par unité de volume de
gomme :

(AV) = gﬂR3q8[1 —q5° = 3c(1 - a2 (4.16)

1-¢

Le rapport du taux de gonflement Q, de la gomme dans le réseau chargé par le taux de gonfle-
ment du réseau non chargé équivalent s’écrit :

Q¢ _ 0o+ (V) _

o0 o 1-Be1-0)")+ 0! - 11— =1-m—— (4.17)

Ce modele prévoit donc une évolution linéaire de % en fonction de % La valeur absolue de
la pente (-m) est d’autant plus élevée que la portée de la restriction au gonflement est forte. Il
est possible de déterminer la constante c & partir 1’équation :

1= -1
c= % (4.18)
3(1-047)

4.3.2.2 Application du modele

4.3.2.2.1 Application du modele aux systemes chargés de SiO,
La figure 4.16 donne la courbe Q,/Qy pour les échantillons chargés de SiO, avec comme catalyseur
de la synthese le dA.
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FIGURE 4.16 — Application du modele de Kraus aux réseaux chargés de SiO, catalysés par le dA

La droite d’approximation prévue par le modele de Kraus pour les échantillons chargés de SiO;
coupe I’axe des ordonnées en une valeur différente de 1. Cela montre que I’équation de Kraus n’est pas
bien vérifiée pour nos réseaux chargés SiO, in situ. Les interactions dans nos réseaux PDMS — SiO;
sont plus fortes que ce que prévoit le modele de Kraus. En ne tenant pas compte du fait que I’équation
de Kraus ne soit pas vérifiée, nous avons trouvé une pente de 1.93 correspondant a c = 1.85. Néanmoins
cette valeur est trés proche de celle trouvée par F. Clément [9] pour de la silice générée ex situ.

4.3.2.2.2 Application du modéele aux systemes chargés de 7i0,
La figure 4.17 représente Q,/Qo pour les échantillons chargés de Ti0O, avec comme catalyseur de la

synthese le dA.
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FiGURE 4.17 — Application du modéle de Kraus aux réseaux chargés de Ti0, catalysés par le dA

La pente de 4.02 donne une valeur de c de 3.71. Cette valeur de c est beaucoup plus élevée que
celles trouvées par Kraus [8] et F. Clement [9] dans le cas du renforcement du PDMS par différents
types de silice. Ceci montre une restriction au gonflement induite par I’oxyde de titane a plus longue
portée que le noir de carbone mais aussi que la silice ex situ.

4.3.2.2.3 Récapitulatif

En représentant la courbe Q,/Qp en fonction de %ﬁ pour les échantillons SiO; et TiO, sans tenir
compte du fait que le modele ne rend pas bien compte du comportement des réseaux chargés de SiO,,
on obtient une valeur de %P = 0.08 (¢ = 0.07) ot les deux charges se comportent de la méme maniere.
Cette valeur de ¢ fournit les taux de charge (15.46 pce pour SiO; et 32.69 pour TiO;) ou les deux
types d’échantillons ont la méme densité de réticulation.

— Ti(:l2

0 0,05 0 0,15 0.2 0,25 0.3

¢/(1-¢)

FIGURE 4.18 — Application du modéle de Kraus aux deux types de réseaux
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L’inapplicabilité de I’équation de Kraus aux échantillons SiO; in situ montre de fortes inter-
actions qui n’ont pas été prévues par le modele de Kraus. Pour les échantillons 7i0,, le modele
rend bien compte du comportement. Cela montre la différence entre les interfaces PDMS —TiO,
et PDMS — SiO,. Les liaisons a I’interface PDMS — SiO, doivent étre plus fortes que celles a
Pinterface PDMS — TiO,. Le TiO, in situ a une restriction au gonflement plus élevée que les
charges ex situ rencontrées dans la littérature. Cela témoigne d’une interaction plus forte entre
TiO, in situ et la matrice par rapport aux charges ex situ. Bien que pour les échantillons chargés
de Si0; in situ I’équation de Kraus n’est pas vérifiée, nous avons trouvé les taux de charge pour
lesquels les échantillons S iO; et TiO, ont la méme densité de réticulation. Le fait que ce taux soit
plus grand pour 7'iO; confirme la meilleure interaction dans les échantillons chargés de SiO,.

4.3.3 Modele de Lequeux

4.3.3.1 Présentation du modele

Ce modele [11] a la particularité de considérer une répartition homogene de particules sphériques
dans la matrice. L’ échantillon est représenté par un ensemble de spheres creuses en empilement com-
pact centré chacune sur le site géométrique d’une particule. La charge a un rayon interne ry, le rayon
externe Ry étant fixé par la fraction volumique de charge.

o

Sphéres
Creuses

FIGURE 4.19 — Représentation du réseau chargé par un empilement compact de sphéres creuses de rayon interne r,
et de rayon externe R,

=Xwlle

Matrice = fa
Inclusion

a) Etat initial
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rﬂ@ﬂh’S
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F1GURE 4.20 — Gonflement de la sphére creuse : a) état initial b) avec adhésion c) sans adhésion
Ce modele assimile le gonflement a un simple probleme d’élasticité pour exprimer le taux de

gonflement en fonction de la fraction volumique de charge. Pour cela, le modele se base sur deux
conditions aux limites liées :
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® Pour connecter 1’élastomere gonflé, un déplacement de I’enveloppe intérieure est appliqué de
rOQ(l)/ Sa ro, ce qui se traduit par un déplacement radial u, :

u(r0Qy) = (1= 0y (4.19)

u, s’écrivant sous la forme : u, = Br + r%

® La condition de liaison externe correspond a une contrainte normale nulle :

1/3
0,(Qy Ro) = 0 (4.20)
o, S €crivant sous la forme : o = %B - % r% et v est le ceefficient de poisson.

A partir de ces deux conditions B et C sont déterminés :

(1 =2v)(1 = 0y/*)(Qy* roRo)?

B = (4.21)
21 =203 Q) + (1 + MR3QY"
(1 +w(1-0)hr
2(1 =2v)roQy " + (1 + VIR O,
Finalement le rayon extérieur R s’écrit :
0, -1 3(1 - v)
Ry = Q) Ro — u,(Qy Ro) = 03 Ro {1 - = (4.23)
/3 R
0, 2(1-2»)+ 1 -
Sachant que le taux de gonflement dans ce modele s’écrit Q = (g—é)3 et (}f—:;)3 = %
Qupp s €Ecrit :
3
Q)" -1 3(1-v)
Qapp = Qoy1 - (4.24)
wr 0{ 07 2(1-2v)+(1+»)28

Les valeurs du ccefficient de Poisson sont de 0.33 en bon solvant et de 0.5 en mauvais solvant [9]. Dans
I’application du modele, les deux cas sont a chaque fois envisagés

4.3.3.2 Application du modele sans couche immobilisée

Les figures 4.21 (a) et (b) présentent I’application du modele aux valeurs expérimentales de Q)
correspondant aux échantillons chargés de SiO, (a) et ceux chargés de TiO, (b). Pour les deux charges,
le catalyseur de la synthese est a base de complexe d’étain.

55 . ; . . 55 T T T T
: : : : —_—-0.5 : : == v=0.33
5 T Tveoss S WU DS SR S T
-3
&
L]
(=]
2 - 4
15 1 1 1 I 1 1 2 1 1 1 1 1 1
0 0,05 01 0,15 02 0,25 03 0,35 0 0,05 01 0,15 02 0,25 03 0,35
fraction volumigue de charge ¢ fraction volumigque de 11(:|2 lu]
(@) Si0, (b) TiO,

FiGURE 4.21 — Application du modéle de Lequeux au gonflement apparent des échantillons chargés
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Dans les deux cas, on constate que le modele ne décrit pas de maniere satisfaisante les variations
du gonflement avec la fraction volumique. Pour améliorer le modele, il est nécessaire d’introduire une
couche de polymere immobilisée d’épaisseur e. De ce fait, la fraction volumique est remplacée par une

. . _ 3 .. >, s .
fraction volumique efficace ¢esr = ¢(1 + ;=)°. En tenant compte de ces conditions Qg va s”écrire :

3
3(1- 0,1 =)

2(1=2v) + (1 + V) 5
0

Qapp = Q(l)/3 + (4.25)

4.3.3.3 Application du modele avec couche immobilisée

Pour I’application de ce modele, il est nécessaire de connaitre le rayon ry des particules. Sur les
histogrammes trouvés en MET, il y avait présence de particules de SiO, isolées dont la taille était
environ 5 nm et des particules de Ti0O, de taille 7 nm. Ainsi, les valeurs ry = 2.5nm et 3.5 seront utili-
sées dans ’application du modele avec couche immobilisée respectivement aux échantillons chargés
de SiO, etde TiO,.

La figure 4.22 donne les résultats de I’application du modele avec couche immobilsée sur les échan-
tillons chargés de SiO,.

—F—v=0.33

app

. ; | : i : |
0 0,05 0,1 015 0,2 0,25 0,3 0,35

fraction volumigue de charge

FIGURE 4.22 — Application du modéle de Lequeux au gonflement apparent des échantillons chargés Si0, catalysé
dA en considérant ’existence d’une couche de polymeére immobilisée

Le tableau 4.9 donne les épaisseurs e et les masses de PDMS immobilisées par gramme de SiO;
obtenues par application du modele avec couche immobilisée pour les valeurs de v (0.33 et 0.5).

v 0.33 0.50
e (nm) 0.60 0.80
0.44g de PDMS/g de silice | 0.63g de PDMS/g de silice

TABLE 4.9 — Epaisseurs de la couche immobilisée déterminées par le modeéle de Lequeux pour Q = 5.02 et ry = 2.5nm
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Les masses de PDMS immobilisées par gramme de SiO; trouvées par I’application du modele de
Lequeux (v = 0.33 er 0.55) sont tres faibles par rapport a celle trouvée par DSC (1.17 gramme de
PDMS par gramme de Si0;). Deux explications peuvent étre avancées :

. Les particules de §iO, ne sont pas rigoureusement sphériques.
. Pour les tres faibles fractions volumiques SiO;, les points sont en dessous de notre courbe
d’ajustement.
Pour les échantillons Ti0», le modele donne une bonne approximation des résultats quelle que soit la
valeur de v. La figure 4.23 montre le résultat de 1’ajustement du modele aux échantillons chargés de
TiO;.

— —v=0.33
v= 0.5

o : i ; i :
0 0,05 01 0,15 0.2 0,25 0,3

fraction volumigue de Tiﬂz i
F1GURE 4.23 — Application du modele de Lequeux au gonflement apparent des échantillons chargés de TiO, catalysé
dA en considérant I’existence d’une couche de polymere immobilisée.

Les valeurs de I’épaisseur de la couche immobilisée et les masses de PDMS par gramme de TiO;
sont les suivantes :

v 0.33 0.50
e (nm) 2.20 2.80
0.76g de PDMS/g de TiO, | 1.11g de PDMS/g de T'iO,

TaBLE 4.10 — Epaisseurs de la couche immobilisée déterminées par le modéle de Lequeux pour Q) = 5.02 et 1y =
3.50nm

Il y a un écart entre la quantité de PDMS immobilsé trouvée par DSC et celle trouvée par 1’appli-
cation du modele de Lequeux aux échantillons chargés de T'i0,. Cet écart peut s’expliquer par le fait
que le modele de Lequeux considere une situation idéale de particules sphériques or nos particules de
TiO, ne sont pas spheriques et il y a une faible agrégation.

La couche immobilisée est plus importante dans les échantillons chargés de Ti0; quel que soit la mé-
thode de mesure (DSC et modele de Lequeux).

Pour compléter notre étude sur la restriction de la mobilité et I’existence d’une couche immobilisée,
nous faisons appel a des études effectuées sur des échantillons chargés de SiO, [2, 12] du méme
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type. L'une concerne une analyse des systemes chargés par RMN du proton par L. Dewimille, 1’autre
est issue d’une colaboration engagée avec le professeur P. Pissis (Université d’Athénes, Gréce) sur
les propriétés diélectriques. Dans ces études, la RMN du proton et la TSDC (Thermally Stimulated
Depolarization Currents, en francais : Courant de Dépolisation Thermo-stimulé) sont utilisées.

4.4 Compléments par RMN 'H et TSDC

== Pour les échantillons chargés de SiO; ™ étain”

. I’étude de RMN du proton portait sur la détermination de fraction solide en utilisant la re-

lation de 1’aimantation déterminée aux temps courts par écho solide et aux temps longs par
écho de Hahn. Pour déterminer les fractions solides, le signal est ajusté par une fonction ex-
ponentielle ou une somme de fonctions exponentielles. Dans le cas ou il n’y aurait pas de
phase solide détectée, le signal est ajusté par une fonction exponentielle décroissante :

M(t) = Mpexp [—TLZ] (4.26)

M est la fraction de signal mobile. On estime par cet ajustement 7> qui est le temps de re-
laxation spin-spin de la partie mobile.

Si deux composantes sont détectables, le signal est alors ajusté par une somme de fonctions
exponentielles du type :

4.27)

M(t) = (1 — My)exp + Moyexp

_ﬁ

2

mob
T2

T;ig et Tg"’b sont les temps de relaxation spin-spin respectifs des phases rigide et mobile.
La courbe de relaxation du réseau non-chargé (figure 4.24) est bien décrite par une exponen-
tielle décroissante aux temps longs.

1
:""-. M(t) = Moexp [- /T4
3-
g
E
£
3
3
3
g€ .
3 T T L] L]
0 500 1000 1500 2000  250C
temps (us)

FIGURE 4.24 — Relaxation a ’aimantation pour une matrice de PDMS pur a 30°C . La courbe en trait plein cor-
respond au meilleur ajustement des points expérimentaux par une fonction exponentielle décroissante (7, = 2515us

2D

L’obtention d’une telle courbe est interprétée comme une uniformité de mobilité de chaines
sur I’ensemble du volume de 1’échantillon et / ou des domaines de mobilité différente dont
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les mouvements sont fortement couplés entre eux.
Pour les réseaux chargés de Si0O, “étain”, les courbes de relaxation d’aimantation montrent

deux régimes de comportement (figures 4.25 (a) et (b)).

1.0
1.0* _ M(t) = Mo exp [ - t/ Tzm]
M(t) =Moexp[-t/ T :
= +(1=Mo)exp[-t/T
® é' 0.8 ( U) XP[ t 2"]

7 08 £
= ]
£ S 0.6+
a 38
o 0.6 s
] —
= -
= 044 = 0924
% s 0.2

0-2 T T T T T 0-0 I T T T T 1

0 500 1000 1500 2000 2500  300C 0 §00 1000 1500 2000 2500 3000
temps (s) temps (us)
(a) 20 pce SiO, (b) 40 et 60 pce SiO,

FIGURE 4.25 — Relaxation de I’aimantation pour une matrice de PDMS réticulé chargée avec 20 pce, 40 et 60 pce
de silice de type “étain”, a 30°C. Les courbes en trait plein correspondent aux meilleurs ajustements des points
expérimentaux par une fonction exponentielle pour (a) et une somme de deux exponentielles pour (b).[2]

Taux de Si0; < 30pce : 1l n’y a pas de fraction rigide observée, mais la valeur de 7, =
18951 obtenue inférieure a celle du réseau pur montre une diminution de la mobilité par
rapport au PDMS non-chargg.

Taux de Si0, > 30pce : Le signal obtenu est une somme de deux exponentielles. Il est ob-
servé une fraction rigide pour les deux échantillons. Cette fraction rigide est estimée a 15%
et correspond a environ 0.25g de PDMS par gramme de silice.

L’existence de deux régimes observés par RMN est a mettre en parallele avec ce que I’on
observe par le modele de Lequeux. En effet, avec ce modele, a faible fraction volumique de
charge quelques points sont en dessous de la courbe d’approximation des résultats expéri-
mentaux. Cela montre que si a ces faibles fractions volumiques, il y a une couche immobili-
sée, elle est différente de celle déterminée par notre approximation. Pour les échantillons tres
chargés, les parametres d’ajustements obtenus (Tzng et Té""h ) montrent 1’existence de deux
domaines : une couche de polymere immobilisée a la surface de la particule et la matrice loin
de la surface qui est moins affectée par la présence de la charge.

. La TSDC est une technique diélectrique utilisée pour étudier les mécanismes de relaxation
dans les polymeres. Elle consiste a placer I’échantillon entre les bornes d’une capacité et a
le polariser en appliquant un champ é€lectrique £, a la température 7, pour une durée 7,, t,
doit étre grand par rapport au temps de relaxation diélectrique de 1’échantillon étudié. Une
fois que le courant est stabilisé et tout en laissant le champ appliqué, 1’échantillon est refroidi
jusqu’a une température T suffisamment basse pour prévenir la dépolarisation par exitation
thermique. Une fois T atteinte, le champ est forcé a O et I’échantillon est chauffé thermique-
ment avec une rampe en température a vitesse constante.

Durant cette rampe, 1’enregistrement du courant permet d’obtenir I’évolution du courant en

fonction de la température de I’échantillon.

La figure 4.26 donne la courbe courant en fonction de la température pour différents échan-

tillons chargés de SiO; "étain".
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FiGURE 4.26 — Thermogrammes TSDC d’échantillons chargés SiO, "étain"" polarisé a 20°C avec des vitesses de
refroidissement et de chauffe de 10 °C/min et 3°C/min respectivement [12]

Le PDMS non-chargé présente une seule relaxation observée a -123°C et associée a la tran-
sition vitreuse. Cette température est assez proche de celle observée en DSC.

Pour les échantillons chargés, la relaxation a est observée a la méme température. Les ré-
sultats TSDC confirment les résultats DSC concernant 1’absence d’évolution de la transition
vitreuse avec le taux de charge.

De surcroit, les auteurs notent la présence d’un épaulement entre [-110 et -80°C] correspon-
dant a une seconde relaxation des chaines situées au voisinage de I’interface PDMS-silice.
Ces résultats ont permis une évaluation de la fraction volumique dans la région interfaciale,
Xint- Partant de I’hypotheése que les chaines ne cristallisent pas dans la zone interfaciale et
en tenant compte du taux de cristallinité obtenu en DSC, y;,, a été estimé entre 13 et 30%
du polymere total. Par des estimations géométriques, les valeurs de 1’épaisseur de la couche
immobilisée varient de 2.1 a 2.4 nm (tableau 4.11).

échantillons | ¥ | € (nm)
10pceSiO, | 0.13 2.3
14pceSiO, | 0.21 2.4
15pceSiO, | 0.22 2.3
23pceSiO, | 0.29 2.1

TaBLE 4.11 — Fraction volumique de polymére interfacial y,, et épaisseur e de la couche immobilisée [12]

Ces valeurs sont un peu plus élevées que celles que nous avons déterminées par le modele
de Lequeux. Contrairement aux résultats de RMN du proton, une couche immobilisée est
observée pour les taux de charge inférieurs a 30 pce de SiO.
1= Pour les échantillons chargés de 7i0,
La figure 4.27 donne les courbes TDSC pour des échantillons chargés de TiO, ~étain“pour une
température variant de -150 a 40°C.
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— SpceTi0

—12 pce Ti[J2

I'Il:lI'I'I'Illl-lA‘lllr-'lﬂI :I

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
-140 130 -120 -110 100 %0 80 -0 60 -50  -40

T('C)

FiGURE 4.27 — Thermogrammes TSDC d’échantillons chargés Ti0, “étain“polarisés 2 20°Cavec des vitesses de
refroidissement et de chauffe de 10 °C/min et 3°C/min respectivement

Trois domaines de relaxation sont mis en évidence sur la figure 4.27 :
Le premier domaine allant approximativement de -140 a -125°C, est attribué a la relaxation a.
La valeur de T, = —128 estimée par cette méthode est un peu différente de celle trouvée par
DSC.
Le second domaine (-125 a - 112°C) est attribué a la relaxation a., elle correspond a la relaxation
des chaines polymeres dont la mobilité est restreinte par le polymere cristallisé.
Le dernier domaine (-112 a -95°C) correspond a la partie de polymere interfacial.
L’existence de ces trois domaines de relaxation pour les échantillons chargés de 7iO, confirme la
différence d’interface évoquée avec les échantillons SiO,. En effet, pour les échantillons chargés de
Si0,, deux domaines de relaxation étaient observés dans la gamme de température étudiée.
Les interactions PDMS —SiO; et PDMS —TiO; ont été étudiées par DSC et par gonflement. Avec
ces deux méthodes, nous avons pu voir I’influence des deux charges sur la densité de réticulation
qui détermine ’interaction PDMS charge.

. La DSC a montré I’existence d’une couche de PDMS immobilisé aussi bien pour les échan-
tillons SiO0; que TiO,. Cette couche immobilisée et non cristallisable est plus importante
dans le cas des échantillons 7:0,. Au vu des images MET, nous avons considéré que le lien
entre la couche de PDMS immobilisé et SiO; est plus fort par rapport a celui avec 7i0;.

. Les différents modeles de gonflement ont pu montrer la différence qu’il existe entre les

interfaces PDMS — SiO; et PDMS — TiO;. Le modeles Kraus ne permet pas de décrire
de maniere satisfaisante le comportement des échantillons SiO, contrairement a celui des
échantillons 7'i0. En effet, pour les échantillons S iO,, 1a restriction au gonfement est plus
forte que prévu par le modele de Kraus. Les interactions sont plus fortes que les prédic-
tions du modéle de Krauss. Néanmoins, avec le modéle de Kraus on a pu observer que les
particules de 7i0O, ont une restriction au gonflement a plus longue portée par rapport au
noir de carbone et a la silice ex situ.
L’application du modele de Lequeux a confirmé I’existence d’une couche immobilisée plus
grande dans les échantillons chargés TiO, in situ par rapport a ceux chargés SiO; in situ.
Mais les mesures de RMN du proton rapportées par L. Dewimille ne détecte une couche
qu’a partir de 30 pce en taux de Si0;.
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Les résultats de TSDC ont permis de confimer la différence d’interactions entre les échan-
tillons S0, et Ti0O,. En effet, trois types de relaxation sont observés pour les échantillons
TiO, par rapport aux échantillons SiO; ou on en a observé deux. Ces différences observées
sur le plan de I’interaction avec le PDMS devrait avoir un impact sur les propriétés méca-
niques de nos échantillons mais aussi sur les propriétés thermiques. Le but des chapitres
suivants est de voir les conséquences de ces différences en essayant de mettre en évidence
leurs éventuels inconvénients ou apports.
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5.1. TECHNIQUE EXPERIMENTALE

La présence de nanoparticules dans les polymeres améliore de fagon notable les propriétés ther-
miques. De plus certaines particules comme 1’argile permettent d’accroitre la résistance au feu des
polymeres et d’améliorer leurs propriétés barrieres. Ce phénomene s’explique par le facteur de forme
et la dispersion des argiles, en relation avec la tortuosité du chemin de diffusion (figure 5.1).

==

FIGURE 5.1 — Tortuosité du chemin de diffusion

La stabilité thermique d’un polymere est souvent étudiée par analyse thermogravimétrique, four-
nissant la perte de masse d’un échantillon en fonction de la température ou du temps.
C’est en 1965 que les premiers travaux de Blumstein [1] permirent de mettre en évidence 1’amélio-
ration des propriétés thermiques de nanocomposites a matrice polymere. Cette étude portait sur un
systtme PMMA/montmorillonite intercalée (10% en masse). Elle montre par analyse thermogravimé-
trique des différents nanocomposites une température de décomposition 40 a 50°C supérieure a celle
de la matrice PMMA non-chargée.
Parmi les facteurs influant sur la stabilité thermique, I’état de dispersion, le taux de charge, 1a méthode
de synthese, 1’état de surface jouent un rdle important. Les propriétés de barriere sont aussi souvent
prises en compte dans I’explication de la stabilité thermique des nanocomposites.
Pour montrer I’effet de la taille des particules sur la stabilité thermique, une étude a comparé un nano-
composite avec le microcomposite correspondant [2]. Elle a montré que le microcomposite n’aboutit
a aucune amélioration thermique. C’est une confirmation du fait que la dispersion est un facteur clé.
La réduction de I’inflammabilité est un autre parametre important dans I’utilisation des nanocompo-
sites. En effet les nanocomposites sont une bonne alternative a 1’utilisation de produits anti-feu qui
représentent un surcolit supplémentaire et ne respectent pas souvent les normes internationales. De
nombreux programmes de recherches ont montré une amélioration non négligeable de la résistance au
feu de polymeres renforcés par des silicates [3, 4, 5].
Les élastomeres siliconés sont stables jusqu’a des températures de 250°C. Dans cette étude, nous al-
lons évaluer I’influence des particules (SiO;, T'i0), leur état de dispersion, et notamment leurs tailles
et les effets a I’interface particule-charge (couche immobilisée) sur cette stabilité thermique. Pour
I’évaluation de cette stabilité des mesures de thermogravimétrie sont utilisées.

5.1 Technique expérimentale

L’analyse thermogravimétrique repose sur la mesure de la variation de masse d’un échantillon lors
d’un cycle thermique. Les valeurs obtenues sont issues de 1’évolution des parameétres de I’échantillon
par rapport a une référence inerte.

Les mesures de thermogravimétrie ont été effectuées sur un appareil TA SDT Q 600. Apres une iso-
therme de 10 min a environ 30 °C, les échantillons de masse environ 10 grammes sont chauffés de
cette température a 800°C, a une vitesse de 10°C/min sous un flux d’azote de 100ml/min. Toutes les
mesures ont été effectuées sous atmosphere d’azote.

Les courbes de TGA (Thermogravimetric Analysis en francais analyse thermogravimétrique) et DTG
(Derivative Thermogravimetric) permettent d’étudier la dégradation des réseaux PDMS. La premiere
dérivée DTG du thermogramme d’ ATG permet de déterminer les températures exactes de début et de
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fin de dégradation.
Sur ces courbes nous utiliserons :

Ty 05 qui représente la température enregistrée pour une perte de masse de 5%, cette tempéra-
ture est considérée comme le début de la dégradation et donne une indication sur la résistance
thermique du matériau étudié.

Les Tyaxi qui correspondent aux maximums sur la courbe DTG et traduisent la perte maximale
de masse de 1’échantillon.

A partir de ces deux parametres (7T g5 et Ty,qxi) €t des résidus éventuels en fin de cycles thermiques,
nous pouvons analyser ’effet des charges sur le comportement thermique du réseau de polymere.

5.2 Dégradation du PDMS non-chargé

La figure 5.2 donne les thermogrammes d’ATG et DTG du PDMS non-chargé. La courbe ATG
révele une dégradation en une seule étape et il ne reste aucun résidu en fin de dégradation. La tempé-
rature de début T o5 est de 388°C. La perte maximale se produit a une température proche de celles
publiées dans la littérature. Les auteurs consideérent que cette dégradation se fait par une dépolyméri-
sation autour de 400°C - 600°C avec production d’oligomeres cycliques [6, 8, 9, 10].

DSC-TGA

120 25
401°C /41°°C

100

80

60

[ ¢ 1 Masse (%)
[ ¢ ] Deriv. Masse (%/min)

401

20

T T -5
0 200 400 600 800
Temperature (°C) Universal V4.3A TA Instruments

FIGURE 5.2 — ATG et DTG du PDMS pur

Sur la courbe DTG, il est observé un pic double avec deux maximums a 400 et 410°C. A partir de
considérations cinétiques, Camino et al. [11] ont montré que la dépolymérisation est gouvernée par la
structure moléculaire. Le réarrangement intra et intermoléculaire se produisant lors de la dégradation,
est a I’origine de 1’élimination d’oligomeres cycliques. La figure 5.3 montre le schéma de la formation
du plus petit cycle possible lors de la dégradation.
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FIGURE 5.3 — Schéma de dépolymérisation du PDMS [11]

Mais en méme temps que la formation des cycles, un raccourcissement des longueurs de chaines se
produit jusqu’a ce qu’ils ne puissent plus donner de cycles. Ces phénomenes (formation et élimination
de cycles oligomeres, raccourcissement de chaines) peuvent étre associés au premier pic de dégrada-
tion avec Tpqx1 = 401. Le second pic T)uq0 = 410 correspond a la dégradation des parties de réseaux
PDMS dans les domaines de plus forte densité de réticulation ou proche des points de réticulation. En
effet dans ces zones, la réticulation restreint la mobilité (figure 5.4) des chaines de PDMS et rend leur
réarrangement intramoléculaire plus difficile [12, 13].

M Fone plus mobile

Réatrangement plus facile

Point de réticulation Zotne moins mobile

FIGURE 5.4 — Schéma d’un réseau PDMS avec les zones de mobilité

Il apparait que la dégradation du réseau pur dépend de 1’état de réticulation et de la mobilité des
chaines et donc de la longueur des chaines entre points de jonction.

5.3 Dégradation des réseaux chargés

Nous avons constaté que la dégradation du PDMS non-chargé sous atmosphere azote se fait entre
400 et 600°C et il ne reste aucun résidu en fin de dégradation. Il est 1égitime d’espérer dans ce cas
retrouver nos taux de charge en fin de dégradation pour les échantillons chargés. Nous verrons ce qu’il
en est dans la suite. Nous verrons aussi comment 1’introduction de S iO, ou T'i0, modifie le processus
de dégradation des réseaux PDMS et comment la nature de la charge intervient dans ce processus.

5.3.1 Dégradation du PDMS chargé de silice

La figure 5.5 montre les courbes ATG des réseaux PDMS chargés de SiO,. La dégradation se fait
en une seule étape comme pour le PDMS pur mais le début de dégradation des réseaux chargés T\ os
se produit a une température supérieure (environ 40°C) a celle du réseau non-chargé (tableau 5.1).
Ce déplacement de Ty s peut s’expliquer par une augmentation du nombre de points de réticulation
apparent et I’adsorption de PDMS a la surface de la silice, ce qui se manifeste par une diminution de
la mobilité ainsi le réarrangement intra ou intermoléculaire est rendu plus difficile.
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FIGURE 5.5 — Dégradation du PDMS chargé de silice
Taux de Si0; en pce | Toos en°C | Tipax1 €0 °C | Thax2 | Tinaxz €en°C

0 388 401 410 -

6 429 503 - -

12 442 540 - -

22 441 539 575 682

34 431 526 574 673
41 426 502 581 671

TABLE 5.1 — Récapitulatif des différentes températures de dégradation du PDMS chargé S iO,

To.05 augmente avec le taux de charge jusqu’a un certain seuil pour commencer a décroitre en
restant toujours supérieur a T s du réseau pur. Ce seuil est compris entre 12 et 22 pce (tableau 5.1).
Ce pourrait étre attribué a un début de formation d’un réseau percolant de charge qui fragilise thermi-

quement la matrice.

Pour regarder les températures de début et de fin de tous les processus qui ont lieu lors de la dégra-
dation des réseaux chargés, nous avons tracé les courbes DTG (figure 5.6). Sur cette figure, plusieurs
pics correspondant a différentes étapes de la dégradation des réseaux SiO; sont répertoriés.

126



5.3. DEGRADATION DES RESEAUX CHARGES

25
B—— POMS pur

®-—- PDMS +6 pee S0,
209 . PDIIS +12 pea S0,
Q- FDMS +22 pee S0,

B — POMS +34 pce SiO2

#—~ FOM3 + 41 pee 5i0

Deriv. Weight (%/°C)

05 T T T T T i T T T T T T T T
0 200 400 600 300

Temperature (°C) Universal 4,34 TA Instruments

FIGURE 5.6 — DTG du PDMS chargé a différents taux de S0,

Le maximum du premier pic T,y correspondant a la perte maximum de PDMS, est augmenté
d’au moins 100°C par rapport au réseau PDMS non-chargé (tableau 5.1). Mais comme T o5, Tiax1
augmente avec le taux de charge jusqu’a un taux de charge pour ensuite décroitre. On peut considérer
qu’il y a un seuil en SiO; au dela duquel I’ajout de charges est défavorable a la stabilité thermique et
que ce seuil en taux de charge est compris entre 12 et 22 pce.

La température T}, est inexistante pour les faibles taux de silice. Elle correspond a I’évaporation des
cycles olygomeres. Dans les réseaux faiblement chargés, elle est masquée par le pic Tju4,1- En effet,
pour le réseau chargé 12 pce de SiO», il est noté un léger épaulement. Dans les réseaux fortement
chargés, la difficulté de réarrangement des chaines et le réseau de charge qui ralentit la diffusion créent
le décalage de T, vers les fortes températures.

Le retard a la dégradation des réseaux chargés par la silice in situ peut étre mis en parallele avec
“Teffet barriere “qui améliore 1I’'imperméabilité des polymeres. En effet certaines études ont montré
que I’introduction d’argile dans une matrice élastomere conduisait a une chute de la perméabilité. Un
exemple de ces études est ci-dessous.
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FIGURE 5.7 — Perméabilité relative de nanocomposites et de composites traditionnels (A,B) en fonction de la fraction
volumique de charge [2]

Giannelis a étudié la perméabilité de composites en fonction de la quantité de silicate (figure 5.7).
Il observe que la perméabilité dans les nanocomposites se réduit de maniere drastique par rapport a la
matrice pur. Il note aussi a quel degré la perméabilité des nanocomposites est réduite par rapport au
composites traditionnels. C’est le ralentissement de la diffusion di a I’arrangement des nanocharges
qui engendre une diminution de la perméabilité.
Burnside et Giannelis [14] ont étudié du PDMS réticulé pour lequel 10% en masse de montmorillorite
sont exfoliés. Ils observent que la température de dégradation du PDMS chargé de montmorillorite est
supérieure de 140°C a celle du PDMS non-chargé. Ils attribuent cette amélioration a la diminution
de la diffusion des produits volatiles issus de la décomposition. La diminution de la diffusion pouvant
s’expliquer par une amélioration des propriétés barrieres aux gaz liée a la présence d’argile sous forme
exfoliée.
La température T),,,3 correspond a un processus de décomposition a hautes températures (T est entre
[600-700°C]) produisant un solide noir et stable. Ce solide est du silicone carbide (Si-C) ou de I’oxy-
carbide (Si — Cy — Oy).
Pour vérifier la teneur en silice de nos nanocomposites, nous avons tracé sur la figure 5.8 le résidu
en fin de dégradation en fonction du taux de charge. On voit qu’il y a une différence entre les taux
de charge évalués par ATG et les taux de charge expérimentaux. Cette différence se justifie par la
présence du solide qui s’est formé a haute température, ce qui se manifeste par une surestimation des
taux trouvés par ATG. Cette méthode dans notre étude ne permet donc pas de vérifier nos taux de
charge(figure 5.8).
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FIGURE 5.8 — Résidu des échantillons PDMS - SiO, apreés dégradation thermique en fonction du taux de charge

Les résidus en fin de dégradation ont été analysés par spectroscopie infrarouge. Pour cela, nous
avons fait une pastille constituée de 2 mg de résidu et 140 mg de KBr. Cette pastille a été observée
dans le moyen-infrarouge avec une résolution de 4cm™! et une accumulation de 32 acquisitions. Les
spectres IR ont été réalisés avec un spectrometre a transformée de Fourier Magna-IR 560 équipé d’une
source haute énergie Ever-Glo et d’une séparatrice XT-KBr.

La figure 5.9 donne le spectre obtenu pour notre pastille.

Trean PO« Ao 57
26 1080
243 v
231
221
214
204
193
184
174
164
151
g 1ad
s i
g aad
TW*E
ILH N~ o
iEH N ;
oa o :
or L)
083
0si
04
031
02
014 ._/"'/\
LLE
000 00 300 ’ 250 ’ oo 1500 ’ 1000 il
Nombre d'onde (cm ')

FIGURE 5.9 — Spectre de résidu PDMS — SiO, en fin de dégradation

Sur ce spectre on peut observer les bandes d’absorption a :

. 800cm™! qui correspond 2 une vibration de la liaison Si-C ;

. 1080c¢m™! correspondant 2 v, (Si-O-Si);

. 1630cm™! est attribuée 2 5(OH) [15] et la bande 3427cm™" A vop 1ié & un groupement Si—C,—0,
(HO - Si— Cy - 0,). Lexistence de vop a cette température montre qu’il existait des OH tres
liés a nos particules de SiO, ou piégés a I’intérieur de celles-ci.
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Pour voir I'effet du catalyseur, la figure 5.10 donne les courbes ATG d’échantillons chargés de SiO;
avec utilisation de deux catalyseurs différents (DEA et diacétate de dibutyle étain). Les deux types
d’échantillons ont une dégradation en une seule étape, la différence réside dans les températures de
début et de fin des différents processus qui ont lieu au cours de la dégradation (Tableau 5.1 et 5.2) et
les résidus en fin de dégradation. A méme taux de charge, T o5 est plus élevée pour les échantillons
catalysés avec DEA par rapport aux échantillons catalysés dA. Ce qui correspond a une meilleure
résistance a la dégradation.
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FIGURE 5.10 — ATG du PDMS chargé de silice (comparaison échantillons catalysés dA et DEA)

Les Ty aussi sont plus élevées pour les échantillons DEA a méme taux de charge. En changeant
de catalyseur la différence entre les deux types de réseaux de charge réside dans la morphologie. Donc
cette meilleure résistance a la dégradation pour les échantillons basiques pourrait étre liée a la nature
de I'interface PDMS-silice qui semble bien définie dans les échantillons basiques contrairement a celle
diffuse PDMS-silice dans le cas des échantillons catalysés dA (chapitre 3).

Taux de SiO; en pce | Toos en°C | Tigx1 €0 °C | Thax2 | Tinaxz en°C
6 439 555 626
26 502 568 710

TABLE 5.2 — Récapitulatif de différentes températures de dégradation du PDMS chargé de SiO,

Il n’est pas observé de T),,,3, car le décalage de T, fait qu’il y a un épaulement entre ces deux
processus.
Quel que soit le catalyseur, I’introduction des particules de silice in situ a un effet retardant sur le
début de la dégradation des réseaux. Ce retard est beaucoup plus marqué dans les échantillons
catalysés DEA et est explicable par ’existence d’une couche immobilisée, la bonne dispersion
et les fortes interactions PDMS — Si0,. Ces parameétres (couche immobilisée, bonne dispersion,
fortes interactions) rendent le réarrangement intra ou inter moléculaire plus difficile que pour
le réseau non-chargé.
En fin de dégradation, il y a un écart entre les résidus trouvés et le taux de charge réel, en raison
de la formation d’autres espeses. Ceci empéche de vérifier ’exactitude du taux de charge initial
par cette méthode.
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5.3.2 Dégradation du PDMS chargé a I’oxyde de titane

La figure 5.11 représente les thermogrammes ATG des réseaux PDMS chargés de TiO, catalysés
par le dA. Dans ces réseaux, la présence de TiO;, conduit & une dégradation du PDMS en deux étapes.
Nous obtenons des courbes ATG similaires a celles publiées par Murugesan et al. [16] pour des échan-
tillons chargés de Ti0;. La température T o5 est abaissée de plusieurs degrés par rapport a celle du
réseau non-chargé (tableau 5.3).

Taux de TiO; en pce | Toos5 en°C | Tpaxt €0 °C | Thax | Tinax3 en°C
0 388 401 410 -
3 344 393 567 714
6 308 375 591 659
12 296 374 575 682
22 258 365 644 688
30 252 367 645 675

TABLE 5.3 — Récapitulatif de différentes températures de dégradation du PDMS chargé Ti0,

Lorsque le taux de charge augmente, la température Ty g5 diminue et reste plus faible que celle du
réseau non-chargé. Ceci dénote de 1’accélération de la dégradation en présence de particules de Ti0;
in situ. I”amélioration de la stabilité thermique est supposée dépendre de la densité de réticulation
apparente. Or les réseaux PDMS — TiO; bien qu’ayant une densité de réticulation supérieure a celle
du réseau non-chargé, ne présentent aucune amélioration de propriétés thermiques. Cela montre que
la densité de réticulation n’est pas le facteur déterminant dans ce cas.
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FIGURE 5.11 — Dégradation de réseaux PDMS chargés d’oxyde de titane

Sur les courbes DTG plusieurs pics peuvent étre répertoriés :
La température 7)., qui correspond a la perte maximale de PDMS est abaissée de plusieurs °C par
rapport a celui du pur. Cette différence pourrait étre expliquée par I’existence de TIBO résiduel dans le
réseau chargé mais nous avons montré au chapitre 2 par ATR et pesée qu’il ne reste plus de précurseur
dans le réseau. Une seconde explication avancée dans la littérature est le caractere catalytique de Ti0;
qui rend la dégradation du polymere plus facile. L’ oxyde de titane catalyse la voie de décomposition
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par oxydation la rendant ainsi plus facile [17, 18, 19]. Il faut remarquer que cette premiere perte de
masse est d’environ 25% quel que soit le taux de charge, renfor¢ant 1’idée que cette premicre perte est
due a une caractéristique intrinseéque (caractere catalytique) de 7i0O, et non a un reste quelconque de
TIBO. En effet, si la perte de masse était due a un reste de TIBO, elle devrait étre d’autant plus forte
que le taux de charge est important.

Contrairement a nos résultats, certaines études ont montré une amélioration de propriétés thermiques
apres introduction de 7iO; a une matrice polymere [12]. Cette amélioration s’explique par la forma-
tion de grands agrégats qui diminue I’interface polymere 7iO, et aboutit a une diminution de I’effet
catalytique des particules d’oxyde de titane[20]. En effet, dans ces études les tailles de particules vont
de 60 a 1000 nm comparées a des tailles de particules inférieures a 40 nm dans notre travail.
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FIGURE 5.12 — DTG du PDMS chargé a différents taux de 70,

La température T4, correspond a 1’évaporation des cycles formés mais la présence des particules

de TiO, perturbe la diffusion des produits volatiles et favorisent le chevauchement des différents pro-
cessus. Cette température augmente en fonction du taux de charge. En effet, la formation de réseau de
charge rend de plus en plus difficile la diffusion des cycles.
On note une grande différence entre les restes en fin de dégradation et le taux de charge expérimental.
Ceci est matérialisé sur la figure 5.12. Cette différence peut étre attribuée a la formation de résidu
SiC,0y. La formation de §iC,0y correspond au pic T,4,3, C€ pic se situe dans la gamme de tempé-
ratures évoquée dans la littérature pour la formation de ce type de résidu [13]. Silvia et al [12] ont
attribué la formation de grande quantité de résidu a I’existence éventuelle d’un riche environnement
en TiOH. Cet environnement interviendrait comme catalyseur dans la formation de résidu. L’ autre ex-
plication est de considérer que la couche immobilisée détectée par DSC se tranforme inévitablement
en résidu. En effet, cette couche liée & la charge ne doit pas étre capable de se réarranger pour former
des cycles lors de la dépolymérisation. Cette interprétation permet d’expliquer 1’existence d’une plus
grande quantité de résidu pour les échantillons chargés de TiO, par rapport a ceux chargés de SiO;.
Les mesures de DSC ont montré une quantité de polymere lié moins importante dans les échantillons
chargés de SiO;.
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FIGURE 5.13 — Résidu des échantillons PDMS — TiO, apres dégradation thermique en fonction du taux de charge

Les résidus obtenus ont été analysés par spectroscopie IR. La figure 5.14 donne le spectre moyen-
infrarouge du résidu obtenu sur un échantillon chargé 22 pce TiO,. On peut noter comme dans le
cas des échantillons Si0>, la bande a 800cm™!, a 1100cm™" et & 1632cm™" (5(OH)) et une bande a
3399cm~! qui correspond aux OH qui seraient liés aux particules de 7i0, ou piégés a I’intérieur de
celles-ci.

EI4E’:

13399

Absorbance

i . | ' ' . | ' o |
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F1GURE 5.14 — IR résidu d’un échantillon chargé 18 pce TiO,

La figure 5.15 donne les courbes ATG d’échantillons chargés TiO, avec comme catalyseur I’am-
moniaque. Contrairement aux échantillons catalysés dA, la dégradation se fait en une seule étape.
Néanmoins le début de la dégradation se fait dans la méme gamme de température que ceux "étain"
mais avec une petite amélioration dans les échantillons catalysés ammoniaque (tableau 5.4).
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Taux de TiO; en pce | Toos5 en°C | Tppax €n °C
5 376 643
16 323 638
22 263 634

TABLE 5.4 — Récapitulatif de différentes températures de dégradation du PDMS chargé de TiO, (Ammoniaque)

Wz

Comme pour les courbes ATG des échantillons “étain™, il y a un point ou toutes les courbes ATG
se coupent et il correspond a une perte de masse d’environ 25% pour tous les échantillons. Cette perte
est la méme que la premiere perte de masse pour les échantillons ~étain”. Le fait qu’on retrouve cette
méme proportion de perte quel que soit le taux de charge ou le catalyseur renforce 1’idée que cette
premicre perte est liée a I’effet catalytique de 1’oxyde de titane.
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FIGURE 5.15 — Dégradation du PDMS chargé d’oxyde de titane (catalyseur ammoniaque)

Sur la courbe DTG des échantillons basiques, on observe un large et unique pic dont le maximum
Tnax décroit quand le taux de charge augmente. Vu la largeur du pic on peut considérer que les trois
phénomenes formation, élimination des cycles et formation des résidus en fin de dégradation se font
a des températures proches. Ceci se manifeste par les chevauchements observés sur les courbes DTG

(figure 5.15).
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FIGURE 5.16 — DTG du PDMS chargé a différents taux de 7i0,

Pour mieux mettre en évidence I’'influence des conditions de syntheése et notamment 1’influence de
la nature du catalyseur utilisé sur le mécanisme de dégradation, une comparaison entre des échantillons
catalysés "étain" et "ammoniaque" a méme taux de charge, est fournie sur la figure 5.17. On peut noter
que les températures de début (tableau 5.3 et 5.4) et de fin de dégradation sont similaires pour les deux
catalyseurs a méme taux de charge. Mais la forme des courbes ATG est différente, la perte de masse
se fait en une seule étape pour les échantillons "ammoniaque" alors qu’elle se fait en deux étapes
pour les échantillons "étain". Cette constatation renforce le fait que 1’on n’ait pas de reste d’alcoxyde
dans la matrice mais simplement un changement de mécanisme de dégradation dii & la morphologie
de la charge. Méme si le chevauchement noté pour les échantillons "étain" est plus visible pour les
échantillons "ammoniaque".

Concernant les résidus en fin de dégradation, ils sont plus importants pour les échantillons catalysés

"z

étain". Ayant considéré que la formation de ces résidus est catalysée par la présence de groupement

Ti-OH, une plus grande quantité de résidu en fin de dégradation implique un environnement plus riche
en groupements Ti-OH.
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FIGURE 5.17 — Effet du catalyseur sur la dégradation des nanocomposites
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Il apparait que quel que soit le catalyseur utilisé pour la synthese, les particules 7i0, ne
conduisent pas a une amélioration des propriétés thermiques. Les thermogrammes obtenus
pour les échantillons ""basique' et "étain'' sont différents. En effet pour les échantillons ''am-
moniaque' la dégradation se fait en une seule étape alors qu’elle s’opere en deux étapes pour
les échantillons "'étain''. Il est noté de meilleures propriétés thermiques pour les échantillons
TiO, "basique' par rapport aux échantillons 7i0, "étain'". Ce qui pourrait étre attribué a la
différence de morphologie. En effet, I’interface PDMS — TiO, pour les systemes ''basique' est
tres diffus, reflétant une tres forte interaction contrairement a I’interface PDMS — TiO, dans les
systemes ''étain'' qui est trés nette indiquant une interaction moins forte.

Pour tous les échantillons 7iO,, la perte de 25% de masse se produit a la méme température
quel que soit le taux de charge ou le catalyseur utilisé. Nous avons attribué cette perte de masse
constante a la nature catalytique des particules de 7i0;.

En fin de dégradation, il y a un grand écart entre les résidus obtenus et les taux de charge ini-
tiaux.

5.4 Comparaison Si0,-TiO,

Les figures 5.18 (a) et (b) montrent les courbes ATG d’échantillons SiO; et TiO, catalysés dA.
Nous voyons que le processus de dégradation n’est pas du méme ordre. Pour les échantillons SiO,, le
processus de dégradation se fait en une seule étape et pour les réseaux 7'i0», il se fait en deux étapes.
Leffet retardant de la dégradation existant dans le cas des échantillons SiO, est absent dans le cas de
Ti0,. Beaucoup de différences peuvent étre évoquées pour expliquer la différence de comportement
vis - a - vis du processus de dégradation. La plus grande compatibilité SiO, — PDMS et la plus grande
densité de réticulation des échantillons chargés SiO, rendent les chaines dans les réseaux PDMS-
Si0, moins mobiles, rendant leur réarrangement intra ou inter moléculaire pour former des cycles
plus difficile.
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FIGURE 5.18 — Comparaison Si0, et TiO,

La nature catalytique de I’oxyde de titane peut étre évoquée pour expliquer 1’accélération de la dé-
gradation. Bien que les températures de dégradation des échantillons chargés TiO, soient plus faibles
que celle du non-chargé, les réseaux PDMS — TiO; sont utilisables dans des applications.
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6.1. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Le renforcement par les nanoparticules a recu une attention particuliere en raison des proprié-
tés mécaniques améliorées qui peuvent tre atteintes par rapport aux microcomposites traditionnels.
Dans ces dernieres, les particules renforcant sont a I’échelle du micrometre. Cette amélioration des
propriétés mécaniques est souvent attribuée a I’existence d’une grande interface polymere-charge et
aux interactions se produisant au niveau de cette interface (couche immobilisée). D’autres parametres
comme la morphologie, la dispersion influent sur le comportement mécanique des matériaux. Ayant
déja étudié ces parametres dans les chapitres précédents, ce chapitre a pour but de mettre en évidence
leur impact sur le comportement mécanique de nos matériaux. Ainsi, nous regarderons successivement
le comportement des matériaux soumis 2 :

¥ 3 une traction uniaxiale ;

1 3 des cycles de traction (effet Mullins) a température constante puis a différentes températures ;

1= 3 un cisaillement dynamique (effet Payne).

L’influence de parametres tels que la température, la nature de la charge (SiO, , Ti0;), ses carac-
téristiques structurales et physico - chimiques sur les propriétés mécaniques sera mise en évidence.
Nous verrons aussi les différences de comportements mécaniques induites par 1’état de dispersion et
la morphologie.

6.1 Techniques expérimentales

6.1.1 Essais de traction simple

Les essais de traction uniaxiale ont été effectués sur une machine de traction concue au laboratoire.
Celle-ci est constituée d’un mors supérieur fixe et d’un mors inférieur mobile. Une nacelle suspendue
sur le mors inférieur permet d’ajouter progressivement des masses pour allonger 1’échantillon(figure
6.1). Un cathétometre permet de mesurer 1’allongement.

Mors fize /

Eprouvetts

Poids

Wacelle

Rupture de 'éprouvette

F1GURE 6.1 — Schéma principe de traction

Une éprouvette de section Sy connue, marquée de deux points distants initialement de L, est
étirée de maniere unidimensionnelle sous 1’effet des masses ajoutées. Apres chaque ajout de masse,
un temps d’attente pour atteindre 1’équilibre est pris (environ 8 min) ensuite la distance L entre les
deux points est mesurée a I’aide du cathétometre (figure 6.1).

Les grandeurs mesurées sont la distance L, et la masse m qui permet d’accéder a la force F. Les
déformations et contraintes nominales sont ensuite calculées a partir des dimensions initiales et de la
force. Les formules utilisées sont les suivantes :
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= Contrainte nominale o,

F
o, =— =18 (6.1)
So  So
S étant la section initiale
iz Déformation nominale €,
L-1L
= 6.2
€n Lo (6.2)
1 Contrainte vraie
F
oy = E = /10',1 (63)

Dans I’hypothese d’une déformation iso-volume S est la surface déformée et A = LLO est le taux
d’extension.
1 Contrainte réduite

_ Oy . On
0= = T (6.4)

6.1.2 Essai cyclique a déformation imposée croissante : Effet Mullins

Les essais de traction cyclique a différentes températures ont été réalisés sur un appareil de traction

congu au Laboratoire de Physique des Solides d’Orsay. Il est composé d’un mors inférieur relié au
capteur de force, d’un mors supérieur mobile pouvant se déplacer a des vitesses allant de 0.015mm/ sec
a 2mm/sec. Dans ce travail la vitesse employée est de 0.0165mm/ sec.
L’acquisition de la force par le capteur se fait en temps réel. La mesure de la déformation se fait par un
extensometre qui donne la distance entre les deux mors associée a chaque mesure de force. Les mors
et I’échantillon se trouvent dans une enceinte thermiquement isolée et munie d’un thermometre pour
mesurer la température de I’expérience. Les éprouvettes utilisées sont de méme forme et dimensions
que celles des mesures de traction simple.

6.1.3 Etude du comportement dynamique aux faibles déformations

Les mesures ont été effetuées sur un rhéometre RDA II (Rheometrics). Les mesures sont faites en
cisaillement avec une géométrie plan-plan.
Un disque de 8 mm de diametre et d’environ 1 mm d’épaisseur, découpé a I’emporte picces est ci-
saillé entre deux plateaux paralleles. L adhésion entre 1’échantillon et les plateaux est assurée par une
colle pour caoutchoucs. Il n’y a pas de risque de diffusion de la colle dans I’échantillon car elle a une
prise tres rapide. La colle ne contribue pas a la viscoélasticité car elle est assez raide pour éviter toute
contribution aux mesures effectuées.
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plateau supérieur

=

) «——— échantillon

\ plateau inférieur

FIGURE 6.2 — Schéma du rhéométre plan-plan utilisé

L’étude de I’effet Payne a été effectuée & 30°C et une fréquence fixée a 1Hz.

6.2 Etude de traction simple

6.2.1 Comportement du réseau non chargé

Dans le but d’obtenir des réseaux PDMS modeles avec une fonctionnalité des jonctions de 4 et une
masse molaire entre points de jonctions 18000g/mol~", nous avons utilisé la réticulation par conden-
sation des silanols. Dans notre synthese, nous avons testé différentes quantités d’exces de TEOS pour
obtenir un réseau avec un module d’ Young le plus proche du module théorique. En effet, 1’ utilisation
d’une quantité stoechiométrique conduit a un réseau avec un module d’ Young faible par rapport au mo-
dule calculé en utilisant la masse molaire entre points de jonctions. Une grande quantité d’extractible
est aussi obtenue pour un tel réseau. Divers exces d’agent réticulant sont utilisés dans la littérature
pour la réticulation par condensation des silanols [1, 2]. Les auteurs notent une dépendance du mo-
dule d’Young en fonction de la quantité de TEOS utilisée. C’est pour cette raison que nous faisons
une étude systématique des propriétés mécaniques des réseaux obtenus avec différents exces d’agent
réticulant pour choisir celui dont le module sera le plus proche possible du module théorique.

La figure 6.3 représente les courbes force-allongement du PDMS pur synthétisé avec différents exces
d’agent réticulant.
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05 ! ! !

costrainte nominale (MPa)

cen%

FIGURE 6.3 — Contrainte force - allongement pour le PDMS pur avec différents taux d’exces d’agent réticulant

Ces courbes montrent une influence remarquable de 1’exceés de TEOS sur les niveaux de contrainte

atteinte a taux de déformation donnée. Ceci peut s’expliquer par 1’existence de réactions parasites
(réactions (6.5) et (6.6)).

1 La formation de silice in situ pendant la réaction de réticulation, cette réaction est la suivante :

(EtO)3S1OEt + (EtO)3SiOEt —= Si0Si = +2EtOH (6.5)

Cette réaction est trés lente surtout en I’absence de catalyseur.

1 [’autre réaction est une polycondensation entre chaine de PDMS. Cette réaction est évoquée
dans la littérature [1] et se produit a faible température et en présence d’un exces de TEOS.
Cette réaction est la suivante :

—Si(Me),OH + —-Si(Me),OH — —SiOSi — +H,0 (6.6)

Vu I’'influence de la quantité d’agent réticulant, nous avons décidé de vérifier la théorie de I’élasticité
caoutchoutique pour nos réseaux. La figure 6.4 donne la contrainte nominale en fonction de 1 — 172
pour I’échantillon pur avec un exces de 15% en TEOS. En premiére approximation, on note une
relation linéaire entre la contrainte nominale o, et 1 — 17> ce qui est conforme a la théorie de
I’élasticité caoutchoutique. En effet, il y a une certaine inflexion symbolisant le passage de la limite
affine a la limite fantdme qui se manifeste par deux pentes différentes, une a faible déformation plus
élevée que celle mesurée a forte déformation.
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FIGURE 6.4 — Contrainte nominale en fonction de 1 — 1=? pour le PDMS pur

6.2.2 Comportement des réseaux chargés

6.2.2.1 Premieres constatations : Echantillons catalysés par le dA

Les figures 6.5 et 6.6 donnent les courbes force-allongement du PDMS pur et des réseaux chargés
respectivement de SiO; et de TiO;. Sur chaque courbe de traction, une rupture atteinte est signalée
par la lettre R et un glissement par la lettre G.

ce 5i0
z

contrainte nominale (MPa)

250

FIGURE 6.5 — Contrainte force - allongement pour le PDMS chargé avec différents taux de Si0,
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FIGURE 6.6 — Contrainte force-allongement pour le PDMS chargé avec différents taux de 70,

Sur ces courbes, I’effet renforcant des particules (silice ou oxyde de titane) est matérialisé :
1 Par une augmentation des contraintes atteintes a taux de déformation donnée par rapport au

TABLE 6.1 — Evolution de la contrainte nominale 3 taux de déformation donnée pour les échantillons chargés de

Si0,

réseau pur (voir tableau (6.1), (6.2)). Nous n’avons pas utilisé le module pour décrire les pro-
priétés mécaniques car sa définition est problématique. En effet, pour le réseau non-chargé le
module élastique s’estime en prenant la pente de la courbe o, = G(4> — 27!) or pour les échan-
tillons chargés cette courbe n’est pas une droite. En effet, pour les échantillons chargés, a fort
taux de déformation, I’extensibilité limite des chalnes induit un comportement non-gaussien.

Taux de chargeenpce | 0O 6 12 22 28 41

Fraction volumique ¢ 0 [0.03|005| 0.1 |0.12|0.14
50 0.12 | 0.28 | 0.49 | 0.98 | 1.56 | 2.88
100 0.23 1 0.32 | 091 | 1.77 | 2.49 | 3.67
0150 0.51 | 1.47 | 2.56 | 3.37 | 4.33
0200 0.67 | 2.28 | 3.40 | 4.42 | 5.21

Taux de chargeenpce | 0O 3 9 15 29

Fraction volumique ¢ 0 |0.01 0.02|0.03|0.06
050 0.12 | 0.28 | 0.44 | 0.68 | 0.95
0100 0.23 | 0.39 | 0.63 | 0.88 | 1.15
0150 048 | 0.77 | 1.00 | 1.36
0200 0.95 | 1.21

TABLE 6.2 — Evolution de la contrainte nominale a taux de déformation donnée pour les échantillons chargés de

TiO,

1 Une amélioration des propriétés de rupture mais cette amélioration est beaucoup plus nette

dans les échantillons chargés de SiO,. Les tableaux 6.3 et 6.4 donnent les contraintes et dé-
formations a la rupture dans le cas ol la rupture est atteinte sinon ce sont les contraintes et
déformations au moment du glissement qui sont prises comme illustration de 1’amélioration des
propriétés ultimes.
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6.2. ETUDE DE TRACTION SIMPLE

Taux de charge enpce | O 6 12 22 28 41
o, en MPa 0.26 | 0.72 | 1.85 | 3.87 | 432 | 5.77
€ en % 130 | 217 | 170 | 220 | 197 | 233

TaBLE 6.3 — Contrainte a la rupture o, et déformation 2 la rupture ¢, pour les échantillons chargés de SiO,

Taux de chargeenpce | 0 3 9 15 29
o, en MPa 0.26 | 0.49 | 1.23 | 1.21 | 1.46
€ en % 130 | 155 | 275 | 200 | 168

TABLE 6.4 — Contrainte 2 la rupture o, et déformation 2 la rupture ¢, pour les échantillons chargés de TiO,

1 Une différence fondamentale apparait sur ces courbes de premiere traction. En effet, pour
les échantillons T'i0,, a faible taux de déformation, il y a une augmentation tres rapide de
la contrainte faisant penser a un comportement plastique. Cet effet d’augmentation rapide n’ap-
parait que pour les forts taux de silice. La figure 6.7 en donne une illustration.

2 T T T 5 T
—&— 12 pee Si0, ; : G : -B— 28 peeSi0, :
-E— 13peeTi0, : : —e— 29 peeTio, ; q
S i é i g : ; Pt
-E . .8 % 5L R _
E A N I e
& Sl & z o
] - ] : T
] E e
B 3 e
1L PR |
1 1 1 D L 1 1 Il
100 150 200 250 0 50 100 150 200
zen % zen %
(a) 13 pce (b) 29 pce

FIGURE 6.7 — Comparaison échantillon chargé SiO, et TiO, A méme taux de charge

Dans certaines études, I’effet plastique est attribué a 1’existence de zones confinées [3, 4] dans
les matériaux induisant une forte augmentation de la température de transition vitreuse. Si nous
appliquons cette explication a nos matériaux, nous pouvons considérer que les échantillons char-
gés de T'iO, présentent un confinement des chaines plus important, induit par la présence d’une
couche immobilisée plus grande. Ce phénomene de plasticité dans nos échantillons peut aussi
étre di & la formation du réseau de charge interconnecté. L’ apparition de ce réseau de charge se
fait a faible taux de charge dans les échantillons chargés de TiO,, d’ou la présence de la forte
augmentation de contrainte dés les faibles concentrations de 7i0;. Le réseau de charge pourrait
étre un couplage mécanique des particules par I'intermédiaire des couches immobilisées. Ce
couplage mécanique augmente la contrainte atteinte a taux de déformation donnée.

6.2.2.2 Influence de la nature du catalyseur utilisé pour la génération des charges

Cette partie donne la comparaison des propriétés mécaniques entre des échantillons basiques et
“dA”. Le but de cette comparaison est de mettre en évidence les différences observées sur les pro-
priétés mécaniques en fonction du catalyseur utilisé pour la synthése (basique ou a base de complexe
d’étain).

1= Echantillons chargés de SiO,

Les figures 6.8 (a) et (b) donnent la comparaison des propriétés mécaniques entre des échan-
tillons chargés de SiO; catalysés “DEA et “dA”a méme taux de charge.
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FIGURE 6.8 — Effet du catalyseur sur les propriétés mécaniques

Deux différences apparaissent :

i La contrainte a taux de déformation donnée est peu différente pour un échantillon “dA “par
rapport a un échantillon "DEA”. Le faible écart observé est du domaine de I’erreur expéri-
mental. Il serait intéressant de pouvoir faire la comparaison a tres fort taux de charge pour
voir si cet écart évolue.

ii A méme taux de charge, la déformation a la rupture est plus faible pour les échantillons
Si0; catalysés “DEA “par rapport a ceux catalysés “dA”. Quel que soit le taux de charge,
on ne note pas d’amélioration de la déformation a la rupture pour les réseaux PDMS — SiO,
catalysés DEA par rapport au PDMS non-chargé (tableau 6.5).

Taux de chargeen pce | 0 6 | 12
€ en % 130 | 69 | 70

TABLE 6.5 — ¢, pour quelques échantillons chargés S0, “DEA”

La différence de déformation a la rupture observée peut étre liée a la différence de morpholo-
gie. En effet, au chapitre 3, nous avons vu que la silice ~étain “présente une interface diffuse
avec un lien intime PDMS — SiO;. Or pour I’échantillon basique, il y a une interface nette
signe d’une hétérogénéité. Dans ce cas, deux types de zones sont identifiés : zones molles
et zones dures. Les zones molles qui devraient se comporter comme le réseau non-chargé et
qui ont été fragilisées par le séjour dans 1’eau pendant 24 heures a cause de 1’hydrophobie
du PDMS. Ce qui explique I’anticipation de la rupture dans les échantillons basiques. Pour
les échantillons dA, le lien intime PDMS-S iO; rend la répartition des contraintes uniformes,
leur donnant la capacité a subir de plus fortes déformations.
1= Echantillons chargés de 7i0,
La figure 6.9 donne la comparaison entre deux échantillons 70, a méme taux de charge avec
I’un catalysé “dA“et I’autre ~ammoniaque ™.
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FIGURE 6.9 — Effet du catalyseur sur les propriétés mécaniques

Contrairement aux échantillons SiO,, aucune différence de contrainte n’est observée a taux de défor-
mation donnée. La rupture est améliorée pour les deux catalyseurs par rapport au réseau pur.

Nous n’avons pas pu faire de traction sur les échantillons 70, catalysés par I’ammoniaque de taux
de charge supérieur a 12 pce. Ces échantillons deviennent tres rigides et rompent a tres faibles défor-
mations.

L’absence de différence de contrainte peut étre liée a une prédominance de I’effet plastique sur les
autres effets pour les deux catalyseurs (dA et ammoniaque). Les échantillons PDMS —T'iO, ~ammoniaque”™ bien
qu’ayant séjourné dans 1’eau ne présentent pas de dégradation des propriétés de rupture comme
celle SiO, "DEA". Cette absence de dégradation peut étre due a la morphologie des réseaux 7i0;
“ammoniaque”. Dans ces réseaux, les particules sont distribuées en zones de taille 7nm avec une in-
terface diffuse avec le polymere. Cet état de dispersion entraine une répartition uniforme des contraines
lors de traction.

6.2.2.3 Représentation de Mooney-Rivlin

Nous présentons les résultats sous la forme de représentation de Mooney-Rivlin pour mieux ap-
préhender la différence de renforcement entre les particules de SiO; et de TiO,. Cette représentation
consiste a tracer les courbes de contrainte réduite en fonction de I’inverse de A.

Echantillons chargés de SiO; :

La figure 6.12 donne la représentation de Mooney-Rivlin des échantillons chargés de SiO;
"étain". Ces courbes montrent une augmentation de la contrainte réduite en fonction du taux de
charge. Pour la plupart des échantillons deux domaines de déformation sont observés :

Aux faibles et déformations modérées, la contrainte réduite ne dépend pas de la déformation
pour les échantillons de taux de charge inférieur a 25pce. Pour les forts taux de charge, la
contrainte réduite décroit, c’est le cas de I’échantillon chargé de 28 pce de S i0,. Ce changement
de comportement peut €tre attribué a la destruction du réseau de charge.

Aux fortes déformations, on observe une remontée de la contrainte d’autant plus élevée que
le taux de charge est important. La présence de remontée en contrainte a été aussi observée
dans des études du méme type aussi bien pour du PDMS [5] renforcé par de la silice que du
poly(methylphenylsilane) (PMPS) [6] renforcé par de la silice. Il faut noter que la présence du
groupement phényl empéche la cristallisation. Ce résultat montre que la remontée de module
n’apparait pas uniquement pour une traction induisant une cristallisation. Elle est attribuée a
I’extensibilité des chaines a fortes taux de déformation. McCarthy et al. [6] considerent qu’elle
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est due a de fortes interactions PDMS-silice du fait de la présence des silanols de surface.
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F1GURE 6.10 — Représentation de Mooney rivlin pour les réseaux Si0,

La grande affinité entre la matrice et la particule de silice est aussi souvent évoquée pour expli-
quer la remontée de contrainte.

Echantillons chargés de 7i0,
La figure 6.11 donne la représentation de Mooney-Rivlin pour les échantillons chargés de TiO;

"étain".

29 poe TiO,_

costrainte reduite

02 04 06 08 1 12
1%

FIGURE 6.11 — Représentation de Mooney Rivlin pour les réseaux 7i0,

Comme pour les échantillons SiO,, on a une augmentation de la contrainte réduite avec le taux

de charge. Deux domaines de contrainte sont notés :
A faible taux de déformation : Une décroissance de la contrainte est observée. Cette décrois-
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sance est d’autant plus rapide que le taux de charge est fort. Elle est attribuée a la destruction
du réseau de charge que I’on peut mettre en évidence par les propriétés dynamiques a faibles
déformations.
A fort taux de déformation : La contrainte réduite ne dépend plus de la déformation. Cette
non-dépendance montre que tous les contacts faibles ont été détruits. Il n’y a aucune remontée
de module pour les échantillons chargés de TiO,. C’est ce qui est le plus souvent observé dans
I’étude d’échantillons chargés 7i0,. Mais certains auteurs ont eu a observer des résultats avec
une remontée de contrainte trés faible [7, 8]. L’absence de remontée montre que les chaines
rompent avant d’atteindre leur extensibilité limite. En effet, nous avons vu au chapitre 4 que la
longueur de chaines entre points de jonctions était plus élevée dans les échantillons chargés de
TiO;.
Nous avons pu observer deux différences : a faibles et fortes déformations. A faibles taux de déforma-
tion, la décroissance dans les échantillons 7i0; n’apparait que pour les trés forts taux de Si0O,. Ce qui
montre que la formation du réseau de charge se fait a plus faible taux de charge pour les échantillons
TiO,. Cette décroissance s’explique pour les deux types de charge par la destruction du réseau de
charge.

1.6 ! ! ! T T T

contraint e reduite

a5 gl 30,

04 | | 1 | I | I
03 04 05 08 07 038 09 1 11

FIGURE 6.12 — Représentation de Mooney Rivlin pour les réseaux 13 pce de SiO; et 13 Ti0,

A forts taux de déformation, la remontée de contrainte observée pour les échantillons SiO; est
inexistante pour ceux 7i0,. Cette différence est attribuée a la différence d’interface PDMS — SiO,
et PDMS — TiO,. Une explication possible et trés probable est la différence de chimie de surface
entre particules de SiO; et de TiO,. En effet, au chapitre 2, nous avons remarqué par spectroscopie
IR qu’a méme taux de charge les quantités d’eau présentent dans les échantillons 70O, et SiO; sont
différentes. On peut considérer que les taux d’hydroxyle de surface sont probablement différents.

6.2.2.4 Effet du taux de charge sur le module

Il existe beaucoup de modeles théoriques pour prédire les propriétés mécaniques des matériaux.

Nous présentons ici deux relations qui expriment le module en fonction de la fraction volumique [10] :
1= De I’équation d’Einstein a Guth et Gold :

Einstein a développé un modele pour prédire la viscosité de suspension de particules rigides et
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sphériques.
Ne = (1 +2.5¢,) 6.7)

avec 1. et 1, sont respectivement la viscosité de la suspension et de la matrice.
¢, estla fraction volumique des particules. Cette équation a ét€ réécrit en remplagant la viscosité
par le module :

E. = En(1+25¢),) (6.8)

E. et E,, sont respectivement le module du composite et de la matrice.

Cette équation s’est avérée utile pour les faibles taux de charge. Pour tenir compte des forts taux
de charge et des interactions engendrées par I’augmentation de la fraction volumique, plusieurs
modifications ont été apportées a cette équation.

Mooney a réecrit cette équation sous la forme :

B = Enexp(—otl_) 6.9)
. = exp\———— .

¢ = Eme T 1 3,

L’équation d’Einstein a été généralisée par Guth et Gold pour tenir compte des forts taux de
charge en introduisant un terme d’interactions entre particules.

Ec = En(1 +2.5¢, + 14.1¢7) (6.10)

i | ’équation de Kerner
Un autre modele a été élaboré par Kerner. L’ équation de Kerner est la suivante :

$p 15(1 — vim)

E.=E,(1+—
¢m (8 — 10vy,)

) (6.11)

v €st le ceefficient de Poisson de la matrice.
La figure 6.13 donne les prédictions théoriques des équations de Guth et Gold, et Kerner.

7 - T T T T
—e— Kerner pour v=033 : :

-B— Kerner pour v=05 : o

o~ Guth Gold |!

E (MPa)

fraction volumigue de particule

FIGURE 6.13 — Prédiction théorique du module en fonction de la fraction volumique

Dans la gamme de fraction volumique de notre étude, le modele de Guth et Gold prévoit des
modules plus importants. Mais au lieu de 1’appliquer au module, nous allons plutdt utiliser la contrainte
a taux de déformation donnée. Le module d’Young est défini comme la pente a 1’origine des courbes
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de traction. Il ne présage pas du module d’élasticité aux grandes déformations. C’est la raison pour
laquelle, nous avons utilisé la contrainte a taux de déformation donnée.

Nous appliquons ainsi la relation de Guth a la contrainte nominale o750 & 50% de déformation et la
contrainte nominale o199 2 100% de déformation, pour les nanocomposites Si0; et TiO».

Les figures 6.14 et 6.15 montrent 1’évolution de osg et o100 en fonction de la fraction volumique de
charge pour les échantillons chargés de SiO; et de TiO;.
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FIGURE 6.14 — Evolution des contraintes nominales atteintes 2 50% de déformation pour les échantillons catalysé
par un dérivé de I’étain

Des les faibles taux de charge (SiO; et Ti0»), les points expérimentaux sont au-dessus des valeurs
trouvées par 1’équation de Guth et Gold. L’écart avec 1’équation de Guth et Gold peut s’analyser de
plusieurs maniéres. En effet, elle ne tient compte que de 1’effet hydrodynamique or nous avons pu voir
qu’il existait d’autres interactions notamment a I’interface PDMS-particule. Dans des études précé-
dentes, cet écart a été observé et analysé :

1 Guth [12] en étudiant des systemes chargés par des particules sphériques considerent que c’est
la modification du facteur de forme des particules due a I’arrangement entre elles qui induit
Iécart.

1 L. Dewimille [25] a étudié I’écart de module par rapport au prédiction de Guth et Gold sur des
systemes PDMS chargés par des particules in situ. Elle considére que le facteur de forme joue
un role non négligeable mais la cause essentielle de cet écart au modele de Guth et Gold est
I’interaction PDMS-silice. L’apparition de I’écart des les faibles taux de charge justifie le fait
que I’interaction PDMS-silice soit la cause essentielle.

En analysant I’évolution de osg et o199 pour nos systemes SiO, et TiO,, il apparait que osg et o100
des systémes 7'i0, sont supérieurs a ceux S i0> a méme fraction volumique. Cette état de fait pourrait
étre attribué a la formation d’un réseau de charge a plus faible taux de charge pour TiO,. Ceci se
justifie par le fait que pour oo, lorsque le taux de charge augmente, I’écart entre o199 de SiO; et
o100 de TiO, diminue, montrant la formation d’un réseau de charge pour SiO; aussi a plus fort taux
de charge par rapport a 7iO;.

Dans notre étude, nous pouvons considérer que 1’écart est essentiellement dii aux interactions PDMS-
charge et a I’apparition d’un chemin percolant de charge.

Deux types de réseaux percolants de charge peuvent étre envisagés :

1 Un réseau classique qui consiste en 1’apparition d’un chemin continu d’objets au sein d’une
matrice. Ce seuil de percolation a été mis en évidence par des mesures de conductivité électrique
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dans des élastomeres chargés de noir de carbone. Il se manifeste par une forte augmentation de
la conductivité électrique. Le seuil de percolation a été aussi observé pour du PDMS chargé de
silice et se situe vers 0.15 en fraction volumique [13]. Ce type de réseau de charge est facilement
destructible.

1= Le second type de réseau envisagé dans des réseaux PDMS-silice générée in situ est la forma-
tion d’un réseau connecté de maniere covalente [25]. Dans ce cas, il s’agit d’une structure de
type "bicontinu" ou la phase solide n’est qu’un seul objet au sein du réseau de PDMS.

1 Le réseau de charge peut étre la conséquence du recouvrement des couches immobilisées
(DSC). Cela peut expliquer la formation du réseau de charge a plus faible taux de charge dans
les échantillons chargés de TiO; du fait de la couche immobilisée plus importante. Ainsi, les
plus fortes contraintes atteintes dans les échantillons TiO, a faibles plus taux de charge par rap-
port aux échantillons SiO; sont dues au couplage mécanique des particules qui dope la valeur
du module dés la formation du réseau percolé.
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FIGURE 6.15 — Evolution des contraintes nominales atteintes 4 100% de déformation pour les échantillons "étain"

L’écart entre o199 pour SiO; et TiO, diminue par rapport a osg pour ces deux types de réseaux. A
forte fraction volumique de charge, les courbes o5 de SiO, et TiO; se rejoignent, la formation d’un
réseau percolant de charge dans les réseaux SiO; peut en étre I’explication, réseau de charge qui s’est
formé a plus faible taux de charge pour TiO; justifiant I’écart en contrainte a taux de déformation
donnée. L’effet de plasticité qui est présent des les faibles taux de charge pour TiO, n’apparait que
pour les forts taux de silice.

6.3 Etude de I’effet Mullins

L’effet Mullins est considéré comme une modification importante du comportement sous traction
des matériaux apres une premiere extension. Il apparait apres une premiere traction durant les cycles
de traction suivants (figure 6.16). Le matériau est étiré jusqu’a un taux d’extention A, la contrainte
suit le chemin noté 1 sur la figure. Puis la seconde traction, de 0 a A, > A;, suit d’abord le chemin 2
jusqu’a A = Ay, puis suit le chemin 3. La troisieme traction suit le chemin 4.
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contrainte nominale

Taux d'élongation Y

FIGURE 6.16 — Description macroscoique de I’effet Mullins

L’explication de ce phénomene ne fait pas I’unanimité. Plusieurs auteurs ont tenté de I’expliquer,
nous présentons quelques travaux ci-dessous.

6.3.1 Rappels sur ’interprétation de I’effet Mullins

Plusieurs interprétations ont été proposées pour expliquer I’effet Mullins dans les réseaux élasto-

meres. La premiere théorie vient de Mullins et Tobin [14]. Leur théorie considere que le matériau est
constitué d’un assemblage de zones dures (zones de fort concentration en charge) et de zones molles
(zones de faible concentration en charge). Quand on applique une contrainte au matériau, la déforma-
tion a lieu essentiellement dans les zones molles ; d’autre part, la contrainte a pour effet de transformer
des régions dures en régions molles. Ainsi, au cours de la premiere traction, la fraction de régions
molles augmente avec la contrainte. A la seconde traction, les contraintes a appliquer sont plus faibles
car le réseau contient moins de régions dures. Mais Mullins et Tobin n’ont pas pu donner une inter-
prétation physique directe de leur explication. Plus récemment, plusieurs auteurs en ont donné une
explication :
Johnson et Beatty [15] ont utilisé le modele a deux phases de Mullins et Tobin et ont discuté des
justifications. Ils suggérent que les phases dures sont comme des groupes de chaines maintenus en-
semble par des chaines courtes, enchevétrements ou des forces intermoléculaires. Ils en déduisent trois
conséquences phénoménologiques :

1= La contrainte diminue dans les régions molles ;

1 La longueur des chaines augmente sous traction ;

1= Les régions dures s’orientent dans le sens de la traction. Cette conséquence s’explique par

I’anisotropie du matériau sous traction.
Des observations par AFM effectuées dans le réseau étiré [16] vont dans le méme sens. Elles ont
montré que dans un réseau chargé silice, la déformation de la structure particulaire dans les zones peu
concentrées en silice était supérieure a sa déformation dans les zones fortement concentrées en silice.
D’autre part, cette hétérogénéité de déformation se réduisait a la deuxieme traction de 1’échantillon.
Ce phénomene est interprété comme une diminution du module des zones riches en silice, en d’autre
terme un ramollissement des régions dures.
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Une seconde théorie élaborée par Mullins considere que le ramollissement observé est dii a la destruc-
tion des interactions entre particules et réseaux polymeres. Une idée similaire proposée par Bueche
[17], interprete I’effet Mullins par la rupture de liaisons entre particules et élastomere. En effet, I’in-
teraction matrice-charge conduit a la formation de chaines de différentes longueurs (figure 6.17). Les
chaines se rompent au fur et a mesure qu’elles atteignent leur extension maximale : La chaine A pour
A4, B pour Ap > A4 et C pour A¢ > Ap.

FIGURE 6.17 — Schéma de I’effet Mullins selon Bueche

Harwood et al. [18] ont suggéré que le ramollissement de la matiére se produit entierement dans
la phase polymere et n’est pas le résultat d’une rupture d’interactions polymere-charge. Leurs obser-
vations arrivent a la conclusion que le ramollissement observé est dii a un réarrangement moléculaire
du réseau, impliquant un déplacement des jonctions du réseau.

Mieche [19], Ogden et Roxburgh [20] ont proposé un modele purement phénoménologique basé sur
des interprétations physiques de 1’effet Mullins. Mieche prend en compte des fonctions continues et
discontinues du dommage causé. Ogden et Roxburgh ont développé une équation dans laquelle tous
les parametres du dommage sont activés seulement dans les parties non étirées dans I’histogramme
de I’étirement. En considérant les phénomenes a I’interface entre la charge et la matrice, Dannenberg
[21] et Boonstra [22] proposent un mécanisme de glissement des s€égments de chaines adsorbés sur
la surface de la charge sous I’effet de la déformation. Ce glissement permet au réseau d’accommo-
der la déformation appliquée et de prévenir la rupture. Ce processus implique une redistribution de la
contrainte sur les chaines voisines qui entraine un alignement des molécules et une résistance supplé-
mentaire. Deux étapes sont nécessaires pour ce type de comportement, une étape pendant laquelle les
chaines emmagasinent de I’énergie ensuite une étape de restitution de cette énergie lors du glissement
conduisant a un comportement a hystéreses.

Un modele synthétisant toutes ces interprétations a été proposé par Kilian et al. [23]. Leur interpré-
tation de I’effet Mullins prend en compte le réseau de charge et sa déformation sous 1’effet d’une
contrainte. Ce réseau serait formé de liaisons charge-charge et de liaisons matrice-charge. Quand la
déformation dépasse un certain seuil, la structure des agglomérats est irréversiblement brisée ou dé-
formée. Une observation par microscopie dans une étude récente [24] va dans le méme sens(figure
6.18).
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FIGURE 6.18 — Déformation de la structure au cours de la traction [24]

Ce phénomene de déformation ou de brisure des agglomérats serait responsable de la déformation
résiduelle. Pour les déformations suivantes, les mécanismes mis en jeu se fondent sur les interpréta-
tions de Boonstra.

6.3.2 Résultats
6.3.2.1 Echantillon non-chargé

La figure 6.19 donne le résultat pour des cycles de déformation proche-équilibre sur un échantillon
PDMS pur.
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FIGURE 6.19 — Effet Mullins pour le PDMS pur

Il apparait que le PDMS pur ne présente aucun hystérese. Il faut noter que selon 1’interprétation
de Harwood [18], I’effet de ramollissement de contrainte existe mais est d’amplitude plus faible et
intervient a des déformations plus importantes.
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6.3.2.2 Echantillons chargés de silice

Les figures 6.20 (a), (b) donnent les cycles de tractions successives obtenus sur des échantillons
chargés 16 et 30 pce de SiO;.
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FiGURE 6.20 — Effet Mullins sur des échantillons chargés Si0O, catalysés par le dA

A chaque cycle de déformation, I’échantillon est étiré jusqu’a un taux de déformation puis relaché
jusqu’a force nulle puis étiré de nouveau.
L’échantillon chargé a 16 pce SiO; présente un effet Mullins moins marqué que celui observé a plus
fort taux de charge. Le faible effet Mullins pour I’échantillon 16 pce peut s’expliquer par I’excellente
dispersion observée dans nos échantillons. Ainsi, La distribution de distance entre objets est restreinte.
Le plus fort effet Mullins pour les échantillons de forts taux de charge est dii a différentes contribu-
tions :
Lorsque le taux de charge augmente le nombre de contacts PDMS — S iO, augmente et donc la densité
de réticulation apparente devient plus importante. Ainsi, la longueur de chaines entre points de réti-
culation chimique et physique devient plus courte, ce qui contribue a rendre 1’effet Mullins plus fort
quand le taux de charge augmente. Au chapitre 4, nous avons montré par des mesures de gonflement
une diminution de la longueur des chaines quand le taux de charge augmente.
La contribution du réseau percolant de charge est aussi a prendre en compte. Le réseau percolé n’existe
qu’a partir d’un certain seuil et c’est sa destruction qui contribue a I’effet Mullins pour les forts taux
de charge. Cette destruction du réseau de charge se manifeste sur la courbe de seconde traction par
la disparition de I’effet d’augmentation rapide (effet plastique) que I’on a pour la courbe de premicre
traction.
Apres chaque cycle de traction, une déformation permanente est observée. Apres un étirement jusqu’a
100%, la déformation résiduelle est autour de 25% et atteint 50% apres un étirement de 200% pour
I’échantillon chargé 16 pce Si0;. Ces valeurs de déformation résiduelles sont plus grandes que celles
observées dans les réseaux ex situ. Ces grandes valeurs de déformation résiduelles peuvent étre expli-
quées par la destruction de liaisons PDMS-Si0; qui ne peuvent se reformer. En effet, les images MET
ont montré des particules de silice avec une interface diffuse avec la matrice ce qui reflete une forte
interaction.

6.3.2.3 Echantillons chargés d’oxyde de titane

La figure 6.21 donne les cycles de tractions successives obtenus sur un échantillon chargé de 15
pce de T'iO,.
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FIGURE 6.21 — Effet Mullins d’un échantillon chargé Ti0,

On note qu’a la deuxieéme traction, il n’y a plus I’augmentation rapide qui correspond a un com-
portement plastique. Cette disparition peut étre expliquée par la destruction du réseau de charge lors
de la premiére traction.

Les déformations résiduelles obtenues pour 1’échantillon 7i0; sont beaucoup plus faibles que celles
observées pour I’échantillon chargé de S iO, a méme taux de charge. En effet, pour I’échantillon chargé
de TiO,, cette déformation est de 15% apres 100% de déformation et passe a 22% apres 200% de dé-
formation.

Nous n’avons pas pu obtenir de cycle de traction pour les échantillons de taux de charge supé-
rieurs a 15 pce de 7iO,. Apres une premiére traction, tous les échantillons testés rompent avant
le taux de déformation atteint précédemment.

6.3.2.4 Etude comparative de I’endommagement a méme taux de charge

La figure 6.22 donne les courbes de traction successives pour les échantillons chargés de SiO; et
de T'iO, avec comme catalyseur le dA.
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FIGURE 6.22 — Effet Mullins sur des échantillons chargés

Pour I’échantillon chargé de 15 pce de S iO;, les pentes successives a 1’ origine des courbes de trac-

tion varient treés peu. La pente passe de 0.012 pour la premiere traction a 0.01 pour la troisieme. Dans
cet échantillon, le module aux faibles déformations n’est pas tres affecté par les tractions successives.
C’est une variation de pente de 16% et une confirmation de la bonne dispersion mais aussi de fortes
liaisons qui ne sont pas faciles a détruire.
Pour I’échantillon chargé de 15 pce de TiO;, les pentes a I’origine des courbes de traction successive
varient de maniére tres notable. Elles passent de 0.027 pour la premiere a 0.07 pour la troisieme. On
obtient une perte de module de 74% entre la premiere et la troisieéme traction. Les pertes de module ob-
servées pourraient correspondre & un endommagement des matériaux a des degrés différents. La plus
forte perte de module dans 1’échantillon 77O, correspondrait a un plus grand endommagement dans
cet échantillon. Plusieurs explications peuvent €tre envisagées pour interpréter I’endommagement. La
destruction du réseau de charge qui s’est formé et la force de I’interface particule-matrice sont souvent
énoncées. En effet, au cours des fortes déformations, il apparait de fortes concentrations de contrainte
autour des plus gros agglomérats de renfort. Cette concentration de contrainte amorce une décohé-
sion entre la charge et la matrice. Cette décohésion se produit plus facilement dans les échantillons
TiO; qui devrait avoir une force de liaison a I'interface beaucoup plus faible que les échantillons
PDMS - Si0O;. Nous avons remarqué que I’interface PDMS — TiO, était nette contrairement a I’in-
terface PDMS — SiO, qui était diffuse et donc une interaction beaucoup plus forte PDMS — SiO;.

6.3.3 Etude de I’effet Mullins a différentes températures

Dans cette partie, nous étudions I’influence de la température sur les courbes de traction succes-
sive des échantillons chargés de SiO; et de Ti0O, ~étain”a température variable. Les courbes ont été
obtenues avec la procédure décrite au paragraphe 6.1.2 avec une vitesse de 0.0165mm/s.

1 échantillons chargés de SiO,
La figure 6.23 donne les courbes de traction successive du PDMS chargé de 10 et de 30 pce de
Si0, a différentes températures (30°C, 55°C et 80°C).
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FIGURE 6.23 — Effet Mullins 4 température variable sur des échantillons chargés Si0, “étain ~

Sur ces courbes, il apparait que les propriétés de rupture se dégradent lorsqu’on augmente la
température. Les taux de déformation qu’on arrive a atteindre sont de plus en plus faibles. Ainsi,
plus la température est élevée moins nombreux sont les cycles obtenus.
Pour visualiser I’'influence de la température sur la contrainte, nous avons tracé les courbes de
premigres tractions a différentes températures pour chaque échantillon. La figure 6.24 donne
ces courbes pour deux échantillons chargés de 10 et de 30 pce de SiO,.
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FIGURE 6.24 — Premieres tractions a température variable, en contrainte nominale des échantillons chargés de 10
et de 30 pce de SiO, “étain”

Pour 1’échantillon chargé de 10 pce de SiO, “étain”(figure 6.24 (a)), la température n’a pas
d’influence sur la contrainte pour € < 20%. Pour € > 20%, la contrainte augmente avec la
température : c¢’est une variation en température de type entropique.

Pour 1’échantillon chargé de 30 pce de SiO; ~étain”(figure 6.24 (b)), la contrainte augmente
avec la température sur presque toute la gamme de déformation. On note une faible différence
de contrainte entre les courbes a 30 et 55°C et une treés grande augmentation de contrainte entre
55°C et 80°C.

Mais ces courbes contiennent la contribution entropique de la matrice. Pour nous en affranchir,
nous avons défini la contrainte normalisée qui est la contrainte normale corrigée par le facteur
Tyéférence/ T, ol la température de référence Te ference @ €€ choisie €gale a 273 K.

Les courbes corrigées de la contribution entropique de la gomme sont représentées sur la figure

suivante.
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FIGURE 6.25 — Premiéres tractions corrigées de I’effet entropique a température variable, en contrainte nominale
des échantillons chargés de 10 et de 30 pce de SiO, ~étain”

Une fois la correction du facteur entropique effectuée, on note que pour I’échantillon chargé de
10 pce, la contrainte reste indépendante de la température pour € < 20%. Pour € > 20%, la
contrainte augmente avec la température entre 30 et 55°C avant de diminuer entre 55 et 80°C.
Pour I’échantillon chargé de 30 pce de SiO», il y une augmentation de la contrainte avec la tem-
pérature. Une augmentation tres fortes et inattendue est observée entre 55 et 80°C par rapport a
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celle mesurée entre 30 et 55°C. La forte augmentation peut étre une destruction de liaisons tres
forte due a I’effet combiné de la sollicitation mécanique et de I’augmentation de température.
Pour quantifier I’effet de la température sur les courbes de traction successive, nous définissons
I’hystérese Mullins Hyy,,;r comme la différence entre 1’aire sous la courbe de premiére trac-
tion et 1’aire sous la seconde a déformation €, ces deux courbes étant corrigées par le facteur
entropique.

273
Hypr(€) = [Wi(€) = Wale)] x —— (6.12)

Les travaux W et W, sont fournis par les courbes contrainte nominale-déformation :

€ CF (l-1 1 (!
W(e) = T nominaled€ = —d|— = — Fdl (6.13)
0 0o So lo Solo Ji,
Les figures 6.26 (a) (b) et (c) définissent Wi, Wy et Hypr @ € = 50% et a une température T
arbitraire.
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FIGURE 6.26 — Définition de W, W, et Hy,;r 2 € = 50% et a T arbitraire

Les tableaux 6.6 et 6.7 fournissent les valeurs de Wy, W, et Hyy,y 7 pour les échantillons chargés
de SiO,.
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Ten°C | Wy | Wo | Hyuur
30 0.99 | 0.76 0.20
55 1.26 | 0.80 0.34
80 1.09 | 1.01 0.84

TABLE 6.6 — W, W, et Hyy,;7 pour un échantillon chargé 10 pce SiO,

Ten°C W] W2 HMull,T
30 448 | 340 | 0.97
55 4.14 | 2.79 1.13
80 6.73 | 4.46 1.77

TABLE 6.7 — W, W, et Hyy,r pour un échantillon chargé 30 pce SiO,

On constate que 1’hystére Mullins augmente lorsque la température augmente a taux de défor-
mation donné. Ceci montre que la température contribue a I’effet de ramolissement. Donc c’est
pas seulement 1’effet de ramollissemnt dii a la contrainte qui est prise en compte.
== Echantillons chargés de 70,

Les figures 6.27 (a) et (b) donnent les courbes force-allongement pour un échantillon chargé
de 7 pce de TiO, “étain”a des températures de 30°C et 55°C. Il faut noter qu’a 80°C,on
n’arrive pas a obtenir de cycle puisque les échantillons rompent a tres faible déformation. Pour
les échantillons de taux de charge supérieurs a 7 pce, I’obtention de cycle de déformation a
des températures supérieures a la température ambiante n’est pas possible du fait de rupture a
tres faible déformation. Ce comportement peut étre lié au fait qu’en ATG, les échantillons 7iO,
commencent a se dégrader a des températures tres faibles.

contrainte nominale (Mpa)
contrainte nominale (M pa)

zen % zen %

(a) 7 pce TiO, a30°C (b) 7 pce TiO, a 55°C

3 3

étain ~

FIGURE 6.27 — Effet Mullins 4 température variable sur un échantillon chargé de TiO,

La comparaison des contraintes nominales a différentes températures pour 1’échantillon chargé de 7
pce de T'iO, est donnée sur la figure suivante.
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60
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FIGURE 6.28 — Premiéres tractions 4 température variable, en contrainte nominale d’un échantillon chargé de 7 pce
de TiO, “étain”

Pour € < 20%, la courbe a 30°C présente des contraintes un peu supérieures par rapport a celle
de la courbe a 55°C. La faible perte de contrainte entre 30 et 50°C est due a une diminution de 1’effet
plastique sous I’effet de la température.

Pour € > 20%, la contrainte augmente quand la température augmente. Comme pour les échantillons
Si0,, nous avons corrigé ces contraintes de 1’effet entropique de la gomme. Les courbes corrigées de
I’effet entropique sont données sur la figure suivante.

0,05 ! |
o 30°C o 55°C : :

contrainte norma lisee (M Pa)

cen %

FIGURE 6.29 — Premiéres tractions corrigées de 1’effet entropique 3 température variable, en contrainte nominale

d’un échantillon chargé 7 pce Ti0, ~étain”

On note que la contrainte a treés faible déformation (¢ < 20%) reste un peu supérieure pour la
courbe a 30°C. Ceci correspond a la diminution de I’effet de plasticité observé dans les échantillons
TiO,. L’augmentation de la température a pour effet une destruction plus rapide de la structure res-
ponsable de I’effet de plasticité. Pour € > 20%, les courbes a 30 et 55°C se rejoignent donc I’influence
de la température a ces taux de déformation est inexistante.
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Nous avons déterminé I’influence de la température en déterminant Hyy,;; 7. On observe qu’elle aug-
mente trés faiblement. Ce faible écart peut étre di a la diminution de I’effet de plasticité observé sur
les courbes de premieres tractions.

Ten°C | Wy | Wo | Hyuur
30 1.2 1 0.73 0.42
55 1.23 | 0.66 0.47

TABLE 6.8 — W, W, et Hyy, 7 pour un échantillon chargé 7 pce TiO,

6.4 Etude de I’effet Payne

6.4.1 Rappels sur ’interprétation de I’effet Payne

Dans le domaine des faibles déformations (¢ < 50%), le comportement viscoélastique des élas-
tomeres chargés se caractérise par une forte non-linéarité, appelée effet Payne. Dans la littérature,
plusieurs interprétations suscitant beaucoup de controverses sont fournies pour cet effet. Nous faisons
ici un résumé des principales théories.

1= Le réseau de charge percolé

L’interprétation la plus répandue et qui fait le plus grand consensus de ’effet Payne est basée
sur le mécanisme d’agglomération-désagglomération des particules [26, 27, 28, 29]. Cette in-
terprétation se base sur des résultats de mesure de conductivité électrique dans des élastomeres
chargés au noir de carbone, sous déformation. La chute de G’ s’accompagne d’une chute de la
conductivité électrique quand la déformation augmente, laissant penser a 1’existence d’un ré-
seau de charge percolé qui est détruit sous déformation.

Kraus [30] a proposé un modele phénoménologique. Sous I’effet d’une sollicitation dynamique
des contacts charge-charge sont continuellement rompus et reformés. Quand 1’amplitude de la
déformation augmente, de plus en plus de contacts sont rompus, ce qui explique la décroissance
de G’. D’autre part, chaque rupture reformation de contact dissipe de I’énergie supplémentaire
par rapport a I’énergie dissipée par 1’élastomere en 1’absence de charge. La forme de la courbe
G’ () est la signature du caractere dynamique du processus de rupture et de reformation du ré-
seau de charges. Aux faibles valeurs de v, il y a peu de rupture de contacts, donc les valeurs de
G" sont faibles. Le module de perte atteint sa valeur maximale dans un domaine de déformation
ou la rupture des contacts est importante, mais la reformation de ces contacts est rapide, donc
ou les processus dynamiques sont les plus importants. Aux grandes déformations, la rupture de
contacts est tres importante mais la reformation de la structure est trés lente par rapport a la
durée d’un cycle de sollicitation : G" diminue fortement.

Pour Wang [27], I’effet Payne est relié a un phénomene de libération de la gomme occluse in-
teragrégats lorsque la déformation augmente. La diminution de G’ avec y s’explique alors a la
fois par la rupture des contacts entre agrégats et par une diminution de ¢, . Afin de décrire plus
quantitativement les modifications subies par le réseau de charge avec la déformation, certains
modeles introduisent une description fractale du réseau. Le modele d’Huber et Vilgis [31], basé
sur la rupture de la structure, conduit aux mémes relations que la théorie de Kraus. Le modele
relie les parametres ajustables du modele aux caractéristiques de la structure fractale. Heinrich
[26] et Kliippel [29] présentent également un modele de ce type basé sur une écriture différente
du désordre de la structure.

1= Les mécanismes d’adsorption - désorption de I’élastomere a la surface de la charge

Une interprétation moléculaire de I’effet Payne basée sur les interactions charge-matrice a été
proposée par Maier et Goritz [32]. Cette approche est fondée sur le concept d’une densité de
réticulation variant avec le degré de déformation du systeme. La chute de G’ est alors attribuée a
la diminution progressive du nombre de liens charge - matrice quand la déformation augmente.

1z [’élastomere lié [34]

Certaines études donnent une interprétation de 1’effet Payne basée sur I’existence d’une inter-
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phase ot les propriétés des élastomeres chargés sont perturbées. Cette interphase est étroitement
associée dans la littérature a la notion de polymere li€.

D’apres Leblanc [33], la notion de polymere lié correspond a la fraction de chaines d’un échan-
tillon non réticulé qui ne sont pas extraites en bon solvant.

Les modeles prenant en compte 1’élastomere 1ié trouvent une de leurs principales justifications
dans la dépendance en température de 1’effet Payne. En effet, pour un élastomere non-chargé, le
module G” augmente proportionnellement a la température. Cette variation est purement entro-

pique.

6.4.2 Résultats et discussions
6.4.2.1 Echantillons chargés de SiO,

La figure 6.30 montre 1’influence du taux de charge sur le module de conservation G’ pour des
réseaux chargés de SiO, in situ (" étain”). Il n’apparait aucun effet Payne dans la gamme de contrainte
étudiée contrairement a ce qui est observé pour des silices ex situ. En effet, pour des silices ex situ une

chute de G’ est observée [16].
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F1GURE 6.30 — Absence d’effet Payne pour les réseaux PDMS chargés SiO,

Dans le cas de nos échantillons Si0,, G’ reste constante sur toute la gamme de déformation étu-
diée. L’absence d’effet Payne a été aussi observé dans une autre étude sur des échantillons du méme
type [25]. Cette absence d’effet Payne s’explique par I’excellente dispersion observé par MET. En
effet, les histogrammes de taille obtenus montraient I’absence d’agrégats dans ces échantillons. Dans
ces conditions, il ne peut pas y avoir d’agglomération/désagglomération du réseau de charge.

A fort taux de charge, on pourrait penser que le réseau de charge formé devrait €tre détruit, mais cette
destruction ne se produit pas. Ce qui peut s’expliquer par de fortes interactions dont I’énergie fournie
a ce niveau de déformation ne permet pas de détruire.
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L’absence d’effet Payne montre aussi que le lien entre la couche immobilisée et la silice est tres forte,
sinon des phénomenes d’adsorption-désorption pourraient se produire a I’interface PDMS — SiO;.
La figure 6.31 donne 1’évolution de G’ en fonction du taux de charge.

2510° ! ! ! ! T

1510°

G (Pa)

. A S SR SR
-10 0 10 20 30 40 50

Taux de silice (pce)

FiGURE 6.31 — Influence du taux de silice “étain“sur G’

En analysant I’écart entre G’ pour le non-chargé et G’ pour les réseaux chargés, on observe qu’il
y a une tres grande différence entre le PDMS non-chargé et celui chargé 6 pce comparée a I’écart
entre les échantillons chargés 6 et 12 pce. Cela peut s’expliquer par une formation des le début de
nouvelles liaisons PDMS-silanols de surface. Ensuite, 1a formation de ces liaisons se stabilise induisant
le tassement observé entre 6 et 12 pce. Entre 24 et 34 pce, 1’écart réaugment plus rapidement ce qui
est attribué a la formation du réseau percolant de charge.
Il est possible de corréler les résultats obtenus par les différents modes de sollicitation mécaniques
(cisaillement, traction). Pour cela, il est nécessaire de définir E .., qui est le rapport entre le module
vrai par la déformation €.

Esécant = Fvraie (6.14)

Le module de traction se transforme en module de cisaillement aux petites déformations par la formule
suivante :

E
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FIGURE 6.32 — Juxtaposition des courbes petites déformations-grandes déformations

Nz

i Pour les échantillons 12 et 22 pce silice “étain™, il y a un bon raccordement entre les courbes

i

—

petites et grandes déformations. Le module reste constant sur une gamme importante de défor-
mation puis augmente fortement. Nous obtenons les mémes résultats qu’une étude précédente
[25] effectuée sur des échantillons du méme type.

Pour I’échantillon 41 pce silice “étain“(taux supérieur a 30 pce), aucun raccordement n’est ob-
servé. Aux fortes déformations, on observe une chute importante du module suivie d’une forte
augmentation. La chute peut étre attribuée aux phénomenes de plasticité et a 1’existence d’un
réseau de charge percolé.

Le retour de module observé peut étre mis en parallele avec celui observé dans les représenta-
tions de Mooney-Rivlin. Il s’explique par I’extensibilité limite des chaines et a 1’existence de
force de rappel (liaisons PDMS-silanol de surface qui sont le fait de 1’affinité PDMS- particule
de silice).

6.4.2.2 Echantillons chargés de TiO,

La figure 6.33 montre I’influence du taux de charge sur le module de conservation G’ pour les

"z

réseaux chargés de TiO; in situ ("étain"). On observe que pour les faibles taux de charge jusqu’a 6
pce I'effet Payne est inexistant. Nous avons vu que I’agrégation était tres faible dans ces échantillons.
Ce qui justifie la faiblesse de I’effet Payne pour les faibles taux de charge. A partir d’un certain seuil,
la chute de G’ devient plus grande ce qui rend compte de I’existence du réseau de charge percolé. La
destruction de ce réseau donne une chute de G’ importante.
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FIGURE 6.33 — Effet Payne réseaux PDMS chargés Ti0, “étain”
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Comme pour les échantillons chargés de SiO,, nous avons corrélé les études obtenues pour les
fortes et faibles déformations des échantillons chargés de TiO,. Nous voyons que pour tous les taux de
charge, il y a un bon raccordement entre les résultats faibles et fortes déformations. Ce qui montre que
le réseau de charge formé pour les échantillons TiO, n’est pas de méme nature que celui formé pour
les échantillons SiO;. En effet, la formation de réseau de charge entraine I’absence de raccordement
pour SiO; ce qui n’est pas le cas pour Ti0O,. Pour les échantillons 7iO;, I’absence de remonté de
contrainte montre qu’il n’y a pas de liaisons assez fortes a taux de déformation élevée pour jouer le

role de force de rappel.

10 T T T
; : o 26pceTiO,
¢ 14peeTio,
: o
: o "
: ] :
: | :
1 5 L T
3 FOOIG0000044 o5 5
i ! : <><><><><>E!|:I
) 0005
C’.f%d’
|
L]
*h
01 i i i i
0,01 01 1 10 100 1000

défarmation

-z

F1GURE 6.34 — Juxtaposition des courbes petites - grandes déformarions pour des échantillons 7i0, *étain™

Pour la synthese du PDMS non-chargé, nous avons montré qu’il y avait une quantité opti-
male d’agent réticulant qui fournit un réseau avec un module d’Young le plus proche du module
théorique. En effet, le module du réseau augmente avec la quantité de TEOS. Ce qui a été attri-

bué a la formation de liaisons parasites qui contribuent a I’augmentation de module.
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Toutes les deux charges (Si0,, Ti0O,) présentent un bon renforcement. Il existe des différences et
des similitutes sur la nature de ce renforcement.

En passant d’un catalyseur a base ~étain“a un catalyseur basique, on observe une modification
notable des propriétés mécaniques des matériaux Si0O; ce qui n’est pas le cas pour les échan-
tillons 7'i0».

Pour SiO,, les échantillons catalysés DEA donnent un moins bon effet renforcant. Ce qui se
manifeste par de plus faibles modules et des propriétés de rupture assez médiocres (taux de dé-
formation a la rupture plus faible que celui du réseau PDMS pur) dans les réseaux catalysés
DEA par rapport aux échantillons “étain”.

Pour Ti0,, aucune différence n’a été observée selon qu’on utilise dA ou I’ammoniaque. Cette
ressemblance dans les propriétés mécaniques est due a la prédominance de I’effet plastique dans
les échantillons 7'i0,.

Les réseaux 7i0O, ont un renforcement semblable a celui d’un plastique quel que soit le taux
de charge. Or pour les échantillons S i0,, cette plasticité n’apparait que pour les forts taux de
charge. L’apparition de cette effet au fort taux de SiO; se justifie par la formation du réseau de
silice.

Dans I’étude de ’effet Mullins, il est apparu que la perte de contrainte dans les matériaux 70,
est plus importante que dans ceux Si0;. Cela montre qu’il est plus difficile de détruire les inter-
actions PDMS-SiO; par raport celles dans les réseaux PDMS-T'i0O,. L’ importante dégradation
dans les réseaux 70, montre des interactions plus faible et ne nécessitant pas une quantité im-
portante d’énergie pour étre défaites.

La différence la plus notable reste ’absence d’effet Payne pour les échantillons SiO; et sa pré-
sence pour les échantillons 7'i0, a partir d’un seuil en taux de charge. Cette différence est attri-
buée a la nature des interactions entre PDMS —Si0, et PDMS —Ti0O, mais aussi au cheminement
vers la formation de réseau percolant de charge. En effet, pour Si0,, il y a une interface diffuse
signe d’une forte interaction PDMS — SiO,. Cette forte interaction fait que I’énergie founie a
faible déformation ne permet pas de détruire les liaisons. Or pour 7:0,, I’interface TiO,— PDMS
est tres nette signe d’une faible interaction, a cela on ajoute la formation de réseau de charge des
les faibles taux de 7i0,.
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Conclusions et perspectives

Ce travail avait pour but d’adapter les méthodes de synthese de silice in sifu dans une matrice
PDMS a celle d’oxyde de titane dans la méme matrice. Dans ce cadre, il s’agissait de trouver et de
comparer les parametres pertinents dans la synthése de 1'une (§i0,) ou I’autre particule (7i0;) pour
aboutir a une méthode de synthese reproductible.

Diftérents catalyseurs ont été utilisés pour la synthese de la silice et de I’oxyde de titane pour obtenir
différentes morphologies.

Différentes méthodes ont été utilisées pour les caractériser et mettre en évidence les différences et les
similitudes entre ces deux types charges pour le renforcement. Les parametres influant sur le renfor-
cement ont aussi été étudiés (dispersion, interaction polymere-charge et morphologie).

v La synthese des réseaux PDMS —SiO;, et PDMS —TiO, a été effectuée par le procédé sol-gel
au sein de la matrice préformée.
Une étude préléminaire a été réalisée sur le PDMS pur pour obtenir un réseau bien réticulé avec
un module d’ Young proche de la valeur théorique prévue pour ce polymere.
Pour la génération des charges, il a fallu choisir I’alcoxyde de titane (TIBO) avec une vitesse
de réaction adaptée et permettant d’obtenir une gamme de taux d’oxyde de titane assez vaste.
Le TEOS a été choisi du fait des bons résultats obtenus par les études précédentes avec cet al-
coxyde.
Pour contrdler les différentes étapes de la synthése, la pesée et la spectroscopie ATR ont été
utilisées. La spectroscopie ATR, nous a permis de suivre I’évolution des bandes pertinentes au
cours de I’étape d’hydrolyse et de condensation.

V' 1l aété possible de mettre en évidence différentes morphologies de particules selon le cata-
lyseur et ’alcoyde utilisé. Pour cela, la MET et le SANS ont été utilisés comme méthodes
de caractérisation. Il a été observé par MET une bonne dispersion des particules de silice et
d’oxyde de titane avec une quasi absence d’agrégation.

Pour la silice comme pour I’oxyde de titane, il a été mis en évidence I’influence de la catalyse
sur la morphologie des particules et leur mode de croissance.
Pour la catalyse par complexe d’étain :

. Une silice ouverte et diffuse de dimension fractale 2 est obtenue, avec des particules fines de
taille 5 nm. Le mode de croissance cluster-cluster est favorisé pour I’obtention de ce type de
silice.

. Un oxyde de titane sphérique avec une interface nette avec le PDMS est obtenue. La pente de
décroissance de 3,3 proche de celle de Porod correspond a une dimension fractale en surface
de 2,7. Une telle dimension fractale correspond a des particules compactes qui peuvent étre
des colloides purs ou des polymeres denses.

La catalyse basique conduit a une silice compacte et sphérique avec une interface nette avec
la matrice hote or pour I’oxyde de titane, on aboutit a une interface diffuse avec des particules
fines de I’ordre de 7nm.

v Des études de DSC et de gonflement complétées par de la RMN ! H et de 1a TSDC ont permis
g p p p
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de caractériser les interfaces PDMS-silice et PDMS-oxyde de titane et de montrer leurs effets
sur la matrice PDMS. Pour les deux charges, nous avons noté une augmentation de la densité
de réticulation et I’existence d’une fraction de polymere immobilisée.

v/ La stabilité thermique des matériaux a été étudiée par ATG. Nous avons montré que la géné-
ration de silice in situ aboutissait a une amélioration des propriétés thermiques par rapport a la
matrice pure et ce quel que soit le catalyseur utlilisé pour la synthese. Cet effet de retard a la
dégradation de la matrice chargée de silice s’explique par la diminution de mobilité des chaines,
la bonne dispersion mais aussi un éventuel effet barriere. En effet, nous avons mis en parallele
le retard a la dégradation observé a I’existence de 1’effet barriere dans les polymeres chargés
argile. Dans ces types de matériaux, c’est I’existence de I’effet barriere qui justifie en partie
I’amélioration de propriétés thermiques.

La génération d’oxyde de titane contrairement a la silice aboutit & une dégradation des proprié-
tés thermiques quel que soit le catalyseur. Néanmoins le changement de catalyseur montrait une
différence dans la dégradation. Avec une catalyse basique, la dégradation se fait en une seule
étape or pour une catalyse a complexe d’étain, la dégradation se fait en deux étapes. L’ anticipa-
tion de la dégradation pour les échantillons chargés d’oxyde de titane généré in situ était lie a
la nature catalytique de 1’oxyde de titane qui favorise la dégradation par oxydation.

Les restes importants obtenus pour les échantillons chargés de TiO; se justifie par la présence
d’un fort environnement TiOH qui joue le rdle de catalyseur & la formation d’oxyde carbide
mais aussi a la présence d’une importante couche immobilisée.

v/ Nous avons pu mettre en évidence les bons effets renforgant des particules générées in situ que
ce soit la silice ou I’oxyde de titane. Nous avons montré que cet effet est lié aux conditions de
syntheése notamment le catalyseur utilisé, mais aussi a la nature de la charge (donc la nature de
I’alcoxyde).

Les échantillons chargés de SiO, et de TiO, catalysés dA présentent une augmentation de
module et une amélioration importante des propriétés de rupture. Mais la forme des courbes de
traction est différente indiquant une différence de renforcement. Les échantillons chargés oxyde
de titane ont des courbes de traction qui font penser a un comportement plastique quel que soit le
taux de charge or ce comportement n’apparait que pour les forts taux de silice. Cette différence
a été attribuée a la nature du réseau de charge qui se forme a faible taux d’oxyde de titane.

L utilisation d’un catalyseur basique montre une augmentation de module pour les deux types de
charge. Mais pour les échantillons silice “basique”, il est noté une détorioration des propriétés
ultimes par rapport au réseau pur. Ceci est essentiellement dii a la différence de morphologie
entre la silice “basique “et la silice “étain”.

Pour les échantillons chargés d’oxyde de titane, le changement de catalyseur n’a presque pas
d’incidence sur les propriétés mécaniques bien qu’on ait une différence de morphologie.
L’étude de I’effet Payne a montré une grande différence entre les échantillons SiO; et TiO;
“étain . En effet, pour les échantillons chargés de silice, I’effet Payne est absent or pour ceux
Ti0;, il n’est absent que jusqu’a un certain seuil en taux de charge avant d’apparaitre. L.’absence
d’effet Payne pour les réseaux SiO; est attribuée a de fortes interactions qui font que 1’énergie
fournie a ce niveau de déformation ne permet pas de les détruire.

L’étude de I’effet Mullins a montré de plus fortes interactions dans les échantillons chargés de
Si0, par rapport aux échantillons chargés de TiO,. Ceci se manifeste par une perte de contrainte
plus important dans les échantillons chargés de TiO, dés lors des tractions successives.

Les perspectives qui découlent de ce travail sont :

1= Concernant la synthese des échantillons basiques, le fait d’immerger un matériau hydrophobe
dans de I’eau doit certainement avoir une influence sur les propriétés de celui-ci. Il serait inté-
ressant de pouvoir apporter I’eau sous forme vapeur. Cela contribuerait a étendre les gammes de
taux de charge atteintes. Ainsi, les comparaisons entre systémes ~basiques “et ~étain “seraient
plus completes.

1 ] faudrait analyser plus précisément 1’effet de la matrice préformée sur la morphologie des
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particules. En se basant sur les conclusions d’études précédentes, nous avons supposé que la
matrice préformée exerce une contrainte sur les particules en formation, limitant ainsi leurs
tailles. Or pour I’oxyde de titane, les particules générées en présence d’étain ont une taille
supérieure a celle de la maille du réseau. Donc il serait intéressant de générer les particules
(T'iO, notamment) dans des matrices préformées de différentes masses molaires entre points de
jonctions. En plus, il faut varier les méthodes de synthése en générant les particules avant ou
en méme temps que la réticulation. Cela permettra de comparer les morphologies des particules
obtenues par ces différentes méthodes de synthese et voir I’influence de la matrice.

1= ] ’amélioration des propriétés thermiques dans les échantillons chargés de SiO, est attribuée a
la réduction de mobilité et aux forces a I’interface particule - PDMS. La dégradation des pro-
priétés thermiques dans les échantillons chargés de TiO; est imputable a la nature catalytique de
la particule. Par analogie a I’effet barriere dans les échantillons chargés d’argile, une étude de la
perméabilité des échantillons chargés de SiO, et de TiO, permettrait une meilleure compréhen-
sion des propriétés thermiques. En fonction de I’évolution de la perméabilité des échantillons
chargés, on pourra conclure sur I’existence d’un éventuel effet barriere.

1 [’étude de I’effet Mullins a montré une perte de module plus important dans les échantillons
chargés de TiO;,. En complément, il faudrait pouvoir discriminer les pertes de modules per-
manentes (endommagement) de celles réversibles. Cela apporterait une idée sur la nature de la
structure détruite lors de tractions.

1 [’absence ou la présence d’effet Payne et le comportement plastique sont strictement liés a
la nature du réseau de charge. Une étude permettant de caractériser le réseau de charge (seuil
de percolation, recouvrement de couche immobilisée, contact entre particules) approfondirait
Pinterprétation de certaines propriétés mécaniques (plasticité, effet Payne, comportement des
échantillons trés chargés).
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Résumé

La présente étude examine et compare le comportement de deux nanocomposites a base de parti-
cules sphériques (Si0; et TiO;) générées in situ au sein d’une matrice PDMS par le procédé sol-gel.
La synthese des réseaux PDMS-Si0, et PDMS-T'iO; a été effectuée en utilisant plusieurs catalyseurs
pour obtenir des morphologies diftérentes. Pour le suivi des réactions de synthese et la détermination
des taux de silice ou d’oxyde de titane, la pesée et la spectroscopie infrarouge ont été utilisées.

La morphologie, 1’état de dispersion, I’interaction polymere-charge, la dégradation thermique et les
propriétés mécaniques ont été caractérisés et comparés au travers de plusieurs méthodes :
La spectroscopie IR a transmission pour la présence d’eau dans les nanocomposites ;

¢/ La MET et le SANS pour la dispersion et la morphologie ;

¢/ LaDSC, laRMN du proton, la TSDC et le gonflement pour I’interaction polymere-charge ;

v/ L ATG pour la dégradation thermique ;

¢/ La Traction unixiale et la mesure dynamique pour les propriétés mécaniques.

Des différences et des similitudes ont été observées entre les réseaux PDMS-SiO, et PDMS-TiO;.
Les deux types de réseaux aboutissent a un bon renforcement avec une amélioration des modules élas-
tiques et des propriétés de rupture selon le catalyseur utilisé. Des différences apparaissent sur la forme
des courbes de traction (avec un comportement plastique plus marqué sur les échantillons 7i0,) et on
note 1’absence d’effet Payne pour les réseaux PDMS-SiO; contrairement aux réseaux PDMS-T'iO,.
Les systemes PDMS — §iO, montrent une amélioration des propriétés thermiques par rapport au ré-
seau non-chargé. De plus cette amélioration est liée aux conditions de synthése et notamment a la
nature du catalyseur. En effet, I’amélioration des propriétés thermiques est meilleure dans les échan-
tillons catalysés avec le DEA. Pour les échantillons PDMS — TiO;, on a plutdt une dégradation des
propriétés thermiques, les échantillons chargés de TiO, se dégradant plus vite que le réseau non-
chargé et a plus faible température.

Toutes les différences et similitudes observées ont pu étre reliées a la nature de la charge, a la diffé-
rence de morphologie (taille des particules, existence d’un réseau percolant de charge etc...) et a la
qualité de I’interface PDMS — SiO, ou PDMS — TiO,.

Mots clés :
Nanocomposite, Renforcement, Poly(diméthylsiloxane), Silice, Oxyde de titane, Sol-gel, Morpholo-
gie, Interaction polymere-charge, Effet Mullins, Effet Payne
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Abstract

This study examines and compares the behavior of two nanocomposites based on spherical par-
ticles (SiO, and T'iO,) generated in situ in a preformed PDMS matrix by the sol-gel process. The
networks synthesis of PDMS — SiO, and PDMS — TiO, was carried out in the presence of several
catalysts in order to get various morphologies. To control the reactions of synthesis, weighing and
infrared spectroscopy were used. The morphology, the state of dispersion, the polymer-filler interac-
tion as well as thermal degradation, mechanical properties were characterized and compared through
several methods :

¢/ IR-transmission spectroscopy for the presence of water in the nanocomposites ;

¢ MET and SAXS for the dispersion and morphology ;

v DSC, RMN'H, TDSC and swelling measurements for the evaluation of the polymer-filler

interface ;

v/ ATG for thermal degradation ;

v/ Uniaxial streteching and dynamics measurements for mechanical properties.

Differences and similarities were observed between PDMS — SiO, and PDMS — TiO, networks.
Both types of networks lead to a good building with improved elastic moduli and fracture properties
depending on the catalyst used. Differences appear in the tensile curves (with a plastic behavior more
marked on the TiO, samples) and no Payne effect is observed in PDMS — SiO, networks unlike
TiO, — PDMS networks.

PDMS-Si0O, systems exhibit improved thermal properties compared to unfilled networks. Further-
more, this improvement is related to synthesis conditions including the nature of the catalyst. Indeed
the improved thermal properties is greater in the samples catalyzed with the DEA. For PDMS-TiO;
samples, a degradation of thermal properties is observed : the samples filled with 7i0O, degrade faster
than the unfilled network and at lower temperatures.

All the differences and similarities observed could be linked either to the nature of the filler, to their
different morphology (particle size, existence of percolating network etc. ...) and to the quality of the
interface PDMS — SiO, or PDMS — TiO».

Keywords :
Nanocomposites, Reinforcement, Elastomer, Poly(dimethylsiloxane), Silica, Titanium dioxide, Sol-
gel, Morphology, Filler matrix interaction, Mullins effect, Payne effect
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