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Introduction Générale

De nombreuses industries utilisent le caoutchouc ou les élastomeres pour leurs propriétés
viscoélastiques intrinséques intéressantes. Cependant dans les industries tels que la fabrication
de pneumatiques, de boyaux pour vélos ou de semelles pour chaussures les propriétés
d’usages sont nombreuses, et un polymeére seul ne peut pas remplir I’ensemble du cahier des
charges. Pour améliorer les propriétés d’usage il est donc nécessaire d’introduire dans la
matrice d’autres composants. Les manufacturiers ont donc introduit des charges minérales
pour obtenir des propriétés d’usages intéressantes. Deux des charges les plus utilisées pour
améliorer les propriétés sont : la silice et le noir de carbone.

L’introduction de charge n’est pas une opération miracle, il est nécessaire d’adapter le
traitement de la charge avant de I’introduire en fonction du cahier des charges préétabli par les
manufacturiers de pneumatique et des autres industries. Pour le noir de carbone nous pouvons
traiter thermiquement la charge pour moduler 1’activité de surface en fonction du polymeére et
du cahier des charges. Ce traitement thermique modifie non seulement I’interaction polymeére
matrice mais également la forme de 1’agrégat insécable.

Pour la silice il existe de nombreuses études pour modifier la chimie de surface une fois que la
particule est formée. L’avantage est qu’il existe alors une large gamme de molécules que nous
pouvons mettre sur la surface pour obtenir les propriétés d’usages nécessaire. Il est également
possible de combiner I’effet de plusieurs molécules pour modifier ’interaction entre le
polymeére et la matrice et donner ainsi les bonnes propriétés d’usage.

Bien que nous ayons compris depuis longtemps quels étaient les charges minérales permettant
d’améliorer les propriétés d’usage. Il n’existe pas encore de théorie permettant de relier les
propriétés mécaniques ou viscoélastiques mesurées aux phénomenes qui se produisent
réellement lors de l’introduction de charges. Nous allons dans ce manuscrit mettre en
¢vidence I’effet de I’introduction de charges de silices modeles sur la matrice élastomere.
Nous allons voir si les effets que nous pouvons observer peuvent expliquer les variations de
propriétés viscoélastiques observées. Nous allons également tenter de relier les modifications
observées avec I’interaction entre le polymere et la surface de la silice.

Pour répondre a ce probléme nous avons choisi la démarche suivante. Nous allons préparer
des systémes silice-¢élastomere de méme morphologie, mais ayant des physico-chimie de
surface différentes. Pour cela nous prenons :
- des particules de silice sphérique (pour pouvoir mesurer le facteur de structure et en
déduire la distance entre objets par diffusion de neutrons).
- Une matrice poly(acrylate d’éthyle) car nous en maitrisons bien la synthése au
laboratoire
- Des silanes qui forment des liens covalents ou non entre les particules et la matrice
Nous utiliserons ensuite essentiellement deux techniques de caractérisation :
- La RMN qui nous permet de mesurer la couche de polymére immobilisée autour des
particules
- Larhéologie linéaire et non-linéaire
Les observations sur nos systémes nous permettrons de discuter les effets des silanes sur les
propriétés visco¢lastiques des ¢lastomeres renforcés.
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Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

Introduction

Les ¢lastomeres renforcés sont composés d’une matrice ¢€lastomére dans laquelle une
dispersion de charge a été introduite. Ils présentent une grande richesse de comportements
mécaniques aux faibles déformations.

Ces matériaux « hybrides » présentent un comportement en température modifié par rapport a
celui de la matrice pure pres de la transition vitreuse. L’insertion de particules dures dans la
matrice ¢lastomére entraine également la présence d’un phénomeéne non-linéaire qui apparait
pour des déformations croissantes. Cet effet est plus connu dans le milieu sous le nom d’effet
Payne.

Dans ce premier chapitre nous allons nous attacher a décrire rapidement les phénomeénes
principaux rencontrés dans les élastoméres chargés. Puis nous allons faire un état de 1’art sur
les théories permettant de comprendre ou de décrire ces mémes phénomenes.

Elastomére renforcé

Un ¢élastomere est un réseau tridimensionnel composé de chaines de polymeres reliées entre
elles par des liaisons covalentes. Utilisé au-dessus de sa température de transition vitreuse les
chaines sont a 1’¢tat liquide (ou fondu) mais le matériau ne flue pas en raison des liaisons
covalentes entre les chaines. Le réseau peut subir sans dommage des faibles déformations.

Le module ¢lastique augmente avec la température, et sa faible valeur en fait un matériau de
choix pour des applications industrielles variées : semelles, pneumatiques, etc...

Pour améliorer les propriétés du matériau il est d’usage d’incorporer des renforts inorganiques
constitués de particules. On les appelle des charges. Les deux charges traditionnelles sont le
noir de carbone et la silice incorporée sous forme d’agrégats. Le réseau peut alors se
schématiser comme suit :

Particules

Chaines
polymeres

Point de réticulation
chaine/chaine

Schéma 0.1 : Schématisation d’un élastomere réticulé chimiquement renforcé par des particules de silice
ou de noir de carbone sous forme d’agrégat

Ces charges possedent des caractéristiques qui leur sont propres :
Surface spécifique et structure :



Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

La surface spécifique, surface accessible par unité de masse, est une mesure de la surface de
contact entre la charge et 1’¢lastomére

La structure désigne la morphologie du renfort. Les charges traditionnelles sont formées
d’agrégats de particules ¢lémentaires insécables. Ces agrégats sont plus ou moins compacts, et
leur état de dispersion dépend uniquement du procédé de mélange et de la chimie de surface.

Physico-chimie de surface

Les charges peuvent entrer en interaction avec la chaine de polymeére. La force de I’interaction
est directement dépendante de la chimie de surface de la charge. Nous pouvons créer des
interactions spécifiques type liaisons hydrogéne ou covalentes ou non spécifiques (van Der
Waals). La surface de la charge peut étre modifiée soit par traitement thermique, soit par
traitement chimique.

L’¢état de dispersion de ces charges est totalement dépendant de la chimie de surface et du

mode de malaxage utilisé. Il est donc trés difficile, voir impossible, de comprendre le role
respectif de la structure et de la physico-chimie de surface.
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Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

Partie | Propriétés viscoélastiques d’un élastomére
renforcé

1.1 Caractéristiques viscoélastiques

Le régime linéaire correspond au régime de faible déformation ou les propriétés du réseau
chargé n’évoluent pas lorsque I’amplitude de déformation augmente.

Considérons la mesure de la transition vitreuse basée sur la position du pic de G’> mesuré par
cisaillement. Si I’on regarde alors I’évolution de G’’ avec la température pour différents
concentrations en renfort :

3 p—
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@ ©O ® ®=0.14
_ O
T o4 8@@ “8:0,, O =020
] Re® O
o @@ ®_ 00
© 0 — Pq OO OOOOOOOQOC:
® .‘.....
-1 ®®®®®2 G000 0cee
®®®
®%®
-2 —
| | | |
-50 0 50 100
T (°C)
Figure 1.1 : Evolution du module de perte G’’ en température avec la fraction de silice a la fréquence

w=1Hz[1]

La présence de renforts influence les propriétés viscoélastiques des élastomeres renforcés. Si
I’on compare une matrice pure et une matrice renforcée on se rend compte que la transition
vitreuse est décalée de quelques degrés aux fortes fractions volumiques de charge.
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Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

Regardons maintenant comment évolue le module élastique en présence de renfort :

3 $edg -
®®®®® ® matrice
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Figure 1.2 : Evolution du module élastique G’ en température avec la fraction de silice a la fréquence
o=1Hz[1]

On se rend également compte que la décroissance du module G’ s’¢étale vers les hautes valeurs
de température, il n’existe plus alors la remontée entropique liée a I’¢lasticité du réseau de
polymere dans la gamme de température correspondant au régime caoutchoutique de la
matrice renforcée.

Nous avons pu voir des effets du renfort sur les modules G’ et G’’, comment les modifications
apportée se répercutent elles sur tan(d) qui représente la dissipation d’énergie :

®
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Figure 1.3 : Evolution de ’amortissement tan(d) en température avec la fraction de silice a la fréquence
o=1Hz[1]

L’amortissement tan(d) est également affecté par la présence de renforts. D’une part
I’amplitude du maximum d’amortissement diminue avec le taux de renfort. D’autre part la
valeur de tan(d) est plus importante a haute température. Le matériau renforcé est donc plus
dissipatif.
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Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

1.2 Superposition temps température

Dans le cas d’une matrice pure il existe une loi, WLF, décrite par Ferry [2] qui permet & haute
température de réaliser la superposition des courbes.

Payne a longuement étudié ce phénomene pour les élastomeres renforcés et a montré que cette
relation pouvait s’appliquer. Ainsi méme si la forme des spectres était influencée par la
présence de charges 1’évolution des facteurs de glissement avec la température reste la méme.
A I’exception du décalage de quelques degrés de la T,, la dynamique ne semble pas altérée.
L’¢largissement du pic de G’ traduit une distribution des temps de relaxation dans
I’¢lastomere renforcé. Cet étalement ne peut Etre directement transpos€ aux processus
moléculaires, mais traduit le sens de variation des temps caractéristiques. Les €lastomeres
renforcés montrent donc ici un comportement singulier : un étalement des temps de relaxation
vers les temps longs et une sensibilité de la relaxation a la température assez proches de ceux
de la matrice.

.2.1 Influence de la structure des charges

La modification des modules G’, G’ et de tan(d) sont lié a la présence de charge. La fraction
volumique détermine le décalage de T, observé ainsi que la hauteur du module G’. Selon
plusieurs études [3] plus la dispersion du renfort est bonne moins les propriétés
viscoélastiques sont modifiées a concentration constante.

Wang [1] décrit dans une revue le role de I’interaction interfaciale sur les propriétés
viscoélastiques. Malheureusement d’un point de vue expérimental, la modification de
I’interaction entraine €galement une modification de I’état de dispersion des particules. Il
devient alors impossible de déterminer le rdle de chacun des deux paramétres.

13



Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

Partie I Régime non-linéaire

Dans la gamme de déformation y correspondant au régime linéaire de la matrice non renforcée
(Y <100 %) les propriétés de la matrice renforcée deviennent non linéaires.

Il.1 Description du phénoméne

Lors d’une expérience de cisaillement mécanique, le module de 1’¢lastomere pur ne dépend
pas de I’amplitude de la déformation pour y < 100 %. Dans les matériaux renforcés le
comportement viscoélastique varie des les faibles amplitudes de déformations. Ce phénomene
a ét¢ historiquement décrit par Payne [4]. Son nom est d’ailleurs associé¢ au phénomene.

Le module de conservation G’ évolue de maniére monotone de sa valeur en régime linéaire
jusqu’a une valeur limite G’ aux grandes déformations. Parallélement le module de perte G’
passe par un maximum. Ce phénomene trés général est rencontré dans une variété de milieux
divisés tels que les suspensions colloidales [5,6. L’effet Payne dans les ¢lastoméres renforcés
a été étudié pour différentes natures de matrice polymere [7, 8, 9] et de charges inorganiques
[10] et organiques [11, 12].
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Figure IL.1 : Evolution des modules G’ et G’ avec la déformation 2 ®= 1 Hz pour une fraction de silice de
16 w% pour de ’EVA28-03 (o,T =100°C), du PP (A, T =200°C) et du PS (o, T =200°C) [13]

Payne [14] a montré que la forme de la non linéarité était identique pour un méme grade de
noir de carbone dans différentes nature de matrice polymere. Il détermine alors I’équation
suivante pour décrire ce comportement :

G'(N-G'.

; ; Equation II-1
G'\—G'.

G.(y)=

Ou G’y et G’ sont respectivement les modules a amplitude nulle et a forte amplitude. La
courbe maitresse obtenue pour les différents noirs de carbone indique une origine commune
aux effets non linéaires observés. L’amplitude de I’effet Payne est quant a elle une fonction
des caractéristiques du systeme (morphologie de la charge, fraction volumique). Néanmoins
pour d’autres systémes (polymére, type de charge) la forme des courbes est sensiblement
modifiée [15]. Il n’y a donc pas de forme universelle de I’effet Payne.

1.2 Influence de la structure de I’échantillon

La fraction volumique de renfort augmente I’amplitude de la non linéarit¢ de maniere
monotone. Il n’existe pas de rupture de pente que ’on pourrait associer a un seuil de
percolation.
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La morphologie de la particule initiale modifie le module initial et le module aux grandes
déformations [16]. Le module G’y augmente avec la surface spécifique de I’échantillon et est
sensible a la structure de la particule. Le module G’,, dépend de la structure de 1’agrégat mais
pas de la surface spécifique.

L’amélioration de I’état de dispersion réduit notablement 1’effet Payne [4].
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Partie lll Concepts de la littérature

Dans la littérature il existe essentiellement trois approches pour interpréter le comportement
viscoélastique des élastomeres renforcés.

La premiere école considére que le comportement mécanique est li¢ aux effets de la géométrie
du systéme : la taille des particules, leur arrangement dans 1’échantillon et leur forme.
Typiquement les observations donnent une interprétation de 1’effet Payne résumé par le
schéma suivant :

Filler - Filler Interaction

In-Rubbar Structure

S :
"5 A
s
L

Log Shear Modulus G*

Seiviaty’
: i

R ety +_"‘ e

Log Shear Deformation

Figure IIL.1 : Forme idéalisée du module élastique, estimation des différents composants responsable du
module [17]

L’ajout de particule modifie le taux de réticulation de la matrice. Cette modification entraine
une augmentation du module qu’il faut prendre en compte.

L’effet hydrodynamique est du a la présence de particules solides indéformables. La
déformation du polymere est alors plus importante que la déformation macroscopique. Ceci
induit une augmentation du module.

L’effet «in-rubber structure » est attribué au polymere occlu qui ne participe pas a la
déformation. Ceci induit une augmentation du volume effectif de la charge et induit alors une
augmentation du module.

La seconde approche consiste a prendre en compte la dynamique a l’interface et plus
particulierement les phénomenes d’adsorption/désorption de chaines.

La derniére idée consideére que la particule modifie la mobilité de la chaine dans une région
proche de sa surface. Cette modification de mobilité entraine un grand nombre de
modifications de comportement viscoélastique de la matrice polymere.

Les deux premiéres approches que nous allons présenter, trés phénoménologiques, ne sont pas
suffisantes pour expliquer les phénomenes rencontrés dans les ¢lastoméres renforcés.
Cependant, le concept de modification de la mobilité a courte distance permet d’englober ces
deux théories et de les compléter comme nous allons essayer de le montrer maintenant.

Ill.1 Dynamique interfaciale, ou dynamique des chaines :

L’interaction entre la particule et la matrice constitue un point d’ombre dans la
compréhension des mécanismes. Si il existe une interaction entre la particule et la matrice
polymeére on peut supposer 1’adsorption de chaines sur la surface par interaction type van der
Waals, hydrogene ou électrostatique.

L’adsorption des chaines a la surface de la particule peut étre a ’origine de la création de
points de réticulation multifonctionnels. Ce phénoméne menerait alors a 1’augmentation du
module élastique et serait a I’origine du renforcement. Cependant comme nous le verrons
dans la suite cette augmentation n’est pas suffisante pour expliquer les phénomenes observés.
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Maier et Goritz [18, 19] proposent a partir de ces observations de construire un modele pour
expliquer les effets viscoélastiques observés. Ils distinguent alors trois contributions :

Les jonctions dues a I’agent de réticulation chimique

Des liens chaines particules (li¢ a du polymeére fortement li€, nous reviendrons plus tard sur ce
point)

Des liens chaines particules instables qui seraient alors dépendant de la température, de la
contrainte (ou de la déformation).

Ces derniers liens seraient, pendant un cycle de déformation, détruits et recréés. En régime
permanent il existerait un équilibre. Pendant une déformation croissante, le nombre de liens
détruits augmenterait sensiblement et seraient alors a I’origine de 1’effet Payne.

Les dissipations seraient, pour Maier et Goritz, liés aux frottements entre les chaines de
polymere et la surface. Le modele proposé décrit plutdt bien 1’effet Payne sur le module de
conservation. Il ne décrit par contre pas tres bien les dissipations d’énergie.

1ll.2 Interprétations géométriques, Réseau de charge

I11.2.1 Domaine linéaire

La premicre approche a été de considérer que les élastomeres renforcés se comportaient
comme une suspension diluée de particules sphériques. L’augmentation du module est alors
obtenu par 1’équation suivante [20] :

G 15.(1—vm).(1—%0]

—1-
Gy 7-5y +2(4-5v, )%
0

Ou vy, est le coefficient de poisson et 1 et 0 correspondent respectivement aux indices pour la
particule solide et I’¢lastomére. F étant la fraction volumique de solide.

Dans le cas d’une matrice incompressible avec des inclusions parfaitement rigide 1’équation
devient celle d’Einstein-Smallwood [21] :

G= GO.(I + 2.5.¢) Equation I11-2

¢ Equation ITI-1

Ou G et Gy sont les modules respectivement de 1’élastomere renforcé et de 1’élastomere pur.

Guth et Gold [22] ont ensuite étendu cette relation, celle-ci reste cependant valable pour des
concentrations faibles. On a alors :

G= GO.(I +2.5.0+14.1 ¢2) Equation ITI-3

Cette équation n’est toujours pas suffisante pour expliquer les phénomenes observés a haute
température.

Les renforts utilisés dans les €lastoméres présentent des caractéristiques bien connues et
typiques. Ils sont généralement formés d’agrégats de particules sphériques insécables
d’environ 100 nm. La structure des agrégats est de type fractale.

Il est donc nécessaire d’introduire par la suite un facteur de forme, f, des particules tenant

compte de 1’anisotropie du systeme :
G=G,(1+2.5./.9+14.1.f> ¢*) Equation I11-4

Medalia [23] a par la suite introduit le concept de polymere occlu. Ce polymeére est piégé par
la structure et ne peut donc pas se déformer sous I’application d’une contrainte.

17



Chapitre 0 : Contexte général et modeéles de la littérature

A partir de ces modeles nous décrivons de facon phénoménologique la variation du module
¢lastique linéaire avec la fraction volumique de charge. Cependant il n’explique pas les
variations observées avec la température.

Ces théories ne sont, en plus, valables que dans un domaine assez limité en concentration.

lll.2.2 Effet Payne

Les agrégats sont généralement mal dispersés dans le caoutchouc et forment des agglomérats
qui eux peuvent se rompre sous I’effet d’une contrainte. La percolation des agrégats forme
alors un réseau continu et étendu dans I’échantillon. Cette structure est un chemin privilégié
de la contrainte.

Si on suppose que sous I’effet de la contrainte les agglomérats se cassent [24, 25], nous
pouvons ainsi prédire une diminution du module élastique sous 1’effet de la déformation et
donc comprendre 1’effet Payne.

Plusieurs théories, qui font I’objet d’une revue [26], modélisent I’évolution du réseau de
charge avec la déformation. Nous allons maintenant détailler ces modeles.

Modeéle de Kraus — phénoménologique

Le modéle de Kraus [27] part du principe que D’effet Payne est uniquement du a
I’agglomération désagglomération des agrégats de noir de carbone. Il fait alors référence a la
rupture et reformation des interactions de van der Waals pendant la déformation.

Le module élastique est alors déterminé par le nombre initial de contacts entre les agrégats de
noir de carbone. Lors de la déformation de I’échantillon ces contacts se rompent et se
reforment suivant les lois de cinétiques :

R, =k,N.f, et R, =k (N, - N).f. Equation ITI-5

Ou les indices b et r correspondent respectivement a 1’agglomération et a la désagglomération.
N étant le nombre de contacts, Ny le nombre de contacts initial, k les constantes de vitesse et
f les fonctions de formation et rupture des agglomérats.

Il introduit ensuite une loi de variation des fonctions de rupture (i.e. formation) des
agglomeérats qu’il décrit par une fonction croissante (i.e. décroissante) :

7 =(y,)" Equation ITI-6

Dans le régime permanent le nombre de ruptures et de formations des contacts est constant et
expliquent alors le plateau observé aux faibles déformations. L’augmentation de la rupture des
contacts lors de la déformation introduit alors une dissipation d’énergie. Cependant méme si
ce modele a deux parameétres ajustables décrit bien 1’évolution du module de conservation il
ne traduit pas treés bien les phénomenes dissipatifs. De plus les phénomenes associés aux
fonctions f ne sont pas donnés.

Pour améliorer le modéle de Kraus il est nécessaire de prendre en compte le caractére fractal
du réseau formé. Huber et Vilgis [28] introduisent alors la notion de cluster dont la taille peut
étre définie. Il faut alors introduire le nombre d’agrégats insécables dans le cluster ayant un

diamétre défini :
&N
N = ( 4 ) Equation III-7

On peut schématiser le modele comme suit :
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Particule
élémentaire

Blob

Schéma III.2 : Schématisation d’un agglomérat de noir de carbone, schématisation de la taille du blob de
polymeére/particule selon Vilgis et Huber

Le modele proposé par Vilgis et Huber, basé également sur la rupture et la reformation des
agglomérats conduit aux mémes résultats que le modele de Kraus. Il permet cependant de
relier les paramétres ajustables du modele de Kraus a des phénomenes liés a la structure
fractale de I’échantillon. L’exposant m du modéle de Kraus devant étre relié a la structure de
I’échantillon par :

_ 1 - .
m= Equation III-8
(c-a, +2)
Ou C et ds caractérisent les dimensions fractales de 1’échantillon.

Ulmer [29] améliore ¢galement le travail de Kraus en introduisant un terme 1i¢ a la dissipation
qui n’était jusqu’alors pas décrite par les modéles. Ce terme dissipatif décrit un phénomene lié
a la thixotropie des ruptures—reformations d’agglomérats.

Modéle VTG

Van de Walle, Tricot et Gerspracher [30] ont été également modélisé le comportement non-
linéaire des é€lastomeres renforcés. Ils supposent que deux phénoménes sont a 1’origine du
module complexe de ces échantillons renforcés : la réponse linéaire de la matrice et le
comportement non-lin€aire 1i¢ au réseau d’agrégats. Comme dans le modele de Kraus, ils
supposent que sous contraintes les agglomérats se rompent et se reforment. Leur apport
consiste principalement en I’ajout d’une fonction de pondération qui dépend du nombre de
contact entre les agrégats. Cette fonction de pondération correspondant sous contrainte au
nombre de contacts résiduels.

Modeéle Network junction (NJ)

Le modele NJ décrit par Ouyang [31] focalise la modélisation de la structure du noir de
carbone et de ses effets sur la dissipation d’énergie liée aux points de jonction. La base de ce
modele est I’existence de forces attractives entre les agrégats et le controle de la force de cette
interaction par la distance entre les agrégats. A partir de ces bases ils remontent a une
équation pour déterminer la dissipation d’énergie. Ils ont besoin pour cela de déterminer le
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nombre de points de jonction a partir du nombre d’agrégat N, et le nombre de plus proches

voisins C.
o4
| ] 45
E, )\ n, .
tan(5 ) = 7 Equation III-9
o V|
¢max
Ou e est le temps caractéristique induit par le glissement de 1’¢lastomeére sur la surface du

0
renfort, n, est le nombre de particules par agrégats, X la surface spécifique et @  la fraction
maximale de renfort.
Cette description marche plutdt bien pour décrire le comportement de la dissipation avec la
déformation.

Modeéle cluster-cluster agregation (CCA)

Le modele CCA [32, 33, 34, 35, 36] se base le fait que le réseau est formé cinétiquement par
I’agrégation de clusters. Les clusters peuvent bouger autour de leur position d’équilibre. La
longueur de fluctuation est comparable a la longueur de fluctuation dans I’¢lastomere.
Lorsque des agrégats se rencontrent ils se collent irréversiblement entre eux. Ils forment ainsi
un réseau d’agrégats au travers de 1’échantillon lorsque la concentration est suffisante. A
faible concentration cela crée des zones de clusters agrégés n’interagissant pas entre elles.
Lorsque qu’ils effectuent le calcul il leur est nécessaire d’introduire une couche de polymere a
la surface de la particule. Ils parlent alors de couche vitreuse. Cependant il ne vont pas plus
loin dans I’interprétation de cette couche vitreuse et corrige leur équation en introduisant un
terme constant qui leur permet de corriger la fraction solide.

Le modele qu’ils proposent est encore incomplet, ils proposent de le croiser avec le modele de
Huber et Vilgis [37, 38] pour expliquer les phénomenes qui se produisent a grandes
déformations. Les phénomenes, liés a la dissipation, ne sont pas encore clairs.

Tous les modeles présentés ici ne permettent pas d’expliquer I’ensemble des phénomenes liés
au renforcement des €lastoméres par des particules solides. De plus, les modeles décrits ont
tous des bases phénoménologiques et décrivent seulement 1’effet de décroissance du module
avec la déformation et pour certains expliquent la dissipation observée par des arguments
mathématiques ou phénoménologiques.

Dans la derniére partie de leur article Heinrich et Kliippel [39] mettent en avant une
modification de la dynamique des chaines liée a la présence d’interfaces c’est sur cette base
que nous allons maintenant travailler

111.2.3 Bilan des modeéles

Les différents modéles décrits a partir du réseau de charge par Kraus, Vilgis, Kliippel et
Heinrich permettent de bien rendre compte des mesures observés. Cependant dans chacun de
ces modeles il existe des paramétres ajustables en fonction de I’expérience. Ce paramétre n’a
pas de base physique clairement établi.

De plus dans I’ensemble de ces modéles ils ne tiennent pas vraiment compte du polymeére
autour de la particule et des modifications engendrées par la présence du renfort.

De plus les effets de températures ne sont pas du tout abordés, et ne peuvent d’ailleurs pas
étre expliqué a partir des ¢léments décrits.
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Ces modeles ne sont donc pas suffisants pour tenir compte de ce qui se passe réellement dans
notre échantillon.

Ill.3 Modification de la mobilité des chaines en surface des
particules

11 existe de nombreux exemples ou les auteurs [40, 41, 42, 38, 1] font état d’un polymeére dont
la mobilité est affectée par la présence d’une interface. Et notamment Wang [1] qui le premier
parle d’interphase vitreuse.

Des études de gonflement avec des polymeéres non réticulés ont montré qu’une partie des
chaines n’était pas désorbée. Cette fraction de chaine, fortement liée, est supposée former une
couche de mobilité réduite lorsque le polymere est réticulé.

Cette fraction de polymere peut faire I’objet d’études RMN [43, 44, 45, 46, 47] qui mettent en
¢vidence I’existence d’une premicre couche fortement liée ou les chaines ont une mobilité
réduite et d’une seconde associée aux chaines prises dans la couche fortement liée.

l11.3.1 Paralléle avec les films minces de polymére supportés ou non

Dans les films minces il existe de nombreuses études qui mettent en évidence la modification
de la dynamique des chaines. Bien que certaines études soient contradictoires, nous pouvons
dans I’ensemble tirer quelques conclusions importantes.

Dans le cas de films non supportés, ou bien supportés par un substrat liquide, une diminution
de la T, dans les films minces (d’épaisseur inférieure a quelques dizaines de nanometres) est
observée.

Lorsque le film est supporté par un substrat solide on observe selon le cas soit une diminution
[48] de la T, soit une augmentation [49].

h f_l'l_ m)

Figure II1.3 : Variation de la transition vitreuse avec I’épaisseur de films suspendus de PS, datas de
Mattson, Forrest et Borjesson [50]
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Figure IIL.4 : Comparaison des évolutions T, en DSC et en éllipsométrie pour des films minces de PMMA
sur wafer de silicium
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Dans une publication récente Fryer [49] montre qu’il existe une relation entre ’effet observé
sur la T, et I’énergie interfaciale.
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= 307 & PMMA-20nm =¥
F ® PS-124nm e
=. 20+ W™ PS-38nmm o
- * PS-22rm P .
E 10 -
— -~
!:n /2
E

-10
o 1 2 3 4 5 6 7

Interfacial ensray (mJ/m®)

Figure IILS : Variation de la transition vitreuse du film mince avec la force d’interaction avec le substrat
pour des films de PS et de PMMA

A partir de ce point de départ Long et Lequeux [51] ont alors développé une équation qui
permet de rendre compte pour les films minces de I’évolution de la T, avec 1’épaisseur du
film :

o) .
TS =T .(1 + n Equation 111-10

Ou T, gs est la température de transition vitreuse du film ultramince, 7, gb “* la Ty du polymére

massif, 0 la distance d’interaction (de I’ordre du nm) et h I’épaisseur du film.

Pour comprendre d’ou vient cette équation il est intéressant de voir ce qu’il se passe dans
notre échantillon de film mince de polymere. Long et Lequeux [52] suppose qu’a la
température de travail il existe dans notre polymeére deux type de zones : une de forte mobilité
qui apparait alors molle et une de faible mobilité qui apparait solide. On peut le schématiser
comme suit :

Echantillon vitreux Echantillon caoutchoutique
T<T, T>T,

Le polymere devient vitreux lorsque nous pouvons traverser I’ensemble de 1’échantillon sans
passer par des zones molles. Ce qui est le cas dans le schéma de droite en partant de n’importe
quel point vitreux nous pouvons atteindre les extrémités de 1’échantillon sans sortir des
domaines vitreux. On parle alors de percolation de I’échantillon par les zones vitreuses.

Si maintenant on se place dans un film mince supporté par un substrat solide en interaction
forte avec le polymeére nous pouvons schématiser cela comme suit :
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Film polymeére non supporté Film polymére supporté
T > Tg, buik T>Tg puik
T< Tg, film

Dans ce cas le substrat joue un role fort, en effet il induit des chemins rigides qui permettent
de faire le lien entre les zones vitreuses de notre échantillon. Lorsque celui-ci n’est pas
supporté dans les mémes conditions de température il apparait caoutchoutique, ce pendant une
fois déposé sur un substrat solide en interaction forte avec le polymeére le film nous apparait a
la méme température comme vitreux.

Le signe positif traduit des interactions fortes entre la surface et la particule, le signe négatif
est le fait d’interactions faibles entre le substrat et le film mince. Ce signe est donc a mettre en
relation avec les résultats de Fryer [49] sur la dépendance du décalage de T, avec I’énergie
interfaciale.

On peut supposer que le gradient de T, existe également dans les élastomeres renforcés. 11 se
traduirait alors par un gradient de T, ayant la méme forme que pour les films minces en
supposant que h est la distance a la particule. Le signe du gradient dépend de la force de
I’interaction avec le renfort.

o).
TS =T .(1 + " Equation I1I-11

111.3.2 Retour sur les élastomeres renforcés

Dans de nombreuses études la notion de couches fortement immobilisées en surface est
introduite afin d’interpréter les phénomenes observés.

Notamment Heinrich [53] introduit 1’existence d’une couche immobilisée pour expliquer
I’effet Payne.
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Schéma IIL.6 : Schématisation d’un agrégat de noir de carbone recouvert d’une couche de silice
immobilisée
Des simulations numériques [54] ont méme montré qu’il existait une couche dont I’épaisseur
dépendait de la température dans le cas de polymeére en présence de particules nanométriques.

Struik a lui mis en évidence par des mesures de vieillissement physique [55] I’existence d’une
couche vitreuse. Il montre que dans le domaine caoutchoutique les élastomeres renforcés
présentent un vieillissement physique qui est identique a celui d’un polymeére vitreux.

L’une des premicres références sur I’étude de la couche est la these de Martine Wagner [56].
A Lapra [41] et F Clément [42] font également référence a cette couche immobilisée en
surface de la particule. Ils estiment qu’il existe a proximité de la particule des chaines de
polymeres a mobilité réduite sur une épaisseur qui s’étend sur une distance équivalente a la
distance entre points de réticulation.

Wang [1] va méme plus loin lorsqu’il parle d’un gradient de T, autour de la particule. Ce
gradient définirait un profil de module (G’ et G’”) autour de la particule.

On peut schématiser cela ainsi :

Zone de Etat
transition caoutchoutique

Schéma II1.7 : Profil de module en fonction de la distance a la particule, définition des différentes zones de
polymére en fonction du module
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A
Tg

h

Figure I11.8 : Evolution de la Tg de la couche vitreuse en fonction de la distance a la particule de renfort
selon le modéle de F.Lequeux et de D.Long

L’existence de la phase vitreuse a trois conséquences. La premiere est I’augmentation de la
phase solide effective dans le matériau. Le deuxiéme est que lorsque les particules sont
suffisamment proches, comme dans le cas d’agglomérats, il y a un pont vitreux et donc un
couplage mécanique des particules ensemble.

Le troisieme effet pourrait étre un effet de la dépendance thermique de la couche vitreuse qui
serait a ’origine des effets observés en régime linéaire.

C’est a partir de ce constat que F. Lequeux, J. Berriot et H. Montes [57] ont développé une
méthodologie d’étude pour les élastomeres renforcés. Dans 1’étude ils ont tenté de supprimer
les effets d’agrégation réversible sous contrainte pour regarder le comportement
visco¢lastique des ¢€lastoméres renforcés. Ils ont donc étudiés des systemes modeles dans
lesquels les particules, de tailles contrdlées, bien dispersées dans la matrice.

L’¢tude est principalement centrée sur le cas bien particulier de liaisons covalentes entre la
particule et la matrice. Le premier point intéressant est la mise en évidence expérimentale
d’une couche vitreuse par RMN [58] et d’une évolution de cette couche avec la température.
La dépendance avec la température est du type :

Tg,vol (wRMN)
T- Tg,vol (a)RMN)

e=e,+0. Equation ITI-12

Cette loi permet de comprendre les effets de la température dans le domaine linéaire a
T > Tg + 50 K. Cette loi permet de créer une courbe maitresse température-fréquence pour le
renforcement :
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Figure II1.9 : Evolution du renforcement R’ = G’renforcé/G’matrice avec la variable réduite

T, (@
g w0t (@) quatre fréquence 0.01 HZ, 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz. Données J.Berriot [56]
T - Tg vol (a))

A partir de cette courbe il est possible de définir un parameétre d’interaction particule matrice
en supposant une loi de type :

Tg,vol (a))

e(w,T)=0| —=——
T-T,,, (w)

Equation I11-13

D’un point de vue expérimental ils ont également montré que I’effet Payne était toujours
présent lorsque la concentration en particule était suffisante. Les échantillons n’étant pas
agrégés il n’est alors pas possible d’attribuer I’effet a la destruction du réseau de charge. Pour
expliquer le phénomene ils supposent une percolation des couches vitreuses plus ou moins
importante avec la concentration en particule. Lorsque I’on soumet I’échantillon a une
contrainte on a alors une forte amplification de contrainte dans la zone de jonction des
couches vitreuses. Comme dans le cas d’un polymere vitreux sous contrainte, on peut alors
avoir une plastification du pont vitreux en son milieu qui entraine une chute du module
observé. La destruction du réseau percolé par les couches vitreuses est alors accompagnée par
une diminution du module et une dissipation d’énergie liée a la plastification.

Plastification des zones vitreuses

Schéma II1.10 : Relaxation de I’aimantation transversale avec le temps de relaxation T pour de la silice
MIST TPM 30

La plastification de la zone vitreuse s’accompagne d’une chute du module.

Cette ¢tude a permis, par analogie avec les films minces de polymeére, de construire un modele
reposant sur I’existence d’un gradient de T, autour de la particule pour comprendre le
comportement a haute température des élastomeres. La variation d’épaisseur de la couche
vitreuse avec la fréquence, la température et la contrainte controle les propriétés
viscoélastiques liées a ces mémes parametres. Le renforcement est ainsi reli€ a un parametre
interne au polymeére sa Tg, et a un parametre d’interaction entre le polymere et le renfort.
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Partie IV Problématique générale de la Thése

Les propriétés viscoélastiques d’un €lastomére renforcé sont riches tant dans le domaine des
faibles déformations que des grandes déformations. En régime linéaire 1’¢largissement de la
transition vitreuse dépend de la structure du renfort.

Les mode¢les proposés historiquement (Heinrich, Kliippel, Maier et Goritz etc...) pour
expliquer les phénomeénes viscoélastiques observés sont trés phénoménologiques. Ils
permettent de rendre compte des effets observés a une température et a une fréquence, les
effets dus a ces parameétres ne sont donc pas expliqués.

Cependant dans presque toutes ces études ils mentionnent 1’existence d’une couche de
polymere modifiée a la surface de I’élastomere. C’est a partir de cette observation qu’une
nouvelle approche a été développée par Berriot, et al. En se basant sur une analogie avec les
films minces ils ont montré qu’il était possible, dans le cas de liaisons covalentes entre la
particule et la matrice, d’expliquer a la fois les variations en fréquence, en température mais
¢galement les effets de renforcement R” = G’/G’ga pur €t ’effet Payne.

L’intérét de cette derniére approche est la description de phénomene viscoélastique sur un
systeme modele de particules de silices sphériques non agrégées. Ce bon état de dispersion
permet de s’affranchir d’effets d’agrégation de particules qui doivent influencer les propriétés
viscoélastique comme fait référence par Payne [5] et Wang [1].

C’est a partir de cette derniére approche que nous allons baser notre travail. Notre but est
d’¢élargir I’étude menée par Berriot et al, sur des systemes a liaisons covalente, a des systémes
présentant des interactions plus faibles. Nous allons ensuite partir du modele de couche
vitreuse développée dans cette étude pour expliquer le comportement de nos systémes en
température et en déformation.
Dans I’étude de Berriot et al ils faisaient état d’un bon état de dispersion dans le cas
d’interactions covalentes. Cependant leur mode de synthése ne le leur a pas permis d’obtenir
le méme état de dispersion pour des interactions plus faibles. Cet état de fait a été également
montré dans de nombreuses autres études [57] qui mettent en avant que 1’état de dispersion
dépend fortement de I’interaction entre la particule et le polymere.
Le controle de 1’état de dispersion du renfort lors de I’étape de synthése du polymere. La
chimie de surface, les forces d’interactions particules-particules et les effets de déplétion liés a
la croissance du polymére sont les paramétres cruciaux qu’il nous faudra contrdler.
La premiere étape de ce travail a donc consisté en I’élaboration d’échantillons modeles avec
des chimies de surface modulées en conservant un état de dispersion identique. Ces
¢chantillons ont ensuite €t€ soigneusement controlés :

- L’¢état de dispersion de nos échantillons a été contrdlée par diffusion de neutrons aux

petits angles (SANS) et par cryo-TEM
- L’¢lasticit¢ du polymére a lui été caractéris¢ par RMN 'H et des mesures de
gonflement.

Les protocoles de synthéses qui nous ont permis d’obtenir les échantillons bien dispersés en
modulant la force de I’interaction sont décrits dans le premier chapitre de ce manuscrit.

Dans leur approche Berriot et al ont caractérisé la mobilité des chaines en surface pour ensuite
comprendre le comportement viscoélastique de leurs €élastoméres renforcés. Nous avons donc
appliqué cette méthodologie pour des interactions plus faibles. Nous allons également
poursuivre 1’étude en complétant les mesures par une étude RMN en présence de solvant.
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Puis nous caractériserons dans un second temps les propriétés viscoélastiques dans le domaine
lin€aire et dans le domaine non linéaire.

A partir de ces deux études nous tenterons de comprendre I’impact de la modification de la
mobilité de surface sur I’ensemble des propriétés viscoélastique. Nous pourrons ainsi tenter de
proposer un modele plus complet que ceux de la littérature pour expliquer pour la premiére
fois les effets en température prés de la T, et dans le domaine caoutchoutique ainsi que les
effets non linéaire.
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Chapitre 1 : Synthese, élaboration et caractérisation physico-chimique des échantillons

Introduction

J.Berriot et al ont tenté¢ de décoréler les effets liés a ’arrangement des particules de ceux
controlés par les interactions aux interfaces particule/matrice. Pour cela, ils ont comparé la
réponse mécanique de différents systémes dans lesquels les particules ont des états de
dispersion variables a méme force d’interaction particule/matrice. Les systémes qu’ils avaient
alors étudié étaient des matrices de poly(acrylate d’éthyle) réticulées renforcées par des silices
de taille nanométriques (entre 30 et 100 nm de diamétre).

Pour fixer la force de I’interaction, ils avaient alors choisi de greffer les silices par différentes
molécules organiques. En utilisant un protocole développé par Ford [1] ils ont pu faire varier
I’état de dispersion des particules pour une méme force d’interaction particule/matrice. Ceci a
pu étre réalisé dans des systémes renforcés tels que les greffons recouvrant la surface des
particules engagent des liaisons covalentes avec la matrice acrylate.

Cependant lorsque les greffons ne forment pas de liaisons covalentes avec la matrice
polymere ils n’ont pas réussi a obtenir des bons états de dispersion. Il ne leur a donc pas été
possible de faire varier indépendamment la force des interactions aux intrefaces et 1’état de
dispersion pour des forces d’interactions différentes.

La premicre étape de ce travail de thése a donc consisté a mettre au point un protocole
permettant de fabriquer des matériaux modeles lorsque les interactions particules /matrice ne
sont pas assurées par des liaisons covalentes.

Dans ce chapitre, nous allons décrire la nouvelle voie de synthése que nous avons mise au
point et qui permet de synthétiser des €lastomeres modeles pour des forces des interactions
particule/matrice de forces variables. Pour cela nous allons d’abord décrire le systeme que
nous avons choisi d’étudier : des spheres de silices Stober greffées dispersées dans une
matrice d’acrylate d’éthyle. Puis nous décrirons les deux méthodes de synthése utilisées pour
obtenir les échantillons. Nous caractériserons ensuite 1’état de dispersion des particules dans
nos matériaux par la technique de diffusion des neutrons. Enfin, nous sonderons la force des
interactions existant aux interfaces particule/matrice dans nos différents systémes renforceés.
Nous le ferons en nous appuyant sur des résultats obtenus par modélisation moléculaire,
mesure RMN 'H et de taux de gonflement.
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Partie| Elaboration des échantillons

Pour leur étude Berriot et al. [2] utilisent une voie de synthése permettant, a partir de silices
Stober, d’obtenir des échantillons bien dispersés lorsque la matrice acrylate et la particule sont
reliées par des liaisons covalentes.
A partir de cette étude et de ses résultats nous avons extrapolé des méthodes de syntheése pour
d’autres types d’interactions particules/matrice :
Le procédé de synthése est constitué des 4 étapes :

- Fabrication des suspensions de silices Stober

- Greffage par des silanes

- Fabrication de suspensions meres de silices greffées en présence du monomeére

d’acrylate d’éthyle

- Polymérisation et réticulation sous UV
Les conditions opératoires utilisées pour les étapes 3 et 4 différent selon la nature du greffon
et de sa réactivité avec le monomeére d’acrylate. Les points principaux de ces 4 étapes vont
étre détaillés dans ce qui suit.

1.1 Synthése Stober

Pour obtenir des billes monodisperses et de tailles contrdlées nous avons opté pour la synthése
type Stober d’hydrolyse et de condensation du tétraéthylorthosilicate (TEOS). L’équation de
réaction de I’hydrolyse puis de la condensation du TEOS est la suivante :

Hydrolyse
+H,0  -HOCHjs +H,0  -HOCH;

Si(0C,Hs)s > Si(OC,Hs);0H > Si(OC,Hs),(OH); ...

Condensation

-H,O
2 SI(OC2H5)3OH B (OC2H5)3Si—O— SI(OC2H5)3 P — Si0,

Schéma 1.1 : Schéma réactionnel de I’hydrolyse et de la condensation de la silice

La synthése en milieu basique permet d’obtenir des particules nanométriques de taille
contrdlée, monodisperses et denses.

.1.1 Nucléation

Stober et al ont montré que 1’hydrolyse d’alkoxyde de silicium [1] conduit a la précipitation
de spheres monodisperses de silice. En présence d’eau et d’ammoniaque, I’hydrolyse et la
condensation du TEOS mis en solution dans 1’éthanol conduit a la formation de billes de
silice.

Dans ce mode de syntheése nous partons d’une solution homogéne de TEOS dans I’éthanol en
présence d’ammoniaque et d’eau. Cette solution conduit a la nucléation de billes en
suspension. La taille initiale des particules de silices est déterminée par les concentrations
initiales en réactif suivant I’équation [3] :

d =(TEOS)"® x[82 —151x(NH ) +1200x (NH,)* =366 x (NH, )" |x (H,0)’ . .
quation I-
X exp(—{1.05+0.523x (NH,) —0.128x (NH,)* ]x (H20)*")
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1.1.2 Croissance

Pour obtenir une plus faible polydispersité nous procédons a une étape de croissance des
billes de silice. La vitesse de croissance des billes dépend de la taille des particules : plus elles
sont petites plus elles croitront rapidement. Ainsi les plus petites billes grandirons plus en
taille lors de 1’ajout de TEOS et d’eau et la polydispersité sera plus faible.

Pour notre étude, nous avons choisi de réaliser des silices de diamétre initial égal a la moitié
du diameétre final. Puis nous ajoutons successivement les réactifs dans un maximum de 1/3 du
volume de TEOS dans la solution. La quantité de réactif ajouté est déterminée par le rapport
des tailles comme suit :

v, d;
LT = L =8 Equation 12
V,-,TEOS d;

1

Ou V¢ tros est le volume de TEOS a ajouter et Vi tros le volume de TEOS déja introduit ; de
et d; les diametres apres et avant 1’ajout.

Le nombre de moles d’eau ajouté est fonction de la quantité de TEOS et doit étre égal a au
moins deux fois le nombre de moles de TEOS pour que la réaction soit totale.

1.2 Greffage des silices, stabilité et taux de greffage

La réactivité en surface des particules de silice est assurée par les hydroxyles de surface de la
silice. Il nous faut donc trouver des fonctions réactives pour modifier la chimie de surface. Il
existe de nombreuses études présentant la modification de surface des silices [4, 5, 6, 7, 8].
Afin de moduler la force de I’interaction, nous avons décidé de nous limiter a un seul type de
greffons : les organosilanes.

La réaction se fait a 1’aide des hydroxyles de surface de la silice par condensation en milieu
basique (pour les alkoxysilanes) ou a I’aide de groupes partant (chlorosilanes).

Le mode de synthese differe avec la fonction réactive du silane. Le greffage d’alkoxysilane se
fait directement en milieu Stober alors que pour les chlorosilanes ou le HMDS il faut que la
réaction se fasse en milieu anhydre.

.2.1 Choix des silanes

Le but étant d’étudier I’impact de la force de I’interaction particule/matrice sur les propriétés
mécaniques des €lastomeres renforcés, il est nécessaire de bien choisir la nature des greffons
selon la force des interactions particule/matrice visée.
Nous savons que les particules de silices sont capables, de part leurs hydroxyles de surface, de
réaliser des liaisons hydrogénes avec les monomeéres acrylates. Nous devons donc modifier la
surface dans deux directions :
- Soit il faut augmenter la force de I’interaction en imposant des liaisons covalentes en
surface.
- Soit il faut limiter, voire interdire, la création d’interaction de types liaisons
hydrogénes entre la matrice élastomere et la surface.

Liaisons covalentes : TPM

Un certain nombre d’études ont déja été réalisées sur ce sujet, par Philpse et Vrij [8] et
J.Berriot [2]. Nous allons donc nous appuyer sur ces études et utiliser comme greffon le
3-methacryloxypropyltrimethoxysilane (Aldrich) ou TPM
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0
CH3Q 4/_/ o
CH;0—Si
CH;0

Schéma 1.2 : Molécule de 3-methacryloxypropyltrimethoxysilane

Limitation des liaisons hydrogénes : HMDS et CS8TES

Pour limiter la formation de liaisons hydrogénes, deux possibilités s’offrent a nous, soit nous
essayons de greffer un maximum de silane en surface sur les hydroxyles, soit nous utilisons
une chaine carbonée longue pour diminuer la compatibilité entre la surface des silices et le
polymere.

Nous avons décidé d’utiliser I’héxaméthyldisilazane ou HMDS (Aldrich). Ce greffon est en
effet bien connu pour recouvrir la surface des silices Stober [9] et pour neutraliser un
maximum d’hydroxyles de surface.

Pour diminuer la compatibilité entre la surface et le polymére d’acrylate d’éthyle nous avons
retenu  deux greffons: le n-octyltrié¢thoxysilane ou C8TES (ABCR) et Ie
n-octyldiméthyléthoxysilane ou CSMES (fourni par Rhodia).

\ /
—Si- NH-Si— CH}\ EtO\
EtO—Si EtO—St
CH3/ EtO/
HMDS C8MES C8TES

Schéma 1.3 : Molécules de d’héxaméthyldisilazane (gauche), de n-octyldiméthyléthoxysilane (centre) et de
n-octyltriéthoxysilane (droite)

Comptabilisation de la surface de silice et de I’élastomere : MCSNC
Enfin lorsque la silice n’est recouverte d’aucun agent de surface elle s’agrége lors de la
polymérisation in-situ. Nous allons donc essayer d’augmenter la compatibilité entre la surface
des silices et le polymere en ajoutant un greffon de chimie proche de celle du polymére.
La molécule choisie est le 2-acétoxyéthyldiméthylchlorosilane ou MCSNC (ABCR)

)

CHj ¢
\..
c1—/s1—/_
CHj
Schéma 1.4 : Molécule de 2-acétoxyéthyldiméthylchlorosilane

Dans la suite de ce travail, on appellera greffon réactif, les greffons (TPM) capables
d’engager des liaisons covalentes avec les monomeres d’acrylates et greffon inertes ceux qui
ne le peuvent pas (C8TES, CSMES, HMDS, MCSNC).

38



Chapitre 1 : Synthese, élaboration et caractérisation physico-chimique des échantillons

1.3 Greffage des silanes

Le mode de greffage des silanes sur la surface de la silice dépend du type de groupement
partant : alkoxy ou chloro.

.3.1 Cas des alkoxysilanes

Pour les alkoxysilanes [10] il suffit de mettre en présence la surface de la silice, une base et
I’alkoxysilane pour obtenir une réaction de condensation du type :

(31027\31—0' + ROLS—OR' ——» R—0O" + Si0y-Si-O—Si—R'
n

R= CH3, CH3CH2
R"=TPM, CsMES ou C4TES

Schéma 1.5 : Schéma réactionnel du greffage d’un alkoxysilane sur la surface de la silice

La synthése Stober s’effectuant dans un milieu basique (ammoniaque), pour obtenir la
condensation de la particule sur la surface il suffit donc d’ajouter 1’alkoxysilane directement
dans le milieu Stober en quantité suffisante.

Protocole de greffage :

Dans une suspension a 5% en masse de silice dans le milieu Stober nous ajoutons, sous
agitation, une quantité correspondant a 10 molécules par nm” de surface de silice. Le mélange
est agité pendant 24h, puis le taux de greffage est contrdlé par dosage du carbone et de
silicium par analyse élémentaire.

1.3.2 Autres types de silanes (chlorosilane et HMDS)

Dans le cas des chlorosilanes et du HMDS, les molécules sont trés sensibles a la présence
d’eau dans le mélange en raison de leur réactivité. Il est donc nécessaire, avant de procéder a
un greffage, de transférer la suspension dans un solvant anhydre.

Cette ¢étude a déja ét¢ realisée par J. Berriot lors de sa theése. Le solvant retenu a été le
propylene carbonate. Le transfert dans ce solvant se fait par dialyse. Les équations de réaction
sont les suivantes :

HMDS :

—Si- N?{) SiE— + H0—Si0, —> —Si—0—=S8i0; +  HoN—Si—
/ U | |
Hz@smz > —‘|Si—O— Si0, +  NH;
Schéma 1.6 : Schéma réactionnel de greffage du HMDS sur la surface de la silice

Chlorosilane :
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— R—Si—Si0, +  HCI

Schéma 1.7 : Schéma réactionnel de greffage d’un chlorosilane sur la surface de la silice

Protocole de greffage :

A une suspension a 3 % en masse de silice dans le propyléne carbonate, nous ajoutons
lentement (ampoule a brome avec équilibrage de la pression), et sous agitation, une solution a
10 % en volume de greffon dans le propyléne carbonate. La quantité de greffon est ajoutée de
telle sorte qu’il y ait 10 molécules/nm? a greffer au final sur la silice. La suspension est agitée
24h.

Le mélange devient alors opaque. Cette suspension est reprise avec un petit volume (1/100) de
méthanol ; elle redevient alors translucide et bleutée. Le taux de greffage est contrdlé par
dosage du carbone et de silicium par analyse élémentaire.

1.4 Taux de greffage effectif

Il est important de connaitre le taux de greffage effectif de nos silices, puisqu’il fixe la force
des interactions entre la particule et la matrice.

L’analyse ¢lémentaire des silices pré et post greffage permet de remonter au nombre de
greffon par unité de surface. Lors du greffage nous allons modifier I’ensemble des taux C, Si,
H, et O.

Pour supprimer tout effet de conditions opératoires (présence d’eau) nous choisissons de
regarder 1’évolution du rapport C/Si avant le greffage et apres le greffage.

I1 subsiste une inconnue dans le probléme : lors du greffage les éthoxy de surface sont-ils
modifiés ?

La réaction de condensation du greffon s’effectue a partir des hydroxyles sous forme basique :

(51027\51—0' v ROLS—OR' ——» R—O" + Si0y-Si-O—Si—R'
n

R= CH3, CH3CH2
R' = TPM, CgMES ou CsTES

Schéma L.8 : Schéma réactionnel du greffage d’un alkoxysilane sur la surface de la silice

Pour calculer le taux de greffage des échantillons il faut se demander quel réle peuvent jouer
les éthoxy résiduels de surface. Il est 1égitime de se demander si leur nombre n’est pas affecté
par la présence du greffon.

Comme la réaction se produit en milieu basique, il s’agit d’une condensation des hydroxyles
de surface déprotonés qui attaquent les silanes de la solution. On obtient alors un alcool
déprotoné en suspension. La tendance est alors d’aller arracher un proton de la surface de la
silice. Il n’y a donc pas de modification importante entrainée par les greffons alkoxysilanes.
Dans le cas des chlorosilanes la réaction passe par 1’oxygeéne de surface de la silice.
L’encombrement des éthoxys de surface et du greffon ne permet pas un greffage par
déplacement d’éthoxy. Il n’y a donc pas non plus de modification du nombre d’éthoxy de
surface.

Dans notre calcul on négligera alors la quantité d’éthoxy de surface qui part de la surface.
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En supposant que la silice a pour formule SiO; nous obtenons 1’équation suivante :

(*70,)(",)

28p R @), @),

o~ silicer 5 ¢

6073 28.((1)%) j —12.x
Si f

Pour nos différents échantillons nous obtenons les taux de greffage suivant :

I'= Equation I-3

Nom de la silice Taille de la silice Nature du greffon Taux de greffage
1’échantillon (nm) (molécules/nm?)
MIST TPM 27 TPM 5
T50/1 TPM 43 TPM 3.2
T100/1 TPM 83 TPM 5.7

T30/7 CSMES 23 C8MES 1.5
T30/7 C8TES 23 C8TES 2
T30/8 CBMES 24 C8MES 1.5
T30/8 C8TES 24 C8TES 2

T30/F1 C8TES 26 C8TES 2

T30/F1 MCSNC 26 MCSNC 4

T50/F1 C8TES 43 C8TES 1.5

T50/6 HMDS 32 HMDS 6

Tableau I-1 : Récapitulatif des taux de greffage en fonction de la nature du greffon et du lot de silice

Le taux de greffage dépend principalement du type de greffon, les molécules courtes se fixant
en plus grand nombre (HMDS) que les silanes longs (C8MES et C8TES). Ceci est lié¢ au
volume occupé par une chaine de greffon silane.

Le deuxiéme facteur limitant le nombre de greffon est le nombre d’éthoxy résiduels et donc
d’hydroxyles libres. Un fort taux d’éthoxy limitant le nombre de sites accessibles et donc le
taux de greffage final.

Généralement il est admis qu’une silice type Stober posseéde entre 8 et 10 sites réactifs par
nm? [11]. Le taux de greffage maximum obtenu est autour de 6. Nous pouvons donc dire qu’il
est impossible de saturer totalement la surface de greffons. Le polymeére peut donc toujours
créer des liaisons hydrogenes avec la surface si les forces d’interactions polymere/silice
greffée permettent au polymere d’entrer en contact avec la surface.

1.5 Méthodes de synthése

Apres greffage nous obtenons une suspension de silice greffée en milieu Stober. Cette
solution est alors concentrée par évaporation du solvant sous rotavapor jusqu’a environ 20%
en masse. Cette suspension est ensuite dialysée vers un solvant (méthanol ou acétone). Au
cours de cette étape, la solution se dilue. Il faut donc aprés dialyse la concentrer a nouveau
jusqu’a environ 20 % en masse.

A ce stade il s’agit ensuite de mélanger les billes de silices greffées aux monomeres
d’acrylate. Enfin la suspension obtenue est polymérisée et réticulée simultanément sous
irradiation UV pour obtenir nos élastomeres renforcés. Ces deux derniéres étapes sont
critiques du point de vue de 1’état de dispersion final des particules dans la matrice
¢lastomere. Par exemple, J.Berriot et al ont montré que 1’étape de polymérisation est
particulierement sensible lorsque le greffon qui recouvre la silice ne crée pas de liaisons
covalentes avec le polymere. Dans ce cas des forces de déplétion résultant de la croissance
des chaines polymeéres apparaissent pendant la polymérisation. Ce phénoméne induit une
agrégation des particules de silice. Cette agrégation n’est pas observée lorsque le greffon
engage des liaisons covalentes avec le polymére constitutif de la matrice. Dans ce cas les
chaines de polymeéres peuvent croitre a partir de la surface et stabiliser stériquement la
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suspension. Cette stabilisation stérique est suffisante pour s’opposer aux phénomenes de
déplétion générés par la polymérisation.

Notre objectif est de fabriquer des systémes modeles dans lesquels les particules ne sont pas
agrégées quelle que soit la nature du greffon qui recouvre les particules. Nous allons donc
utiliser pour I’étape de polymérisation des conditions différentes suivant la nature du greffon :
qu’il soit réactif (TPM) ou non réactif (HMDS, MCSNC, C8TES et CE8MES) avec les
monomeéres d’acrylate d’éthyle.

Selon les conditions opératoires requises pour 1’étape de polymérisation, nous avons adapté la
méthode de mélange des silices greffées avec le monomeére d’acrylate. Nous avons également
pris soin de vérifier que les conditions de synthése n’influencaient pas les propriétés de la
matrice (voir annexe). Nous allons maintenant détailler les deux modes de synthese utilisés.

1.5.1 Synthése des élastomeéres renforcés avec des silices recouvertes
de greffons réactifs

Dans ce cas nous avons repris la méthode mis au point par Ford et validée par Berriot et al.
Les silices greffées sont transférées par dialyse du méthanol vers les monomeres acrylate. La
fraction massique finale est de I’ordre de 30 a 45%. On ajuste ensuite la concentration des
particules dans la solution d’acrylate par dilution jusqu’a la valeur souhaitée. Nous ajoutons
¢galement un initiateur de polymérisation (Irgacure 819) — 0.1 % en masse de monomere
d’acrylate — et un réticulant (1,4-butanedioldiacrylate) — 0.3 % molaire de monomeére. La
suspension est agitée pendant 1 heure pour bien homogénéiser le mélange.

Pour réaliser la polymérisation nous fabriquons un moule entre deux plaques de verre
transparent fermées hermétiquement par un adhésif. Ce moule est ensuite placé sous UV sur
un carrousel en rotation pour une illumination alternée du mélange. Apres 10 minutes environ
I’échantillon gélifie. La polymérisation est terminée aprés 1 heure d’irradiation. L’échantillon
démoulé est ensuite recuit une nuit sous vide a 100°C.

1.5.2 Synthése des élastomeéres renforcés avec des silices recouvertes
de greffons inertes

Nous avons développé une méthode de synthése permettant de fabriquer des systémes dans
lesquels les silices greffées ne sont pas agrégées. Lorsque le greffon n’engage pas de liaisons
covalentes avec la matrice, la croissance des chaines génere des forces de déplétion
importantes qui entrainent 1’agrégation des particules de silice. Pour éviter ce phénomene
nous avons décidé de polymériser les monomeres en présence d’un solvant (acétone ou
méthanol). Le choix du solvant a été fait en prenant en compte la qualité du solvant pour le
monomere et sa qualité pour maintenir un bon état de dispersion des particules de silices.

La présence de solvant modifie la réactivité des différents composants du mélange. La matrice
ainsi obtenue a des propriétés différentes de celle obtenue en 1’absence de solvant dans les
mémes conditions de synthése. Nous avons adapté les conditions de synthése pour obtenir des
propriétés similaires entre une matrice synthétisée en présence de solvant et celle fabriquée
hors solvant. Pour cela, nous avons du ajuster la quantité de réticulant qui passe de 0.3 %
molaire pour une polymeérisation hors solvant a 1.0 % molaire pour une polymérisation en
solvant. Le taux d’initiateur reste inchangé — 0.1 % en masse. Enfin, la polymérisation en
présence de solvant s’effectue sous UV direct pendant 6 heures.
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En pratique, la suspension de silices greffées est transférée du milieu Stober vers le solvant
choisi. Cette suspension est ensuite concentrée a 35 % en masse. Deux cas de figures se
présentent alors :

Pour les films a fraction massique supérieure a 35 % :

Dans ce cas nous ajoutons la quantité de monomere suffisante pour obtenir le film a la
concentration souhaitée puis nous évaporons une partie du solvant pour obtenir un ratio
solvant/monomere de 1 en masse. A cette suspension est ensuite ajoutée 0.1 % en masse
d’initiateur et 1.0 % en mol de réticulant par rapport a la quantité de monomere d’acrylate.

La polymérisation s’effectue dans le méme type de moule que celui utilis¢é pour la
polymérisation effectuée hors de la présence de solvant, mais cette fois la réaction se fait sous
UV direct pendant 6 heures.

L’échantillon est ensuite démoulé puis nous laissons le solvant s’évaporer doucement a
température ambiante pendant 24 heures. Nous réalisons ensuite le recuit pendant 24 heures a
100°C sous vide pour enlever les molécules de solvant résiduelles.

Pour les films a fraction massique inférieure a 35 % :

Lorsque la concentration finale du film est inférieure a 35 % en masse il suffit de rajouter le
monomere en quantité suffisante dans la suspension silices greffées dans le solvant puis
d’ajuster la masse de solvant pour obtenir un ratio solvant/monomere de 1.

Le reste du protocole de synthese est exactement identique a celui décrit précédemment pour
les films tres concentrés.

1.5.3 Bilan des protocoles de synthése

D’une fagon générale, on notera dans la suite de ce travail :
- Systemes IC, les matériaux contenant des silices greffées TPM, c'est-a-dire dans
lesquels les particules et la matrice élastomeres sont reliées par des liaisons covalentes.
- Systemes INC, les échantillons contenant des silices traitées en surface par les
greffons C8TES, C8MES, HMDS et MCSNC, pour lesquels les interactions
particules/matrices ne sont pas covalentes.

Nom des échantillons Rayon de la Nature du greffon Taux de greffage Polymérisation en
silice (nm) (molécules/nm?) solvant
MIST TPM 13.5 TPM 5 -
T50/1 TPM 21.5 TPM 3.2 -
T100/1 TPM 41.5 TPM 5.7 -
T30/1 C8TES Me 11.5 C8TES 2 Méthanol
T30/F1 C8TES Ac 13 C8TES 2 Acétone
T30/F1 MCSNC Ac 13 MCSNC 4 Acétone
T50/F1 C8TES Ac 21.5 C8TES 1.5 Acétone
T50/6 HMDS Me 16 HMDS 6 Méthanol
EA -
EA/Ac Acétone

Tableau I-2 : Tableau récapitulatif du type de solvant utilisé pendant la synthése et du taux de greffage
avec le lot de silice et le type de greffon

Le schéma suivant résume les protocoles de synthése utilisés pour les différentes familles de
greffons :
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®
®
l Greffage de la silice

L

Greffon réactif

Greffon non réactif

Polymérisation 1 h
sous UV alterné

Recuit 24 h

SO i b
3 100°C

Dialyse vers

Dialyse vers

le monomeére

£

méthanol ou acétone

Ajout direct

du monomere

Polymérisation 6 h
sous UV direct
Recuit 24 h
sous vide
a 100°C .
vaporation lente du
- olvant pendant 24h a

température ambiante

Schéma 1.9 : Schéma des deux protocoles de synthése en fonction du type d’interaction particule/matrice
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Partie Il Caractérisation physico-chimique des
échantillons

Dans les parties précédentes nous avons décrit les protocoles de synthése utilisés pour
fabriquer des systémes renforcés ayant des forces d’interaction particules/matrice variables. Il
faut maintenant vérifier que ces voies de synthéses permettent bien de fabriquer des systémes
modeles, c'est-a-dire des matériaux ou I’arrangement des particules est controlé et
indépendant de la force de I’interaction particule/matrice. Pour cela, nous avons mesuré 1’ état
de dispersion des particules par diffusion de neutrons aux petits angles (SANS) et par
imagerie cryo-TEM pour nos différents systemes.
Puis, nous avons caractérisé la force des interactions particules/matrice en utilisant différentes
sondes :
- Tout d’abord, nous avons analysé par RMN 'H la réticulation induite par les
interactions particules/matrice.
- Ensuite nous avons mesuré 1’évolution du taux de gonflement maximum a I’équilibre
en fonction de la nature du greffon et de la fraction volumique.
- Enfin ces résultats expérimentaux ont été complétés par un calcul théorique de la force
d’interaction entre la particule greffée et le polymeére d’acrylate d’éthyle pour
différents types de greffons et de taux de greffage.

1.1 Etat de dispersion et distance moyenne entre particules —
SANS et cryo-TEM

Dans notre étude, nous souhaitons comparer les propriétés mécaniques de systémes renforcés
ayant des ¢états de dispersion contrdlés. Notre objectif est donc de disposer de familles de
matériaux ayant des états de dispersions identiques quel que soit le type de greffon utilisé.
Une technique de choix pour 1’étude de I’état de dispersion de particules de silices dans le
réseau polymere est la diffusion de neutrons aux petits angles (SANS). Cette technique
permet a la fois de mesurer la taille des particules et leur polydispersité, mais également de
déterminer 1’organisation des particules au sein du réseau élastomere.

La longueur d’onde des neutrons est de I’ordre de 0.6 nm aux petits angles elle permet de
mesurer des distances et des tailles entre la dizaine et la centaine de nanométre. Cette gamme
de taille correspond a la taille typique des particules insérées pour renforcer les élastomeres
(typiquement la taille des particules est de la dizaine de nanomeétre et celle des agrégats de
I’ordre de quelques centaines de nanométres). Dans notre cas nous étudions des particules
entre 25 nm et 100 nm de diametre.

Le rayonnement neutron interagit directement avec le noyau des particules. Le contraste qui
existe entre les atomes de silice et ceux de la matrice élastomére est suffisamment fort pour
garantir une intensité diffusée importante. Il est nécessaire cependant de contrdler la taille de
I’échantillon pour obtenir le nombre d’objets nécessaires a la mesure et éviter tout phénomeéne
de diffusion multiple qui altére le spectre de diffusion.

Dans un premier temps nous allons présenter la technique de diffusion des neutrons aux petits
angles. Puis nous analyserons comment cette technique nous permet de mesurer la taille et la
dispersité de taille de nos particules. Enfin nous analyserons 1’état de dispersion des
particules, dans nos échantillons, obtenus par les différentes méthodes de synthese. Cette
étude sera complétée par des images cryo-TEM.
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I.1.1 Aspects théoriques - Diffusion des neutrons

La diffusion des neutrons rentre dans le champ plus large de la déviation d’ondes
¢lectromagnétiques ou particulaires par des hétérogénéités de matériaux. Lorsque qu’une onde

plane E(r,t)=E,.e""""~*' rencontre un objet diffusant, I’onde réémise 1’est de maniére
¢lastique et elle prend la forme d’une onde sphérique qui atteint un récepteur placé a une

distance R (position7'). L‘amplitude s’écrit alors :

- b ik rwr)
E(r,t")Y=E, E.el'(qﬁk"' o) Equation II-1

Ou ¢ est le vecteur de diffusion. Le terme ¢.» mesure I’écart de phase entre I’onde diffusée

en r et celle diffusée a I’origine lorsqu’elles atteignent le récepteur. Le terme b est la longueur
de diffusion du noyau, ou de la molécule, considéré, il est a I’origine du contraste observeé.
Dans un échantillon le nombre d’éléments diffusants est N dans le volume V observé. La
position de chacun des éléments est repérée par 1’indice i. L’amplitude de la radiation diffusée
s’écrit alors :

- L ilari ior) S0y i
Er.t")=E, E.el'(q' thr-o: ).Zbi.e 447 Equation 11-2

1

La moyenne de I'intensit¢ dans le temps atteignant le récepteur de surface S situé a une
distance D est :

. S /& @)

<E.E > = I"F' be b,.e""7") Equation I1-3
l’.]

Les crochets désignant la moyenne sur les isotopes, les €tats du spin et les positions du noyau.

On définit alors une section efficace de diffusion 8%9 en écrivant qu’un échantillon soumis

a un flux de rayonnement I; réemet un nombre de neutrons par unité de temps /(2J) dans

I’angle solide AQ = % , donné par :

1(P) =1, .a—O-.AQ Equation 11-4
0Q

il vient finalement que :

g—g = <A(5)A(—5)> Equation II-5

N I
Avec A(q) =) b.e""
En notation continue on obtient :

A(;) = I”d3.;.ei;'; b(;) Equation I1-6
v

- N - -
Avech(r)=_b,.5(r—r,)
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L’amplitude de diffusion s’exprime donc comme la transformée de Fourier de la densité p(;)
du systéme, pondéré par la longueur de diffusion b; de 1’élément occupant la position Z . La

fonction b(;) est parfois désignée comme la densité de longueur de diffusion.

Une fraction de ’intensité diffusée a pour origine les fluctuations de la longueur de diffusion
b; complétement décorrélées de la position pondérée. Elle est désignée comme la section
efficace de diffusion incohérente :

Jdo _(do iglin I\ .
7 = (a—gjinc + %Xbi >.<bj >.<e ! > Equation I1-7
Ou <bl.> désigne la longueur de diffusion incohérente de I’élément i. En SANS elle contribue

au bruit de fond et sera oublieé.
Notre systéme réel est plus simple, il s’agit d’un systeéme binaire. On peut également le
supposer incompressible. On simplifie alors la section efficace de diffusion par :

Jo v, ,
—=(b, —b,.—%)*.S,, Equation II-8
20 » — 0 v 2

Ou v, est le volume molaire de I’élément i et b la longueur de diffusion cohérente.
Pour nos systémes on a :

Silice Acrylate d’éthyle Ethanol
| Longueur de diffusion b (cm?) 3.23 10" 0.810" 0.003 10'°

Tableau II-1 : Longueur de diffusion en fonction de la molécule pour la diffusion des neutrons

Le terme S», peut étre scindé en deux contributions : I’interaction entre éléments appartenant
a la méme particule et les interférences émises depuis deux particules. On obtient alors la
décomposition suivante :

Jdo

(a—QJ = bz.n.Nz.P(g).S(;) Equation I1-9

N est le nombre de diffusant élémentaire dans la particule de silice, n le nombre de particule

dans le volume diffusant. P(Z]) est le facteur de forme de la particule et S(é) est un facteur

de structure, il est caractéristique de leur état de dispersion. Nous allons dans la suite détailler
la mesure de ces deux fonctions.

Facteur de forme

En milieu trés dilué les particules ne sont pas en interaction, il n’existe donc aucune
structuration de 1’échantillon dans le volume. Dans ces conditions, S(q) = 1 sur la gamme de
vecteur d’onde mesurée en SANS (107 < q < 10" A™). L’intensité diffusée est donc controlée
par le facteur de forme des particules isolées. La figure II.1 présente le facteur de forme
typique mesuré pour des solutions diluées de silices Stober.
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Figure II.1 : Facteur de forme typique pour une silice, intensité diffusée en fonction du vecteur d’onde

Dans le cas de particules sphériques de silice type Stober, le facteur de forme est donné par la
relation :

sin(q.R) — q.R.cos(gq.R)
(4R)’

2
)J Equation I1-10

P(q,R)=[3'(

Ou R est le rayon des particules

Pour tenir compte de la polydispersité de taille des particules nous avons introduit une
distribution de taille des particules. Nous avons décidé de nous baser sur une distribution de
Schultz qui nous apparait la mieux adaptée pour décrire la polydispersité des particules
Stober :

1+t /
(D)= (l;—i_l ] .%.exp(— t—HDJ Equation II-11
t!

moyen moyen

OuD=2.R

Le diametre moyen est Dioyen €t le parametre de largeur de la distribution est déterminé par la
valeur de t. Plus t augmente plus les particules se rapprochent de la monodispersité.

Dans ce cas le facteur de forme s’écrit :

j: [”f] .P(¢,D).f(D).dD

[ [”?J f(D).dD

P(q) = Equation I1-12

Facteur de structure
Le facteur de structure, lié a la distance entre les centres de masses des particules, est

déterminé par la fonction de corrélation de paire g(;) :

—

S(q) = %i(exp(i.q.(z &)= l [dsr-expligr)l p(©).p0)) =14 nd, r.expligr e -1)

Equation I1-13

g(;) est la densité de probabilité de paire. g(;).d 3 .;.Cm représente le nombre de particule a la

distance  d’une particule de référence dans un échantillon ou la concentration est Cp,.
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Dans le cadre d’une matrice polymere contenant des inclusions sphériques, 1’allure du facteur
de structure est contr6lé par la distribution de distances entre les particules. Le facteur de
structure est donc une caractérisation précise de I’arrangement des particules dans la phase
polymere.

Si les particules ont un arrangement ordonné, alors le facteur de structure va présenter un pic
de corrélation dont la position est fixée par la distance moyenne existant entre 2 particules. Ce
pic sera d’autant plus intense et étroit que 1’ordre des particules dans la matrice sera élevé.

Si les inclusions sont isolées mais avec un arrangement désordonné, alors on observera un pic
de structure peu intense et large. Pour un gaz de sphere dures, on peut calculer une expression
approchée du facteur de structure. La résolution de 1’équation proposée par Perkus-Yevik [12]
est basée sur la résolution de la fonction de corrélation de paire g(r) basée sur les relations de
Ornstein-Zernike. La solution approchée est alors :

S W

+ 24'3CD . ﬂ' 2—?+ 4, 1—% .sin(u) — 1—%—2—? u.cos(u)
u 2 |u u u”  u
Ou @ est la fraction volumique de spheres dures dans le gaz, u =q.D, a = (1 +2.0° )(1 ~®)"

et b==3, ®(®+2) (1-®)"

1 {4 24.® .[a.(sin(u) — .cos(u))+ bK 22 1j_u.cos(u) +2.sin(u) —ED
» u

Equation I1-14

S(a)

6

T T T T 7T
2 3 4 5 6 7 8 9

I
10
q.D

Figure I1.2 : Facteur de structure théorique d’un gaz de sphére dur en fonction de q.D

Si les particules sont agrégées, alors le facteur de structure a une allure complexe, plus
difficile a interpréter [13].

Mesure expérimentale

La courbe de I’intensité diffusée 1(q) nous donne alors différentes informations en fonction de
la distance caractéristique mesurée.
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Figure I1.3 : Mesure expérimentale typique I(q) = f(q), détermination des zones intéressante

Cette courbe complexe peut étre décomposé en deux termes :

- Aux grandes valeurs de q (q > 5/R), le facteur de forme P(q) domine le spectre de
diffusion.

- Aux faibles valeurs de q (q < 5/R), le facteur de structure S(q) est prépondérant.
Dans cet intervalle q ont peut observer la présence d’un pic de structure, dont la
position permet d’estimer la distance moyenne entre plus proches voisins.
Si les particules sont agrégées, alors on observe une augmentation de 1’intensité pour
des valeurs décroissantes de vecteur d’onde.

Nous avons donc réalisé ces mesures avec le spectrometre KWS 2 de I'IFF (Juelich), PAXY
au LLB (Saclay), D11 a I'ILL (Grenoble) et sur V4 au HMI (Berlin) sur des gammes de
vecteur d’onde allant de 107 4 2.10" A™. Notre objectif est de connaitre I’arrangement des
particules dans nos élastomeres renforcés modeles. Il faut donc étre capable d’isoler le facteur
de structure des particules de silice de I’intensité totale diffusée par chaque matériau renforcé.
Pour cela il faut nécessairement mesurer le facteur de forme des particules pour chaque lot de
silice.

I1.1.2 Détermination du facteur de forme des silices

Ces mesures ont ¢té effectuées sur des solutions diluées de silices greffées dans un solvant
deutéré : D,O ou Ethanol-ds. La forme typique du facteur de forme obtenu expérimentalement
est présentée sur la figure suivante :
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O mesure SANS
—— fit avec une distribution de Schulz
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Figure I1.4 : Facteur de forme mesurée d’une silice T100/1 non greffée dans de I’éthanol deutéré

L’ajustement donné par les équations II-11 et II-12 permet de décrire correctement les
mesures expérimentales. La distribution de Shultz correspondant a 1’ajustement du facteur de
forme expérimental est le suivant :

1

Distribution (%)
N
|

| | | | | | |
200 400 600 800 1000 1200 1400
D (A)

Figure ILS5 : Distribution de taille en fonction du diamétre de la particule

Tout ceci nous permet de remonter a une taille vraie de nos particules de silices ainsi qu’a une
distribution de taille.

Nom de la silice Diamétre (nm) Facteur de distribution 1/t (%)
MIST 27 2
T30/1 27 2.5
T30/7 et T30/8 23 2.9
T30/F1 26 3.3
T50/1 43 1.9
T50/F1 41 2.9
T100/2 83 1.4
T100/F1 95 33

Tableau II-2 : tableau récapitulatif des largeurs de distribution

Les paramétres ajustés de la fonction de distribution de Schultz indiquent une faible
polydispersité en taille des particules de silice que nous avons synthétisées. Ce résultat
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important nous indique I’intérét des particules Stober pour la fabrication d’élastomeres
renforcés modeles. Une trop grande polydispersité pourrait, en effet, compliquer la
compréhension des propriétés mécaniques de nos systeémes renforcés modeles.

I.1.3 Facteur de structure, distance moyenne et clichés cryo-TEM

L’organisation des particules dépend du type d’interaction existant aux interfaces et du
protocole de synthése utilisé. Dans cette partie nous allons vérifier que les protocoles de
synthese, utilisés dans ce travail, permettent bien d’obtenir des échantillons bien dispersés
quelle que soit la nature du greffon et de sa réactivité vis-a-vis de la matrice polymeére.

La présence d’une organisation réguliere des particules se traduit sur le spectre de diffusion
SANS par la présence d’un pic de structure caractéristique de la distance entre les particules
(cf figure I1.3). En revanche, la présence d’agrégat se traduit par une augmentation rapide de
I’intensité diffusée aux faibles vecteurs d’onde.

Une analyse rapide des spectres — présence ou non d’une remontée aux petits q, présence du
pic de corrélation — permet de déterminer I’état de dispersion des particules et de discriminer
les différentes séries de matériaux synthétisés.

L’étude plus précise du spectre de diffusion nous permet de remonter a un parametre clé : la
distance moyenne entre particules. Nous avons isol¢ le facteur de structure de 1’échantillon en
divisant I’intensité totale I(q) par le facteur de forme P(q) mesuré sur une suspension de silice
diluée.

Les figure I1.6 et IL.7 présentent des facteurs de structure mesurés sur nos différents
échantillons renforcés.

La figure I1.7 présentent les résultats typiques observés pour des systémes IC' synthétisés
avec la méthode de Ford, dans lesquels le greffon engage des liaisons covalentes avec les
monomeres acrylates pendant I’étape de polymérisation. On observe d’une part la présence
nette d’un pic de structure autour de q.D = 0.32 et d’autre part une intensité¢ décroissante
lorsque q.D tend vers 0. Ces éléments indiquent que les particules ne sont pas agrégées entre
elles et qu’elles sont en partie ordonnées.

Comme le montre la figure I1.6, on obtient des états d’arrangement similaires sur les systémes
INC?, pour lesquels les greffons ne réagissent pas pendant 1’étape de polymérisation avec les
monomeres acrylates. On rappelle que ces échantillons ont été fabriqués en polymérisant les
monomeres en présence d’une grande quantité de solvant. Ce protocole avait €té choisi pour
éviter I’agrégation des particules pendant I’étape de polymérisation. Ces résultats valident
notre protocole de syntheése et montrent que les particules de silices des systemes INC ont de
bons états de dispersion, similaires a ceux obtenus pour le matériaux IC.

' IC = systémes a interactions covalentes entre la particule et la matrice
? INC = systémes a interactions non-covalentes entre la particule et la matrice
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Figure I1.6 : Facteur de structure obtenu pour des silices T30/8 greffée C8TES a des fratcions volumiques
de 0.111 (18) et 0.2801 (44)

La position du pic de structure est controlée par la distance moyenne entre les particules. On
observe sur la figure I1.6 que le pic de corrélation se décale vers les grandes valeurs du
vecteur d’onde q lorsque la concentration en particule augmente, ce qui traduit une diminution
de la distance entre a centre entre les sphéres de silice.

Pour quantifier la distance moyenne T, nous avons utilisé 1I’expression du facteur de structure
pour un gaz de sphéres dures, dont I’expression est donnée par 1’équation I1.14 :

T50/1 TPM 25

10< |[R=42nm
6§ — S(a)
4 ----- Percus Yevik, A = 1

- - - Percus Yevik, A = 1.37

q (A"

Figure IL7 : Facteur de structure obtenu pour de la silice T50/1 greffée TPM, fit des courbes par le
modéle de Percus-Yevik simple (pointillés noirs) et a volume exclu (pointillés bleus)

Sur la figure I1.7, on compare le facteur de structure expérimental a celui calculé a partir de
I’équation II.14. On constate que le modele de Perkus-Yevik ne permet pas de rendre compte
de la distance moyenne entre les particules, et donc de la position du premier pic de structure.
Les particules dans nos échantillons modéeles ont un arrangement plus ordonné que celui
stipulé par ce modele. Pour en tenir compte, nous avons choisi d’introduire un parametre de
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volume exclu A dans ce modéle. C’est-a-dire que 1’on va supposer que tout se passe comme si
on mesurait le facteur de structure d’un gaz de sphéres dures dont le diamétre est de A.Dyijice.
En faisant cette modification il est ainsi possible de décrire la position du premier pic de
corré¢lation observé. Et dans certains cas, elle permet aussi de décrire la baisse d’intensité
observée aux petits q (cf figure 11.6).

Nous pouvons ainsi estimer la distance moyenne <T> entre les particules de silices dans nos
¢chantillons en utilisant la relation : <T> = A.Dygjjice. Nous obtenons ainsi la distance moyenne
entre le centre de nos particules.

Pour obtenir la distance bord a bord il suffit de soustraire le diamétre des particules a la valeur
de <T> obtenues : <h>= (A — 1).Dygjjice

Le tableau suivant regroupe 1’ensemble des distances entre particules estimées via cette
méthode d’analyse des spectres de diffusion neutroniques aux petits angles :

. . Distance « close
Nom de I’échantillon Talue. dela Nature du Fract%on <h> (nm) Packing »
silice greffon volumique .
théoriqure (nm)
MIST TPM 30 27 TPM 0.202 54 12.6
MIST TPM 25 27 TPM 0.1632 6.75 15.6
MIST TPM 18 27 TPM 0.1129 8.64 21.1
T30/1 TPM 25 25 TPM 0.156 Non mesuré 16.2
T50/1 TPM 30 43 TPM 0.2158 6.45 18.8
T50/1 TPM 25 43 TPM 0.1465 159 27.3
T50/1 TPM 18 43 TPM 01129 21.5 60.4
T100/1 TPM 30 83 TPM 0.2893 12.5 25.1
T100/1 TPM 25 83 TPM 0.1738 20.75 45.2
T100/1 TPM 18 83 TPM 0.1241 37.35 60.4
T30/7 C8TES 37 Me 23 C8TES 0.2181 24 104
T30/7 C8TES 30 Me 23 C8TES 0.1717 9.6 132
T30/7 C8TES 18 Me 23 C8TES 0.1013 13.2 20.4
T30/7 CEMES 44 Me 23 C8MES 0.3326 1.2 5.9
T30/7 CSMES 30 Me 23 C8MES 0.1738 10 13.1
T30/7 CSMES 18 Me 23 C8MES 0.1019 132 20.3
T30/F2 C8TES 44 Ac 26 C8TES 0.275 Agrégé 8.4
T30/F1 C8TES 37 Ac 26 C8TES 0.228 Agrégé 10.7
T30/F1 C8TES 30 Ac 26 C8TES 0.1688 Agrégé 15.4
T30/F1 C8TES 25 Ac 26 C8TES 0.1478 21.5 16.4
T30/F1 C8TES 18 Ac 26 C8TES 0.1019 24.5 22.0
T30/F1 MCSNC 44 Ac 26 MCSNC 0.281 Agrégé 8.2
T50/F1 C8TES 52 Ac 42 C8TES 0.369 6.2 8.3
T50/F1 C8TES 44 Ac 42 C8TES 0.2927 9.3 12.2
T50/F1 C8TES 30 Ac 42 C8TES 0.1788 16.4 21.7
T50/F1 C8TES 25 Ac 42 C8TES 0.1527 20.5 25.1
T50/F1 C8TES 18 Ac 42 C8TES 0.1048 24.6 339
T100/F1 C8TES 30 Ac 95 C8TES 0.1853 60.5 48.6
T100/F1 C8TES 25 Ac 95 C8TES 0.1465 82.3 60.3
T100/F1 C8TES 18 Ac 95 C8TES 0.1064 99.5 77.7
T50/6 HMDS 52 Me 32 HMDS 0.4494 Agrégé 4
T50/6 HMDS 41 Me 32 HMDS 0.3281 1.6 8.0
T50/6 HMDS 30 Me 32 HMDS 0.1695 3.2 17.8
T50/6 HMDS 18 Me 32 HMDS 0.1 6.4 274

Tableau II-3 : tableau récapitulatif des distances mesurées par diffusion des neutron en fonction du lot de
silice, du greffon et de la fraction volumique

La détermination de la distance « close packing » se fait en supposant une distribution
aléatoire des particules de silices dans I’échantillon, nous avons alors ¢cp = 0.64 et la formule
suivante :
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1/3
hep =2.R. (MJ —1| Equation II-15

Si

I.1.4 Les clichés cryo-TEM associés sont les suivants :

Nous avons complété ces mesures de diffusion de neutrons aux petits angles par des images
directes obtenues par cryo-TEM. Les images ont été analysées par Annie Vacher (Rhodia).
Elles ont permis de déterminer une distance moyenne entre les particules qui est en accord
avec celle déduites des mesures SANS.
Dans le cas des matériaux INC, ou les interactions sont non-covalentes aux interfaces, nous
obtenons le type de cliché suivant :

Bt 7

A1
Y
LS

00 K
Image I1.8 : Image de cryo-TEM G =100 K pour I’échantillon de PEA renforcé par de la silice T30/F1
greffée C8TES ¢, = 0.1019 (gauche) et 0.1688 (droite)

L’¢état de dispersion des particules est bon, on n’observe pas d’agrégation nette de nos silices.

Pour les systemes IC, nous obtenons le méme type d’arrangement. L’état de dispersion des
particules est en apparence trés proche pour une méme taille de silice. Nous allons donc
pouvoir comparer les différents échantillons entre eux.

ATV TR R T R
Ce q’ . & ¢ 3 b : 2 3';

Bt

»
3

B
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X ) et
T30/7 C8TES 18 MIST TPM 18

Image IL.9 : Image de cryo-TEM pour I’échantillon de PEA renforcé par de la silice MIST greffée TPM 18
(droite) et T30/7 C8TES 18 (gauche) G = 200K

En outre dans certains systémes, on observe la présence de joints de grain entre des zones
cristallines :

T100/F1 TPM 30, G = 100K
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Image 11.10 : Image de cryo-TEM pour I’échantillon de PEA renforcé par de la silice MIST greffée TPM
0, =0.202 G =30 K (gauche) et G =100 K (droite)

Cet état de dispersion n’est observé que pour les fortes concentrations en particule et des
silices de 100 nm. En dessous de cette taille, I’état de dispersion est moins ordonné.

Sur I’image de droite on peut méme observer un alignement parfait des particules suivant un
réseau. Il pourrait étre amusant de regarder le type de réseau formé. En premicre approche il
pourrait s’agir soit d’un réseau hexagonal compact ou d’un réseau cubique centré.

Récapitulatif des échantillons :
Le tableau suivant récapitule les systémes que nous avons obtenus avec des bons états de
dispersion avec en parallele les taux de greffage mesurés.

) . Dlamc'et'r e de Nature du Taux de greffage Interaction Fraction
Nom de I’échantillon la silice . > . Solvant .
(nm) greffon (molécules/nm?) greffon/matrice volumique

MIST TPM 27 TPM 5 Covalente Aucun 0.2023

T30/1 TPM 26 TPM 4.2 Covalente Aucun 0.156
T50/1 TPM 43 TPM 32 Covalente Aucun 0.2158
T100/1 TPM 83 TPM 5.7 Covalente Aucun 0.17.38
T30/7 C8TES Me 23 C8TES 2 Non covalente Methanol 0.3542
T30/F2 C8TES Ac 26 C8TES 2 Non covalente Acétone 0.2752
T30/F1 C8TES Ac 26 C8TES 2 Non covalente Acétone 0.2281

T30/F1 MCSNC Ac 26 MCSNC 4 Non covalente Acétone 0.281
T50/F1 C8TES Ac 43 C8TES 1.5 Non covalente Acétone 0.2927
T100/F1 C8TES Ac 95 C8TES 0.5 Non covalente Acétone 0.1861
T50/6 HMDS Me 32 HMDS 6 Non covalente Methanol 0.4494

EA/Ac x - - - - Acétone 0

Tableau I1-4 : Tableau récapitulatif des différentes mesure : diamétre, greffon, taux de greffage, type
d’interaction, solvant utilisé, taux de réticulant initialement introduit et fraction volumique

I1.11.5 Bilan

Le mode de synthese proposé par Ford pour des interactions covalentes est bien adapté pour la
synthése des élastomeres renforcés pour lesquels il existe des liaisons covalentes reliant les
particules de silice et la matrice élastomere. La diffusion de neutrons et les images de cryo-
TEM confirment que la dispersion des particules dans la matrice est bonne. Certaines images
cryo-TEM montrent méme la présence de zones cristallines dans les échantillons.

En revanche cette méthode simple n’a pas permis de synthétiser les échantillons ayant de bons
états de dispersion lorsque les greffons recouvrant la surface de la silice n’engagent pas de
liaisons covalentes avec la matrice. Nous avons donc développé une nouvelle méthode dans
laquelle la fabrication de la matrice élastomére se fait en présence d’un co-solvant. Les
mesures de diffusion des neutrons montrent que dans ce cas un bon état de dispersion des
particules dans la matrice élastomere peut €tre obtenu. L’imagerie cryo-TEM confirme les
résultats de diffusion neutronique et indiquent que la présence éventuelle d’agrégats est
négligeable.
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Partie Ill Nature et force des interactions aux interfaces
particules/matrice

Dans son travail de these, J.Berriot a montré que lorsque les particules de silice sont reliées
via des liaisons covalentes a la matrice ¢lastomere, alors il existe un gradient de température
de transition vitreuse positif prés des surfaces. Ainsi la température de transition vitreuse des
chaines de polymeéres augmente lorsque 1’on se rapproche de la surface de la particule. CE
gradient de T, entraine un ralentissement du polymere pres des surfaces sur une distance de
quelques nanomeétres. Dans ce cas, la dynamique des chaines polymeéres situées aux interfaces
contrdle les dépendances en température et fréquence des propriétés mécaniques de
I’¢élastomere renforce.

L’objectif de notre travail est de comprendre, de fagcon plus générale le rdle des interactions a
I’interface polymere/solide sur les propriétés viscoélastiques dans nos nanocomposites dans le
régime linéaire et non-linéaire. Pour cela, il faut disposer de différentes familles
d’échantillons renforcés ayant des états de dispersions similaires et des interactions
particule/matrice de différentes forces. Pour faire varier la force des interactions a I’interface
particule/polymeére, nous avons choisi d’adapter la nature et la réactivité du greffon recouvrant
la surface de la silice. Dans les parties I et II de ce chapitre nous avons montré que nous étions
capables de fabriquer des échantillons renforcés ayant de bons états de dispersion quelle que
soit la réactivité du greffon vis-a-vis des monomeres acrylates. Il faut maintenant vérifier
qu’en changeant la nature du greffon nous sommes capables de faire varier sensiblement la
force des interactions particules/matrice.

Pour cela il faut d’abord préciser la nature et la force des interactions mises en jeu aux
interfaces dans les différents échantillons que nous avons synthétisés.

Nous avons donc sondé la force des interactions particule/matrice via différentes techniques.
Tout d’abord des simulations numériques ont été réalisées par Magalie Charlot et Cécile
Corriol du service de simulation de rhodia pour estimer I’affinité entre les chaines de
polymeres d’acrylate d’éthyle et une surface de silice partiellement ou totalement greftfée.
Nous avons également sondé par analyse RMN 'H I’impact des interactions aux interfaces
particule/matrice sur 1’¢lasticité caoutchoutique de la matrice polymére. Nous en avons déduit
pour chaque échantillon le taux de réticulation supplémentaire induit par des interactions
attractives entre les particules et la matrice ¢lastomere.

Enfin, nous avons complété les résultats obtenus par RMN 'H par la mesure du taux de
gonflement maximum a 1’équilibre de nos échantillons renforcés. Ces mesures ont été
réalisées dans différents solvants, ayant des énergies d’interaction avec les surfaces de silice
variables. Nous avons montré qu’en jouant sur I’affinité du solvant pour la surface de la silice,
nous pouvions maintenir ou éliminer les interactions attractives particule/matrice pour les
systemes renforcés INC.
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lll.1 Simulation numérique des interactions silice greffée matrice
PEA

Il est généralement admis que le taux de sites de surface sur des silices Stober est compris
entre 8 et 15 OH par nm? de surface [11], la valeur de 15 OH par nm’ est attribuée a la
quantité de proton dans les pores de la silice. Nous avons donc décidé de baser notre étude sur
I’existence de 8 sites OH par nm” de surface externe. Les taux de greffage que nous avons
mesurés sont compris entre 1 et 6 molécules/nm”, nous n’arrivons donc pas a la saturation de
la surface. Il donc des sites OH libre a la surface des particules, qui peuvent potentiellement
interagir via des liaisons hydrogeénes avec les chaines acrylates. Tout dépend de leur
accessibilité ou non a des chaines de polymeére longues.
Pour obtenir une information sur 1’accesibilité des sites OH résiduels a la surface d’une silice
greffée nous avons eu recours a des simulations numériques. Elles ont été réalisées par
Magalie Charlot et Cécile Corriol au sein des équipes de simulation Rhodia. Pour obtenir une
information compléte sur nos systémes, plusieurs études ont ét¢ menées en faisant varier le
taux de site OH et le taux de greffage de la surface de la silice. Deux cas de surface de silice
ont été étudiés :

- Des silices partiellement substituée avec un nombre de site OH de 8 OH/nm” et un

taux de greffage de 2 sites/nm”.

- Des silices totalement substituées possédant 2 OH/nm*
La simulation numérique a été effectuée suivant la procédure suivante :
Minimisation des énergies puis évolution suivant la dynamique des chalnes et nouvelle
minimisation d’énergie. Le champ de force utilisé est de type COMPASS. La dynamique
moléculaire a été utilisée pour optimiser les conformations du polymere. En fin de simulation,
on reporte les énergies d’interaction minimum, maximum et moyenne entre la surface du
solide et les chaines de polymeres.
L’¢étude a ét¢ menée sur deux types de greffons: le greffon covalent TPM et le greffon
compatibilisant MCSNC. Pour les greffons TPM, les simulations sont menées en supposant
que les greffons ne sont pas reliés par liaisons covalentes avec les chaines de poly(acrylate
d’éthyle.

Energie d’interaction
minimum (kcal/mol)

Energie d’interaction
moyenne (kcal/mol)

Energie d’interaction
maximum (kcal/mol)

PEA10 — silice greffée TPM 2

2 OH/nm’ pour 8 sites OH/nm’

OH/nm? pour -18.9 422 1.61
2 sites OH/nm?

PEA10 — silice greffée TPM 2

OH/nm? pour 8 sites OH/nm? 217 -4.46 0.58
PEA10 — silice greffée MCSNC

2 OH/nm’ pour 2 sites OH/nm’ -16:4 -3.68 1.72
PEA10 — silice greffée MCSNC 20.4 45 1.96

Tableau III-1 : Mesure de I’énergie d’interaction pour différents systémes silices polymére

Les énergies d’interactions obtenues montre une affinité¢ du polymere plus importante pour les
silices partiellement greffées. L’interaction préférentielle étant avec le systeme TPM covalent
avec une énergie d’interaction minimum plus faible.

Si I’on regarde maintenant la configuration du polymere sur la surface d’une silice
partiellement substituée :
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Image IIL1 : Position d’une chaine de PEA sur une surface de silice partiellement greffé, silice 8 OH/nm’
partiellement substituée par du TPM

La chaine de PEA est représentée en bleue, les greffons en grisés et la silice avec les OH libre
de surface en rouge.

Cette image issue de la simulation numérique montre que pour une silice partiellement
substituée en surface, la chaine de polymeére accede a la surface préférentiellement sur les
sites OH libre de surface. La stabilisation de la chaine de PEA est donc assurée par des
interactions hydrogenes entre les groupes esters du poly(acrylate d’éthyle) et les OH de
surface.

D’autres images tendent également a montrer que le PEA entre également en contact de la
surface de silice méme lorsque celle-ci est totalement substituée. Il existe toujours une
interaction par les ponts siloxanes de surface et un des protons de la chaine acrylate. La force
de cette interaction est du méme ordre de grandeur que celle existant entre les sites OH libres
sur des silices partiellement substituées et les monomeres d’acrylate d’éthyle.

Par ailleurs toutes les simulations montrent que le greffon, quel qu’il soit, s’écrase sur la
surface de la silice. Si le taux de greffage des silanes longs est faible on peut alors espérer que
la géne stérique occasionnée sera suffisante pour empécher les interactions entre la silice et le
polymeére.

Cette simulation nous apporte comme conclusion principale que le polymeére interagit avec la
surface quel que soit le greffon utilisée. Cette interaction se fait par les sites OH libres de la
surface ou les ponts siloxanes par liaisons hydrogéne avec un proton de la chaine acrylate
proche de la fonction ester ou en bout de chaine. Il n’est donc pas envisageable de supprimer
totalement I’interaction particule polymere dans les €lastomeres renforcés.

Dans cette simulation nous n’avons pas tenu compte d’une réaction chimique de surface entre
le TPM et le PEA, la prise en compte de cette interaction modifierait les résultats pour ce type
de greffon en augmentant la compatibilité entre la silice et le polymere.
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Ill.2 Analyse par RMN "H de I’élasticité caoutchoutique de la matrice
élastomére

La relaxation de I’aimantation transverse des spins nucléaires des protons d’un systeme
polymeére placé dans un champ magnétique externe By est controlée majoritairement par les
interactions dipolaires existant entre les spins de 2 protons voisins. Les interactions dipolaires
sont controlées par la distance entre 2 spins en interaction et 1’orientation de cette paire de
spins par rapport au champ magnétique principal By L’amplitude de I’interaction dipolaire
moyenne va donc fluctuer dans le temps sous I’effet des réorientations moléculaires subies par
les protons, porteurs des spins. La dynamique du systéme polymére étudi¢ va donc moduler
I’amplitude des interactions dipolaires et donc leur efficacité a faire relaxer 1’aimantation
transverse des spins nucléaires des protons. Donc la relaxation de I’aimantation transverse
d’un systéme polymere est un bon outil pour sonder la dynamique d’un milieu polymeére.

La relaxation de I’aimantation transverse des protons se caractérise par un temps de relaxation
noté T,. On peut montrer que, plus la dynamique du systéeme polymere est lente, plus le temps
T, de relaxation de I’aimantation transverse est court. Ainsi pour un polymere a I’état vitreux,
les temps de relaxation T, sont typiquement de 1’ordre de la dizaine de microseconde, alors
que pour un polymere a 1’état liquide, le temps T, est de I’ordre de la ms.

Dans le domaine de température correspondant au régime caoutchoutique, la relaxation
transverse d’un élastomere est controlée par les contraintes topologiques qui limitent les
mouvements des chaines polymeres c'est-a-dire les enchevétrements et les points de
réticulation. Le temps de relaxation T, des protons d’un systéme polymere est donc fixé dans
le régime caoutchoutique par la température a laquelle on observe la relaxation de
I’aimantation et la densit¢é en contrainte topologique (enchevétrements et points de
réticulation). Donc, a température constante, la relaxation de 1’aimantation transverse
d’¢lastomeres de méme nature chimique mais de densité de réticulations différentes dépendra
uniquement de la distance entre points de réticulation.

Nous allons utiliser cette propriété pour estimer le taux de réticulation des matrices
¢lastomeres de nos matériaux renforcés.

Des études précédentes [14, 15, 16, 17] ont montré que dans un ¢élastomere renforcé étudié a
des températures trés supérieures a sa température de transition vitreuse, on peut distinguer
deux types de dynamique de chaines :

- Des chaines immobilisées a la surface de la particule, dont I’aimantation relaxe trés
rapidement (T, = 10 ps)

- Des chaines trés mobiles dont I’aimantation transverse relaxe lentement (T, = 100 ms).
Ces chaines sont situées loin de la surface des particules. Leur temps de relaxation T,
est fixé par tous les contraintes topologiques s’exercant sur elles : les enchevétrements,
les points de réticulation directs entre chalnes polymeres et les points de réticulation
supplémentaires induits par des interactions attractives existant entre la matrice
¢lastomeére et les particules.

En déterminant le temps de relaxation T, des chaines mobiles dans nos élastomeres renforcés,
et en le comparant au temps de relaxation T, de la matrice élastomeére non renforcée, nous
pouvons donc en déduire le taux de réticulation supplémentaire induit par les interaction
attractives existant entre les chaine polymeres et la surfaces des silices. Cette densité de
réticulation interfaciale renseigne donc sur la force des interactions aux interfaces
particules/matrice. Pour réaliser cette étude nous caractériserons donc dans un premier temps
I’évolution du signal RMN a haute température (T = T, + 80°C, soit T = 100°C) sur la matrice
pure en fonction de son taux de réticulation. Puis, dans une deuxiéme étape, nous mesurerons
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la réponse de nos ¢lastomeres renforcés. .Nous nous concentrerons dans cette partie sur le
signal mesuré aux temps longs, qui est caractéristique de la dynamique de la phase
¢lastomeére, située loin des particules. Plus précisément, nous comparerons la forme du signal
a celle mesurée sur la matrice pure référence contenant le méme taux d’agent de réticulation
que le matériau renforcé. On en déduira ainsi le taux de réticulation effectif de la matrice dans
nos échantillons renforcés. L’écart entre le taux de réticulation effectif et celui fixé par la
concentration en agent de réticulation introduit avant 1’étape de polymérisation est un bon
indicateur de la force des interactions particule/matrice.

ll.2.1 Réponse d’une matrice non renforcée en fonction de sa densité de
réticulation

Pour mesurer la relaxation transverse de l’aimantation des protons, nous utilisons une
séquence d’écho de Hahn.
A haute température, la relaxation de 1’aimantation vérifie la loi suivante :

M@)y=M O.exp(_ /sz Equation ITI-1

Avec T, le temps caractéristique de la relaxation.
Dans la zone d’¢lasticité caoutchoutique, le temps caractéristique T, est controlé par la densité
de contrainte topologique telles que les enchevétrements et les points de réticulation.
D’apres la relation III-1 il est donc possible de superposer les courbes de relaxation mesurées
sur deux ¢lastoméres de nature chimique identique qui ont des densités de réticulation
différentes. Pour cela il suffit de recaler les échelles de temps d’un facteur tenant compte des
variations de T».
Ainsi,

M, tT,,/T,,)=M,(t) Equation I11-2

On peut alors définir le facteur de glissement A :

A= r,, /T, .Equation ITI-3

On a donc la relation M,(t.A)= Mp(t).

Nous avons déterminé les facteurs de glissement A pour des matrices de poly(acrylate
d’¢éthyle) ayant des densités de réticulation différentes.

Nous avons réalisé pour les mesures RMN 'H avec un spectrométre travaillant a une
fréquence de 300 MHz.

La figure III.1 représente I’évolution de 1’aimantation transverse, mesurée a Tg + 80 en
fonction du temps de relaxation T pour des matrices ¢lastomeres avec différentes densités de
réticulation. Ces courbes ont 1’allure suivante :
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Figure IIL.2 : Mesure de I’aimantation en fonction du temps de relaxation pour des poly(acrylate d’éthyle)
a densité de réticulation variable, T = 100°C

Nous vérifions que 1’application du facteur A sur I’échelle des temps permet de superposer des
courbes d’aimantation mesurées sur des matrices ayant différents taux de réticulation.

15
. O PEA 0.0% réticulant
6- ® PEA 0.3% réticulant
) _ 1 PEA0.6% réticulant
N o B PEA 1.3% réticulant
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Figure II1.3 : Mesure de I’aimantation en fonction du temps de relaxation corrigé du facteur de glissement
pour des poly(acrylate d’éthyle) a densité de réticulation variable, T = 100°C

lll.2.2 Etalonnage du taux de réticulation

On peut ainsi tracer 1’évolution du facteur de glissement en fonction de la densité de
réticulation d’une matrice poly(acrylate d’éthyle) (cf. figure 111.3).

Cette mesure nous permet également de regarder 1’effet de I’introduction de solvant lors de
I’étape de polymérisation sur la réticulation effective de nos systemes. Nous montrons ainsi
que les matrices synthétisées en présence de solvant n’ont pas un comportement en fraction de
réticulant strictement identique a celle synthétisée sans solvant. Pour obtenir le méme type de
comportement il aurait également fallut modifier le taux d’initiateur en méme temps que le
taux de réticulant. Cependant la matrice que nous synthétisons a 1.0 % de réticulant en
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présence de solvant a le méme comportement vis-a-vis de la sollicitation RMN qu’une
matrice synthétisée en solvant a 0.3 % de réticulant.

51 —e— Sans solvant
—A— Acétone (1/1, wiw)
—o— Méthanol (1/1, w/w)

% Bd

Figure II1.4 : Facteur de glissement en fonction du taux de réticulant initialement introduit

Ces courbes nous serviront par la suite de courbes étalons pour déterminer la densité de
réticulation effective de la matrice élastomere dans les échantillons renforcés. Nous pourrons
ainsi évaluer le nombre de points de réticulation supplémentaire induit par les interactions
particule/matrice. Nous obtiendrons ainsi une estimation relative de la force d’interaction
existant aux interfaces pour chaque type de greffon.

l11.2.3 Mesure du taux de réticulation induit par I'interaction
particule/matrice

Meéthodologie

La réponse typique mesurée sur nos différents ¢lastomeres renforcés a T = 100°C est la

suivante :

MIST TPM 30
T=100°C, ¢, =0.202, R =27 nm

1
9+
8-
7
6

—— mesure RMN
— fit des temps longs

0.1
Q-
8-

I I I I
500 1000 1500 2000

T (us)
Figure IIL5 : Mesure de la relaxation de ’aimantation pour I’échantillon MIST TPM 30 a 100°C
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T50/F1 C8TES 52
T=100°C, ¢, =0.369, R =43 nm
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| | | |
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Figure II1.6 : Relaxation de I’aimantation pour un échantillon T50/F1 C8TES 52 a 100°C

Ces courbes montrent bien I’existence de deux populations de protons quel que soit le type de
greffon. Ces deux populations se distinguent par des temps de relaxation T, différents. On ne
s’intéressera, dans cette partie du travail, qu’a la réponse mesurée aux temps longs,
puisqu’elle correspond a la contribution de la phase polymere située loin des particules, qui
est a I’état caoutchoutique dans 1’¢lastomere renforcé. Le signal mesuré aux temps courts sera
analysé ultérieurement dans le chapitre 3.

Aux temps longs, I’aimantation transverse décroit selon la loi exponentielle, déja observée sur
les matrices ¢lastomeéres non renforcées. On peut donc décrire cette partie du signal par la
relation :

A T>200us, M, (1) = A.exp(_ /TLJ

2
Avec T," le temps de relaxation de la phase élastomére présente dans un matériau renforcée.
A donne la fraction volumique occupée par cette phase €¢lastomere dans I’échantillon a la
température de mesure.

En comparant le temps de relaxation T," a4 ceux mesurés sur les matrices non renforcée
référence a différents taux de réticulation, on peut déterminer le facteur de glissement A pour
chaque matériau renforcé. En reportant sa valeur sur les courbes étalons présentées figure
II1.4, on estime ainsi le taux effectif de réticulation de la matrice élastomére dans un
échantillon renforcé.

I1l.2.4 Résultats

Pour tous les échantillons renforcés étudi€s dans ce travail, nous observons que la densité de
réticulation effective est supérieure a celle de la matrice non renforcée référence.

Dans le cas des systémes IC°, les greffons TPM créent des liaisons covalentes avec la matrice
acrylate. Le taux de réticulation effectif mesuré sur ces matériaux est donc controlé par le
nombre de liaisons covalentes reliant les particules et la matrice, c'est-a-dire par le taux de
greffage des particules.

? IC = systéme a interactions covalentes particules/matrice
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Pour les systémes INC*, I’excés de densité de réticulation que I’on détecte indique que des
interactions attractives existent entre la surface des silices et les chaines polymeéres. Or, les
simulations numériques ont montré qu’il était possible d’avoir une interaction entre les sites
OH libres en surface et le poly(acrylate d’éthyle). Pour ces matériaux, la densité de
réticulation effective est donc reliée au nombre de sites accessibles en surface de la silice.

Nous avons tracé la variation du taux de réticulation effectif mesuré sur nos différents
¢lastomeres renforcés en fonction :
- Du nombre de greffon par unité de volume d’¢lastomere renforcé, 3.0, I/R (pour les
greffons réactifs engageant des liaisons covalentes)
- Du nombre de sites OH résiduels par unit¢ de volume d’¢lastomére renforcé

3.0v.(8-)/R pour les greffons inertes.

2.0 —
1.5 —
c
9
©
=
3 1.0 0 ® MIST TPM
g ¢ T50 TPM
q H T100 TPM
= 05— O T30 C8TES Me
' O T30 C8BMES Me
<& T50 HMDS Me
<« Matrices initiales
0.0
| | | | | | 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

3.¢,.I/R ou 3.9,.(8-T)/R

Figure II1.7 : Evolution du taux de réticulation en fonction de la surface développée corrigée du nombre
de site d’interaction

Sur la figure I11.6 on remarque que I’introduction de silices recouvertes de greffon réactif
(TPM) entralne une augmentation de la densité de réticulation bien plus importante que
I’ajott de silices greffées avec des silanes non réactifs du type HMDS ou C8TES.

Les greffons C8TES et HMDS ne sont pas non plus totalement équivalents. Plus le silane est
court (HMDS), plus le taux de réticulation effectif de la matrice élastomere est important. Ce
résultat est cohérent avec les résultats obtenus par simulation numérique montrant que les
silanes longs peuvent s’étaler sur la surface de silice et rendre le nombre de sites
d’interactions accessibles plus faible. Pour asseoir cette hypothése il faudrait réaliser des
simulations numériques sur des silices grefféees HMDS et C8TES.

l11.2.5 Bilan RMN

La relaxation de I’aimantation transverse 'H permet de caractériser ’élasticité entropique de
la matrice ¢lastomere située loin des particules de silices. Nous avons ainsi déterminé
I’augmentation de densité de réticulation induite par 1’ajout des particules de silices greftée.
Cette caractérisation montre que la force des interactions particule/matrice varie selon la
nature et la longueur du greffon

4 N L. . . .
INC = systéme a interactions non-covalentes particules/matrice
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L’ajout de silices greffées avec des silanes (TPM) capable de créer des liaisons covalentes
avec la matrice élastomere entraine une augmentation plus nette de la densité de réticulation.
Les interactions particules/matrice sont donc plus fortes dans les matériaux renforcés IC.

11 existe également une différence légere entre les greffons non covalents selon leur taille. Les
interactions sont moins fortes lorsque les silanes sont longs (on passe d’un seul CHj3 pour le
HMDS a un chaine alkyl en Cg pour les C8TES et C8MES). D’apres les simulations
numériques, cette différence serait due au fait que les silanes longs s’écrasent sur la surface
des silices et empéchent le polymeére d’entrer en interaction avec un nombre de site OH plus
grand que 1.
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lll.3 Gonflement maximum a I’équilibre des élastomeres renforcés

Lorsque I’on ajoute du solvant & une matrice ¢lastomere celle-ci gonfle et on peut ainsi définir
V

polymére + I/solvamt

v

polymere

un taux de gonflement maximum Q mesuré a 1’équilibre par : Q =

Le gonflement dépend fortement de la densité de réticulation de la matrice et de 1’affinité
entre le polymere et le solvant :

- Le gonflement est plus important dans le cas de matrice faiblement réticulée

- Le gonflement diminue lorsque 1’affinité du solvant avec le polymére diminue
Lorsque I’on rajoute des charges dans la matrice, le taux de gonflement observé dépend
fortement de ’interaction entre la particule et le polymere. On peut ainsi rencontrer deux cas
de figure : soit la matrice polymere adhére a la surface de la particule, soit au contraire le
polymere se décolle de la surface. Ces deux situations sont représentées sur le schéma
suivant :

Etat initial Gonflement sans adhésion Gonflement avec adhésion

Ry : le rayon d’une A.Ro, A.1o Ry, 1o
sphére de polymere
autour de la particule
ro: le rayon de la
particule

Lorsqu’il y a adhésion forte du polymeére sur la surface de la particule, celle-ci impose des
conditions aux limites restrictives pour le gonflement. Si on décrit le gonflement d’une
couche de polymeére de rayon initial Ry entourant une particule de rayon ry, le polymere situé a
la surface de la particule a un déplacement nul. Ceci induit une restriction au gonflement de la
phase polymere.

Dans un modele simple, Berriot et al [2] fait une analogie avec la déformation d’une sphere
creuse sous I’effet d’une pression intérieure. Il prédit la relation suivante entre le gonflement
de I’¢élastomere renforcé et celui de la matrice non renforcée :
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3

30,7 J1-v)
2(1-2v)+(1+ V){O'%‘(l +1/7,) )J

0 -9 Equation IT1-4

Avec v le coefficient de Poisson associ¢ a notre polymére gonflé de I"ordre de 0.33, ¢ la
fraction volumique de silice et Q,, le gonflement de la matrice au méme taux de réticulation.
Ce type de gonflement est celui le plus généralement rencontré. Nous pouvons ainsi le
retrouver dans des études menées par Lapra [18], Clément [19] ou Berriot [2].
Cela correspond a des échantillons renforcés dans lesquels :

- Il existe une liaison covalente particule/matrice dans le cas de J.Berriot

- Il existe ou non une liaison covalente particule/matrice dans le cas de A.Lapra et

F.Clément.

Lorsque le polymere n’adhere pas a la surface de la particule, la couronne de polymeére ne
subit aucune restriction de gonflement. Son taux d’extension est égal a A = Qn'”. Et ici, la
couche de polymeére située a la surface se déplace de ce méme facteur A. Cette couronne de
solvant s’intercale entre la particule et la matrice de polymere gonflé. On en déduit que le taux
de gonflement de la phase polymeére est :

0=0, -(1 + ¢) Equation III-5

Ceci correspond a ce qui est observé par Berriot et al sur des systémes ou le polymere
n’engage pas de liaisons covalentes avec la surface de la particule.

Le taux de gonflement des échantillons renforcés renseigne donc sur I’état de la matrice en
présence de la silice. Cette mesure doit permettre de différencier facilement les échantillons a
forte adhésion particule/matrice — ceux renforcés par des silices greffées TPM par exemple —
et les élastomeres ou I’adhésion est plus faible — ceux renforcés par des silices greffées par un
silane non réactif de type C8TES par exemple.

Nous allons donc utiliser cette sonde pour caractériser les interactions particules/matrices dans
nos différents systemes.

11.3.1 Protocole de mesures et équations

Protocole expérimental

Un bon solvant du poly(acrylate d’éthyle) est utilisé pour gonfler nos matériaux. Des
échantillons circulaires de 8 mm de diamétre sont découpés dans la masse de I’élastomere.
L’échantillon est placé dans un « panier » fabriqué en papier filtre dans lequel il peut bouger
et gonfler librement. Ceci permet d’éviter toute perte de matiere liée a une fragilité¢ de
I’¢élastomere renforcé. L’ensemble est immergé pendant 2 semaines dans ce bon solvant, avec
2 changements de bain.

A la fin de ces deux semaines 1’échantillon est sorti et pesé. Puis nous évaporons sous vide a
100°C le solvant et nous réalisons une nouvelle pesée.

Pour chaque échantillon deux mesures sont réalisées. Si elles concordent la mesure est
validée.

Dans le cas ou 1’adhésion entre la particule et la matrice est faible, I’affinité du solvant avec la
surface des particules peut influencer le taux de gonflement final. Nous avons donc utilisé
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deux bon solvant de la matrice PEA : le chloroforme et le toluéne. Le premier ayant une
bonne affinité avec la surface de la silice et le second une moins bonne affinité.

Taux de gonflement et fraction de gel

Le taux de gonflement de la matrice dans 1’échantillon renforcé est défini comme le taux
d’expansion de 1’espace occupé par le poly(acrylate d’éthyle) dans 1’échantillon. La masse
avant gonflement m;, la masse gonflée m, et la masse seche m; permettent de le définir

comme suit :
(mf—ml..fl)m)/ +(mg—m7
Vg Pris Pcuci,

0=-"%= (mf —— ) Equation I11-6

pPEA
Ou V, et Vi désigne I’espace occupé par les chaines de polymeére a 1’équilibre de gonflement

et a I’¢état final sec. L’espace occupé par le réseau gonflé est supposé étre la somme du
volume du polymeére et du volume du solvant absorbé par le réseau.

On peut également a partir de la masse initiale et de la masse séche de déterminer le taux de
chaines libres dans 1’échantillon.

m, —m, ®

G= " Equation I11-7

(1-®, )m,

Ou my et m; sont les masses initiales et seches aprés gonflement et ¢y, la fraction massique de
silice.

111.3.2 Etude de I’élastomeére

111.3.2.1 Gonflement avec le chloroforme

Avant de procéder a 1’¢tude des échantillons renforcés il est important de mesurer le
gonflement de la matrice non renforcée en fonction du taux de réticulation. Puis nous
regarderons 1’évolution du taux de gonflement des matériaux renforcés avec la fraction de
silice et le type de greffon fixé a la surface.

Etude de la matrice pure

L’étude de la matrice pure a deux objectifs :

- Caractériser I’évolution du gonflement en fonction du taux de réticulation. Cette
analyse va nous permettre d’avoir un point de départ pour I’analyse du gonflement des
¢lastomeres renforcés

- Comparer le gonflement d’une matrice polymérisée en présence de solvant a celui
d’une matrice synthétisée sans solvant.

La représentation suivante donne le taux de gonflement Q,, en fonction du taux de réticulation
effectif mesuré par RMN 'H.
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Figure IIL1.8 : Mesure du taux de gonflement en présence de chloroforme pour des matrice poly(acrylate
d’éthyle) synthétisée a des densité de réticulation variable en présence de solvant ou non

A partir de cette courbe d’étalonnage nous allons pouvoir déterminer le gonflement de la
matrice équivalente dans nos €élastomeres renforcés.

Sur la figure II1.10, nous comparons également le comportement de la matrice synthétisée en
présence de solvant et celle synthétisée sans solvant. Cette figure représente 1’évolution du
taux de gonflement en fonction de la densité de réticulation effective mesurée par RMN. Nous
notons que les comportements des deux matrices ne sont pas identiques. A méme densité de
réticulation les matrices synthétisées en présence de solvant ont un taux de gonflement
supérieur a celui des matrices polymeres synthétisées sans solvant. Le réseau élastomere est
donc légerement plus lache. Cette différence de comportement peut étre également imputée a
la modification des constantes de réaction du monomere avec le réticulant et I’initiateur en
présence de solvant, une simple modification du taux de réticulant ne permet pas d’obtenir le
méme réseau ¢lastomére. Dans la suite de I’étude nous allons comparer le gonflement Q des
¢lastomeres renforcés a celui de la matrice au taux de réticulation équivalent, Q.

Etude des échantillons renforcés

Nous avons mesuré le taux de gonflement de nos échantillons renforcés. Pour représenter

I’effet li¢ au type de greffon nous avons choisi dans un premier temps de représenter Q/Q en

fonction de la fraction volumique de silice. Q étant le taux de gonflement de 1’¢lastomere
renforcé et Qn le taux de gonflement de la matrice non renforcée équivalente, c'est-a-dire
présentant la méme densité de réticulation et synthétisée dans les mémes conditions (avec ou
sans solvant).

Les résultats présentés figure II.10 permettent de mettre en évidence les différences de
comportement associées a la nature du greffon :
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Figure II1.9 : Taux de gonflement en présence de chloroforme en fonction de la fraction volumique de

silice
Pour une méme taille de silice, le taux de gonflement observé dans le cas d’interaction
covalente est toujours inférieur a celui des systémes a interactions non covalentes.
On peut noter que le gonflement dans le cas des systémes IC’ le taux de gonflement observé
est toujours inférieur a celui de la matrice. Il décroit lorsque la fraction volumique de silice
augmente.
Dans le cas des systémes INC?, le taux de gonflement mesuré est largement supérieur & celui
observé pour la matrice pure. De plus, le taux de gonflement est toujours supérieur au taux de
gonflement théorique prédit par le modele de F.Lequeux pour un systeme sans adhésion.
La nature de I’interaction particule/matrice influence méme fortement le gonflement maximal
du réseau élastomere. La présence de liaisons covalentes entre la matrice et I’élastomere
limite trés fortement le gonflement. En revanche les greffons non-covalents induisent un
comportement typique d’un gonflement sans adhésion.

Pour comprendre cet impact il est nécessaire de regarder d’autres représentations.

Dans le cas de greffons covalents la limitation du gonflement est induite par les liaisons
covalentes connectant la matrice ¢lastomeére a la surface des particules. Les chaines polymeéres
liées a la surface des particules ne peuvent s’en éloigner. Cette contrainte mécanique est a
I’origine de la restriction du gonflement observée dans ce cas.

Pour ces échantillons la limitation du gonflement est introduite par I’interaction permanente
existant entre la surface de la particule et la matrice, la force de la restriction est donc
directement reliée au nombre de liaisons covalentes aux interfaces dans I’échantillon. 11 faut

* IC = Systémes a interactions particule/matrice covalents
% INC = Systémes & interactions particule/matrice non-covalents
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donc représenter 1’évolution du taux de gonflement en fonction de la variable 3.I".¢,/R qui
représente le nombre de greffon par unité de surface dans les échantillons renforcés IC.

3.0 7 |Gonflement pour les systemes IC|
25 ] ¢ MIST TPM
A T50/1 TPM
20 < T100/2 TPM
S
g 15+
c
0.5 — - - >
0.0
I I I I I 1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
3TI.9,/R

Figure II1.10 : Taux de gonflement, mesuré en présence de chloroforme, corrigé en fonction de la surface
développée corrigée du taux de greffage pour les systémes IC

Sur la figure III.11, on note que 1’ensemble des mesures sur nos systémes d’élastomeéres
renforcés IC se superposent sur une courbe unique. La restriction du gonflement est donc bien
controlée par le nombre de liaisons covalentes reliant la matrice a la particule.

Par ailleurs pour des échantillons renforcés le taux de gonflement dépend également du taux
de réticulation effectif mesuré par RMN comme le montre la figure I11.13 :

25 ] -
- e T100/1 TPM
20— - . O T50/1 TPM ¢~ Liaison covalente
: A o W MISTTPM
AT o * .- A T100/F1 MCSN
. ®oe __---" ,. .
e 1977 - G e _ - o A TS50/F1CBTES | pys d’interaction
o LT - & T30/F1 C8TES
3 Lol T ¢ T30/F1 C8TES
1.0 O-_® O
~~~~~~~~ O
m® Tyg--.-
0.5 " L]
0.0 -
T T T T T T |
0.0 0.5 1.0 15 2.0 2.5 3.0

% réticulation effective

Figure III.11 : Taux de gonflement, mesuré en présence de chloroforme, corrigé en fonction du taux de
réticulation effectif mesuré par RMN

Pour un méme taux de réticulation effective les taux de gonflement des systemes IC sont
nettement inférieurs a ceux des systémes INC. Nous pouvons ainsi prendre 1’exemple
suivant :

Q
Gonflement MIST TPM 25 266
Réticulation effective = 1.5 )
Gonflement T30/F1 C8TES 44 7
Réticulation effective = 1.5
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| Gonflement d’une matrice & 1.5% de réticulant | 52 |

Tableau III-2 : taux de gonflement, mesuré en présence de chloroforme, pour des échantillons a taux de
réticulation effectif équivalent et deux types d’interactions

Le taux de gonflement est donc bien contrdlé par la quantité d’interface introduite dans
I’échantillon pour les systémes IC.

Dans le cas des systémes INC’ nous avons observé que le gonflement se fait sans adhésion du
polymere sur la surface de la particule. Cependant nous ne retrouvons pas les résultats prédits
pas le modele théorique. Les taux de gonflement observés expérimentalement sont supérieurs
ala valeur Q= Qm.(l + ¢v) prédite par le modéle de F.Lequeux.

On peut penser, pour les systémes INC, qu’une couche de solvant s’intercale entre la particule
et la matrice. Cependant lorsque les échantillons sont fortement concentre le solvant ne
permet pas d’arracher totalement les chaines de polymere.

Les liaisons H reliant la particule a la matrice qui ont été mises en évidence par les mesures de
RMN 'H pour les systémes INC, disparaissent en présence de chloroforme dans le cas
d’interactions non covalentes. Jalilian et Alibalei [20] indiquent que le chloroforme peut faire
des liaisons type hydrogene avec de I’acétone comme le montre le schéma suivant :

Schéma II1.12 : Schéma des interactions dans un azéotrope de chloroforme et d’acétone [20]

Notre polymere possede une chimie proche avec son groupe carbonyle. De plus des mesures
d’interactions spécifiques par chromatographie inverse du chloroforme sur la silice montrent
une forte affinité du chloroforme pour la surface des silices. Toutes ces expériences tendent a
montrer que le chloroforme défait les interactions hydrogénes entre les chaines de polymere
et la surface de la silice. Cela explique que I’on observe un gonflement sans adhésion.

Si on suppose un gonflement sans adhésion on peut supposer que le taux de réticulation de la
matrice n’est plus affectée par la présence des charges. Le taux de gonflement de la matrice a
introduire devrait donc étre Q,, = 9.3. On obtient alors :

7INC = Systémes 4 interactions particule/matrice non-covalents
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Figure II1.13 : Taux de gonflement, mesuré en présence de chloroforme, corrigé par la matrice
PEA/solvant correspondante en fonction de la surface développée pour les systémes INC

On peut alors voir que le phénomene est beaucoup plus complexe qu’un simple comportement
sans adhésion sur toute la plage de concentration. En effet, aux faibles concentrations, nous
retrouvons bien le comportement gonflement sans adhésion qui correspond bien au modele de
F.Lequeux en (1 + ¢y). Par contre aux plus forts taux de renfort le rapport Q/Q. devient
inférieur a 1 et traduit une adhésion partielle du polymeére sur la surface. Cependant nous ne
possédons pas assez d’informations pour aller plus loin dans le commentaire de ce résultat.

I11.3.2.2 Gonflement en présence de toluéne

Pour confirmer I’hypothese selon laquelle le chloroforme interagit préférentiellement avec les
surfaces des silices et fait ainsi disparaitre les interactions existant a 1’état non gonflé entre
les chaines polymeére et les particules de silice, nous avons réalisé des mesures de taux de
gonflement en utilisant un solvant ayant moins d’affinité avec la surface de la silice. Nous
avons choisi le toluéne, qui est- comme le chloroforme- également un bon solvant du poly
¢thylacrylate.

La figure II1.16 présente les taux de gonflement obtenus avec le tolueéne, normés par le taux
de gonflement de la matrice non renforcée équivalente.

1.6 77 |exemple de Ia série T50/F1 C8TES|
1.4 —
1.2 ‘\‘A\
A
1.0
£ A
g 0.8 e
e
0.6 - © --CQ . Q..
0.4
0.2 —-| A Chloroforme, Q,, =9.3
0.0 O toluéne, Q,, fonctrion du taux de réticualtion effetcif
T | | | |
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4

0y

74



Chapitre 1 : Synthese, élaboration et caractérisation physico-chimique des échantillons

Figure I11.14 : Variation de Q/Q,, pour deux solvants ayant des affinités avec la silice différentes, mesures
en présence de toluéne et de chloroforme

Les taux de gonflement relatif Q/Q, des ¢élastomeres renforcés INC mesurés avec le toluéne
sont nettement inférieurs a ceux mesurés avec le chloroforme Q/Q, décroit d’ailleurs avec la
fraction de silice mesurée comme pour les systémes IC. Ces résultats montrent qu’en présence
de toluéne, le gonflement est limité par 1’adhésion des chaines en surface de la silice. Cette
mesure montre bien le caractere particulier du chloroforme qui permet d’arracher les chaines
de surface et de rompre ainsi les liaisons hydrogeénes existant préalablement a I’état non
gonflé entre les particules et les chaines polymeres.

111.3.3 Bilan gonflement

Les mesures de gonflement mettent en évidence deux types de comportements selon la nature
du greffon recouvrant la surface des particules et donc la nature des interactions
particules/matrice.

Lorsqu’il existe des liaisons covalentes aux interfaces particule/matrice, le gonflement est
limité par I’adhésion permanente de la matrice élastomere a la surface des silices. Le taux de
gonflement observé est alors inférieur a celui de la matrice. Le taux de gonflement est
controlé par la quantité de liaisons covalente reliant la matrice polymere a la silice.

Pour les systemes dans lesquels les interactions aux interfaces ne sont pas covalentes. le
gonflement dépend sensiblement de ’affinité du solvant utilisé avec la surface des silices.
Lorsque le solvant interagit peu avec la surface des silices, on observe comme pour les
systemes covalents précédents, une restriction au gonflement pilotée par des interactions
hydrogeéne qui assurent une adhésion de la matrice polymere sur la surface des silices. En
revanche, lorsque le solvant utilisé interagit fortement avec la surface des silices, alors, les
liaisons hydrogénes existant initialement entre la matrice polymeére et la surface des silices
disparaissent. La limitation du gonflement liée aux liaisons hydrogénes surface/particule
disparait. Il n’y a plus d’adhésion aux interfaces particule/matrice et I’on observe des taux de
gonflement ¢élevés, typiques d’un gonflement de type « sans adhésion ».

Ces résultats affinent les prédictions de la modélisation moléculaire et les observations faites
par RMN. En outre, ils nous indiquent que I’on peut jouer sur la nature et la quantité de
solvant ajouté pour moduler la force de I’interaction aux interfaces. Nous nous servirons de
cette propriété pour étudier la réponse viscoélastique d’échantillons renforcés dans lesquels il
n’y a pas ou peu d’adhésion entre la matrice élastomere et la surface des silices.
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Partie IV Bilan du chapitre 1

Dans cette partie nous avons décrit une nouvelle méthode de synthése qui nous permet
d’obtenir des échantillons modeles quelle que soit la force de I’interaction particule/matrice.
Ceci a été vérifié en mesurant 1’état de dispersion des particules de silices par diffusion de
neutrons aux petits angles. Nous avons également sondé la nature des interactions entre la
particule et la matrice dans nos échantillons renforcés. Pour cela nous avons mesuré leur
impact sur la réponse entropique des chaines polymeéres en couplant une analyse RMN 1H et
des mesures de gonflement maximum a 1’équilibre.

IV.1 Synthése

Nous sommes désormais capable de fabriquer des échantillons renforcés modéles, c'est-a-dire
ayant des états de dispersion controlés, quelle que soit la nature du greffon fixé en surface des
particules.

Pour des greffons connectés a la matrice par des liaisons covalentes, ceci peut étre réalisé en
utilisant la méthode développée par Ford. La diffusion de neutrons aux petits angles et les
images de cryo-TEM confirment que la dispersion des particules est bonne dans la matrice
polymere. Les images cryo-TEM montrent méme la présence de zones cristallines pour
certains échantillons.

La méthode de Ford n’est toutefois pas applicable pour des greffons ne créant pas de lien
covalent entre la particule et la matrice. Nous avons donc développé une nouvelle méthode
mettant en jeu un co-solvant. Les mesures de diffusion des neutrons montrent dans ce cas un
bon état de dispersion des particules dans la matrice élastomére. Nous avons pu mettre en
évidence des pics de corrélation dans le facteur de structure dénotant le bon état de dispersion
des particules de silice. L’imagerie cryo-TEM montre également que les particules sont bien
dispersées dans la matrice €¢lastomere et que la présence éventuelle d’agrégats est négligeable.

1V.2 Bilan des interactions

La RMN et le taux de gonflement sont des sondes de I’interaction entre la surface de la silice
et le polymére. Un calcul théorique nous permet également de savoir si le polymére interagit
avec une surface de la silice greffée.

En recoupant les résultats obtenus par des simulations numériques, des mesures de relaxation
de I’aimantation transverse des protons et les valeurs de taux de gonflement a 1’équilibre, nous
avons précis¢ la nature de la force de I’interaction particule/matrice existant dans nos
différents échantillons renforcés.

Les greffons covalents créent des interactions fortes ayant une portée a longue distance et
indestructible en présence de solvant D’une part, ces interactions induisent une nette
augmentation de la densité de réticulation de la matrice située loin de la particule qui se
traduit par une accélération significative de la relaxation de ’aimantation des protons de la
matrice ¢lastomere mesurée a haute température. D’autre part, on observe une forte restriction
du gonflement de la matrice polymeére dans les échantillons renforcés. Les liaisons covalentes
assurent une adhésion forte entre la surface des particules et la matrice ¢lastomére qui résiste a
I’ajout de solvant,
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Lorsque les silices sont recouvertes par des greffons n’engageant pas de liaisons covalentes
avec la matrice, les interactions se font via des forces de van der Waals et des liaisons
hydrogénes entre les hydroxyles de surface et la fonction carbonyle (de 1’ester) du PEA. Ces
interactions sont de plus faible portée. En effet ’augmentation du taux de réticulation effectif
de la matrice ¢élastomere située loin des particules est plus faible. Les mesures de taux de
gonflement montrent que ces interactions peuvent étre éliminées en ajoutant un solvant
interagissant fortement avec les surfaces de silices. Elles sont maintenues si on ajoute un
solvant ayant plus d’affinité avec les chaines polymere qu’avec la surface des silices.

Dans nos systémes, il existe donc deux types d’interactions entre la particule et le polymere
qui sont schématisées ci-dessous

Schéma des interactions

1|301ymére d'acrylate d'éthyle 0
TPM | n
9 Hydroxyle non accesible au polymeére
0~ S0 .
H PR m
o oo
T Si__Si___Si
H_ L 0" Yo7 07 N0
? 9
Si Si Si n
\O/ I\O/ 1\0/ ]\O/
Liaisons covalentes Interaction non-covalente — liaisons hydrogene

Nous avons donc fabriqué des systémes renforcés modeles ayant des états de dispersion
similaires pour des interactions aux interfaces particule/matrice de nature et de force variable.
Nous pouvons maintenant étudier le role joué par les interactions particule/surface sur les
propriétés mécaniques de ces élastomeres renforcés.
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Chapitre 2 : Mobilité des chaines de polymeres en présence de charges de silices : mesures RMN et
viscoélastique linéaire et non-linéaire

Introduction

Les différentes études menées sur les €lastomeres renforcés ont montré que les propriétés
mécaniques de ces systemes étaient fortement contrdlées par I’état d’arrangement des
particules dans la matrice et la nature des interactions existant entre la matrice ¢lastomere et
la surface des particules.

Sur des systémes renforcés modeles, J.Berriot [1] a montré dans sa thése que lorsque les
interactions a ’interface sont permanentes —c'est-a-dire assurées par des liaisons covalentes,
alors les propriétés mécaniques des matériaux renforcés sont contrdlées par la dynamique
lente des chaines polymeéres situées prés des particules. Plus précisément, les interactions
fortes existant aux interfaces entrainent la création d’une couche de polymeére vitreux autour
des particules. Son épaisseur est fixée par la force de ces interactions et la température. Pour
un ¢état de dispersion des particules donné, la réponse mécanique du matériau renforcé est
déterminée par 1’épaisseur de la couche vitreuse.

L’objectif de ce travail de thése est de savoir dans quelle mesure ce résultat s’étend aux
systemes dans lesquels les interactions particule/matrice sont plus faibles et non permanentes
— par exemple, de type liaison hydrogéne ou interaction de Van der Waals. Existe —t-il dans ce
cas une couche de polymere vitreux autour des particules. Comment varie son €épaisseur avec
la température ? En effet, lorsque les interactions ne sont plus permanentes, on peut envisager,
par exemple, que la force des interactions particules/matrice fluctue avec la température.

Pour en savoir plus nous avons donc caractérisé la dynamique des chaines polymeéres sur nos
¢lastoméres renforcés modéles par RMN 'H. Ces résultats sont présentés dans la premiére
partie de ce chapitre. Puis nous nous intéresserons dans la deuxiéme et la troisiéme partie a
leurs propriétés mécaniques en régime linéaire et non-linéaire.
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Partie | Caractérisation dynamique prés des surfaces :
1

RMN H
Comme nous 1’avons évoqué plus haut, la relaxation de 1’aimantation transverse des protons
d’un milieu polymere est controlée par la dynamique des chaines. Cette technique permet
donc de discriminer les différentes dynamiques présentes dans un milieu polymeére fortement
hétérogene.
Dans la partie III du chapitre 1, nous avons souligné que I’aimantation transverse de nos
¢lastomeres renforcés contenait deux contributions, controlées chacune par des temps de
relaxation T distincts (cf. figure I11.5 et I11.6 chapitre 1).

109 O MIST TPM 30, T = 100°C
— fit temps longs M = M,,.exp(-t/T,)
0.8
=~ 0.6 7
= %
0.4 —
0.2 —
| | | |
500 1000 1500 2000
T (us)
Figure I.1 : Relaxation de I’aimantation transversale avec le temps de relaxation T pour de la silice MIST
TPM 30

Il existe des chaines polymeéres plutét mobiles, dont 1’aimantation transverse relaxe
lentement. Leur contribution est donc visible aux temps longs. Aux temps courts, cependant,
on distingue la réponse de chaines ayant une dynamique nettement plus lente. L’aimantation
transverse qui leur est associée décroit trés rapidement.

Ce type de réponse est observée fréquemment dans les ¢lastoméres renforees [2, 3, 4].
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Figure 1.2 : Evolution du temps de relaxation en fonction de la distance a la particule (gauche),
représentation de la mobilité des monoméres sur une chaine de polymére prés de la surface (droite) [3]

La contribution visible aux temps longs est imputée aux chaines polymeres situées loin des
particules, qui sont dans un état caoutchoutique. Leur signal de relaxation est donc controlé
par la densité de réticulation des chaines et la température. L’analyse détaillée de cette partie
du signal dans le chapitre I, a permis de déterminer la densité de réticulation effective de la
matrice €lastomere dans nos systémes renforcés. Pour tous les systemes étudiés, elle est
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supérieure a la densité de réticulation de la matrice référence non renforcée. Ce résultat
indique que des interactions attractives existent entre la matrice polymere et la surface des
particules pour tous les échantillons synthétisés dans ce travail. La densité de réticulation
supplémentaire apportée par les interactions particule/matrice, donne une premiere estimation
de la force des interactions existant aux interfaces dans nos matériaux.

La présence d’interactions attractives aux interfaces entralne un ralentissement de la
dynamique des chaines situées pres des surfaces. Cela conduit a I’apparition d’un signal de
relaxation rapide pour 1’aimantation transverse, visible aux temps courts. On appellera dans la
partie suivante cette contribution la « fraction de polymeére solide ». La forme et ’amplitude
de cette contribution renseignent sur la nature des modifications de dynamique induites par
ces interactions particule/matrice sur les chaines polymeéres situées pres des surfaces.

Ainsi, les résultats obtenus par RMN "H par J.Berriot sur des systémes renforcés dans lesquels
les interactions particule/matrice sont assurées par des liaisons covalentes, indiquent que, dans
ce cas, les chaines polymeéres situées pres des interfaces ont la dynamique d’un polymeére
vitreux. Par ailleurs, il a observé que la fraction de polymere a 1’état vitreux augmente
lorsque la température diminue. On peut alors convertir la fraction volumique de polymeére
vitreux en ¢€paisseur de couche de polymere vitreux entourant les particules. J.Berriot trouve
que, pour les systémes renforcés a interactions covalentes aux interfaces, I’épaisseur de la
couche vitreuse varie selon la loi de variation suivante :

e=0. Tg Equation I-1
T-T,
Ou 0 a la dimension d’une longueur. Cette évolution de e, déduite des expériences de RMN
'H, est en accord avec les prédictions du modéle développé par Long et Lequeux, qui propose
I’existence d’un gradient de température de transition vitreuse pour des chaines polyméres en
interaction avec un substrat solide. Pour les échantillons étudiés par J. Berriot, & varie entre
0.5 et 1 nm. Sa valeur est fixée par le taux de greffage des particules de silice insérées dans
I’élastomeére. & augmente lorsque la force d’interaction (c'est-a-dire la densité de points de
réticulation entre la matrice et la surface des particules) augmente.

Qu’en est il lorsque les interactions attractives particules/matrice ne sont plus covalentes et
que leur portée peut varier avec la température ? Nous allons donc dans cette partie analyser
la réponse aux temps courts de I’aimantation transverse mesurée sur nos systémes renforces.
Nous étudierons I’évolution de la fraction de « polymere rigide » avec la température, la
fraction volumique en particule et la physico-chimie des interfaces. Enfin, nous analyserons la
dynamique des chaines polymeéres dans des élastomeres renforcés partiellement gonflés avec
un bon solvant. L’objectif est ici de sonder I’impact de I’ajout d’un solvant sur la dynamique
des chaines situées pres des surfaces des particules.

1.1 Existence d’une couche de polymeére vitreux prés des surfaces

.2 Systémes renforcés de type IC’

Nous retrouvons sur nos systémes IC les résultats de J.Berriot sur des matériaux équivalents.
Comme le montre la figure 1.1, le signal de relaxation de I’aimantation transverse contient
deux contributions :
- une contribution qui relaxe rapidement, visible aux temps courts et qui correspond
aux chaines polymeéres ayant une dynamique lente.

"IC = systémes a interaction particule/matrice covalentes
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- une contribution qui relaxe plus lentement et qui correspond aux chaines polymeéres
situées loin des particules, qui sont plus mobiles car a I’état caoutchoutique.

Nous avons montré dans la partie III chapitre 1 que la relaxation de 1’aimantation de la phase
¢lastomere- visible aux temps longs- se fait selon une loi exponentielle de type :

— t ,

M, .exp — | Equation I-2
T2

On en déduit ainsi la fraction de polymere a 1’état rigide @gyjige présent dans 1’échantillon :

Dyoia=1-Mo". On observe, comme J.Berriot, que cette fraction décroit lorsque la température

augmente :

MIST TPM 30
0, =0.202, Rg; = 13.5 nm

O T=100°C
A T=80°C
T=60°C

| | | |
500 1000 1500 2000
T (us)
Figure 1.3 : Relaxation de I’aimantation transverse avec le temps de relaxation T pour un
échantillon MIST TPM 30 a différentes températures : T = 100°C, T = 80°C et T = 60°C. Les

lignes correspondent aux descriptions théoriques du signal mesuré aux temps longs en appliquant
I’équation 1.3

La fraction de polymere solide ainsi déterminée contient deux contributions :
- Celle des greffons et des groupes éthoxy présents a la surface des particules @, .

- Celle des chaines polyméres situées prés des surfaces @, .

On en déduit donc la fraction de polymeére immobilisé en surface @, ;. :

q)pol.sol. =1- Mz) - q)H Equation 1-3

La fraction de proton provenant des greffons et des éthoxy de surface est estimée a partir des
dosages par analyse élémentaire avant et apres greffage :

D, = N” +N”  EquationI-4

ethoxy greffon

Ou N, e’fhoxy est le nombre de proton par unité de volume apporté par les éthoxy résiduels et
N glfeﬁbn le nombre de proton par unité¢ de volume apporté par le greffon.

H

Nethoxy = S'Na 'IOSiO2 D Si0o, 'V'Cethoxy
Y (j[)SiO2 vV ) Equation I-5
greffon = —347Z’-R ‘Fgreﬁbn
4/3.7.R
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Ou N, est le nombre d’Avogadro, pg,, la masse volumique de la silice (2.05 g.cm?), @ sio, 1a

fraction volumique de silice, C la concentration des éthoxy en surface de la particule, V

ethoxy

le volume de I’échantillon, R le rayon de la silice.

_ ¢C MSi

= . Equation I-6
ethoxy
P 2M. M 5i0,

Ou ¢, le pourcentage de carbone et ¢ le pourcentage de silicium déterminé par ’analyse
¢lémentaire, Mg; et Mc les masses molaires du silicium et de carbone et M, la masse

moléculaire de la silice.

On peut traduire cette fraction de polymeére solide sous la forme d’une épaisseur de couche
vitreuse entourant les particules de silice. Si on suppose que les particules sont isolées et que
les couches vitreuses ne se recouvrent pas, leur épaisseur se déduit de la fraction volumique
de silice ¢y et de celle de polymere solide @, ,, selon la relation suivante :

1/3

1- ,

e=R. (1+—¢.(I) L sol ] —1 | Equation I-7
¢ pol.sol.

Ce calcul est trés simplifié et ne tient pas compte de la possibilité qu’ont les spheres vitreuses

de se recouvrir. On discutera de cette approximation plus tard dans ce manuscrit.

1.3 Systémes renforcés de type INC?

On observe ¢galement la présence d’une fraction de polymere rigide dans des élastomeres
renforcés pour lesquels I’interaction particule/matrice n’est plus assurée par des liaisons
covalentes. Cette observation est valable sur tous les systemes renforcés étudiés avec des
silices recouvertes de greffons non-covalents.

Comme pour les systemes IC, la fraction de polymeére solide diminue lorsque la température

T50/F1 C8TES 44
¢ =0.293, Rg; = 21.5 nm

™
S 017
=
‘7 o T=100°C
A T=80°C
1 o T=60°C
0.01—
| | | |
500 1000 1500 2000

T (us)

Figure 1.4 : Relaxation de ’aimantation transverse avec le temps de relaxation T pour un échantillon
T50/F1 C8TES 44 a différentes températures : T =100°C, T = 80°C et T = 60°C. Les lignes
correspondent aux descriptions théoriques du signal mesuré aux temps longs en appliquant I’équation 1.3

2 INC = systémes 4 interactions non covalentes entre la particule et la matrice polymére
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1.4 Comportement de la fraction solide avec la fraction volumique
de silice

1.4.1 Systémes renforcés IC?

La figure 1.5 présente la variation de la fraction solide en fonction de la fraction volumique en
particules mesurée sur nos systémes renforcés TPM ou les interactions particule/matrice sont
assurées par des liaisons covalentes.

049 O g4 MIST TPM
O Oguige T100 TPM

03 ® ¢, MIST

: * 0, T100

S 0.2
=3
e N
004L~="""" "~
T T T T T T 1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30

0

Figure L.5 : Evolution de la fraction de solide brute ¢4 €t de celle des protons provenant des greffons et
des éthoxy de surface pour les échantillons MIST TPM (@ ¢y éthoxy + greffon, O dggiige =1 — M,") et
T100/1 TPM (@ ¢y éthoxy + greffon, O dggiae = 1 — M) a T =100°C
Nous observons bien une proportionnalité entre la fraction de solide brute mesurée et la
fraction volumique de silice sur toute la gamme de concentration en silice étudiée ici - allant
de 0 a 30 % en volume. Pour information, nous avons ¢galement représenté 1’évolution de la
fraction volumique de protons provenant des greffons et des éthoxy de surface contenus dans
chaque échantillon. Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par J.Berriot sur des

matériaux équivalents.

Pour les autres systémes renforcés, les résultats sont plus complexes. La figure 1.6 présente la
variation observée pour des matériaux renforcés avec des silices T100/F1 greftées MCSNC
sur une gamme de fraction volumique en particule large allant jusqu’ a 40 % en volume. Ce
résultat est typique de ceux observés pour les autres matériaux renforcés INC.

? IC = systémes & interaction particule/matrice covalentes
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Figure 1.6 : Evolution de la fraction de solide 5. (O) et celle des protons provenant des greffons et des
groupes éthoxy (@) de surface pour les échantillons T100/F1 MCSNC a T =100°C

Tout d’abord, on observe que la fraction de polymere solide ®poi 5o = Pyolige — Pu €st non
nulle sur toute la gamme de concentration sondée. Elle est cependant nettement plus faible
que celle mesurée sur des systemes renforcés IC, a méme taille et méme concentration en
particule.

Par ailleurs, on reléve I’existence de deux régimes de variation :
(1) Aux faibles fractions volumiques en silice [0 a 0.25]: la fraction de polymere solide
augmente proportionnellement mais lentement avec la concentration en silice
(2) Aux fortes fractions volumiques (> 0.25) : ®g,jqe augmente fortement avec la fraction
volumique en silice.

Il faut noter que ce deuxiéme régime de variation n’est pas observé avec les systemes IC
précédents. Peut étre est ce du au fait que la plage de concentration en particule accessible
avec ces familles d’échantillons est moins large (®, < 0.3) que celle sondée pour les systémes
a interactions non covalentes.

La frontiere entre les deux régimes de variation se fait pour une concentration critique en
particule ®,°. Sa valeur dépend des caractéristiques des particules : taille, taux de greffage et
nature du greffon. Ainsi la figure 1.7 présente les fractions de polymeres solides mesurées sur
des systemes renforcés avec des silices T50/F1 C8TES
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Figure 1.7 : Evolution de la fraction de solide 5. (O) et celle des protons provenant des greffons et des
groupes éthoxy (@) de surface pour les échantillons T50/F1 C8TES a T =100°C

La fraction volumique critique ®, passe de 0.27 pour les systémes T100/F1 MCSNC 4 0.24
pour les systemes T50/F1 C8TES.

L’existence de deux régimes de variation pour la fraction de polymere solide en fonction de la
concentration en particule met en évidence un phénomene nouveau. Ce résultat expérimental
indique que le ralentissement de la dynamique des chaines situées pres des particules n’est pas
uniquement contr6lé par la force des interactions entre la matrice et les particules. On observe
un ralentissement supplémentaire lorsque la distance entre particules devient inférieure a une
valeur critique qui est fixée par la concentration critique en particules ¢,°. La dynamique des
chaines aux interfaces semble donc dépendre de la distance bord & bord minimale h entre les
particules.

Nous allons dans le paragraphe suivant nous intéresser a 1’évolution de I’épaisseur de la
couche vitreuse en fonction de deux parametres : la température et la distance bord a bord
moyenne h entre premiers voisins.

1.5 Diagramme d’état

A partir des mesures de la fraction de polymeére solide ® on détermine 1’épaisseur de

pol.sol. >
couche vitreuse. On applique pour cela I’équation 1.3 établie en faisant I’hypotheése que les
couches vitreuses sont isolées.

Par ailleurs on a estimé la valeur de la température de transition vitreuse d’une matrice
poly(acrylate d’éthyle) observée par RMN 'H 300 MHz. Pour cela nous avons appliqué la
méthode de McBrierty [6] qui repose sur 1’évolution du temps de relaxation T, de
I’aimantation transverse des protons avec la température. Ce temps varie de plus de une
décade entre un polymeére vitreux et un polymeére a 1’état caoutchoutique. Selon McBrierty, la
T, d’un polymeére correspond a la température a laquelle la valeur de T, est telle que :

(T ) )_l = [(T imlide )71 - (T 2liqmde )jz/ Equation I-8

La valeur de la T, du poly(acrylate d’éthyle) pour la fréquence d’observation associé a la
mesure RMN a été ainsi estimée a 20°C.

La figure 1.8 présente la variation de 1’épaisseur de couche vitreuse mesurée sur différentes
séries de systémes renforcés avec des silices greffées C8TES en fonction de la distance
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moyenne bord a bord entre particule notée h et de la température. La distance moyenne h a été
¢valuée a partir des mesures de diffusion de neutrons présentées dans le chapitre 1.

Cette figure rassemble les résultats obtenus sur des séries d’échantillons renforcés par des
silices greffées C8TES et CEMES de taille différentes allant de 23 a 95 nm de diameétre. Seuls
les échantillons ayant des bons états de dispersions ont été considérés : T30/7 CSMES 44
(équivalent a un C8TES en viscoélasticité¢ et en RMN dans les temps longs), les cinq de la
série T50/F1 C8TES et les trois plus faibles concentrations de la série T100/F1 C8TES. On
observe sur cette figure une grande cohérence entre les résultats obtenus avec différentes
silices greffées.

\
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Figure 1.8 : diagramme d’état de I’épaisseur de couche vitreuse avec la distance entre particules pour des
silices de rayon R compris entre 12 nm et 47.5 nm, TgRMN =20°C

Le diagramme d’état montre I’existence de trois zones principales :
(1) Un régime classique, non confiné de couches isolées, la quantité de polymeére vitreux
est alors proportionnelle a la fraction en silice
(2) Un régime de recouvrement, ou 1’épaisseur de la couche vitreuse augmente lorsque h
augmente
(3) Un régime confiné, ou la couche vitreuse augmente pour des distances entre particules
décroissantes
Zone (1) : Régime dilué (Haute température/grandes valeurs de h)
L’¢épaisseur de la couche vitreuse est indépendante de la distance h. Elle est uniquement fixée
par la température et la force des interactions a I’interface particule/matrice. On est dans un
régime dilu¢ ou les particules entourées de leur couche vitreuse sont isolées les unes des
autres de sorte qu’il n’y a pas de recouvrement partiel des couches vitreuses entre deux
particules voisines. Dans la suite, on notera les épaisseurs mesurées a la température T dans
cette partie du diagramme e(T,h — o).
Zone (2) : régime de recouvrement des couches vitreuses (basse T/faibles valeurs de h)
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Ici, I’épaisseur de la couche vitreuse diminue avec la distance h entre particule. Dans ce
domaine (T, h), on peut imaginer que les couches de polymeére vitreux se recouvrent en partie.
Dans ce régime 1’épaisseur des couches vitreuses est trés importante. Elle peut dans certains
cas ¢tre plus grande que la taille des particules. On peut alors supposer 1’existence d’un
recouvrement partiel des couches vitreuses comme le montre le schéma suivant :

Régime dilué egime de recouvrement

Schéma 1.9 : Schématisation de la couche vitreuse autour de la particule dans le régime dilué (gauche)
et dans le régime de recouvrement (droite)

Le calcul de I’épaisseur e en fonction de la fraction de polymere solide qui a ét¢ développé
plus haut (équation 1.5) en supposant que les couches vitreuses ne se recouvrent pas, conduit a
une mauvaise ¢évaluation de e. Nous avons essayé de déduire avec plus d’exactitude
I’épaisseur de la couche vitreuse a partir de la fraction volumique de polymeére vitreux lorsque
les couches rigides se recouvrent en partie. Nous avons mis au point deux calculs différents
que nous allons maintenant détailler

Premiére méthode : Modele de calotte sphérique et de plus proche voisin

Dans ce modele, on détermine le volume de la calotte sphérique de couche vitreuse qui est
commune a deux couches vitreuses entourant deux particules voisines.

On considere deux particules de rayon Rgior entourées par une couche vitreuse €ypie. La
distance bord a bord entre les deux particules est notée h. Si h/2 < ey, alors les couches
vitreuses se recouvrent en partie. Le volume que chaque couche vitreuse a en commun avec sa
voisine correspond au volume de la calotte sphérique Vs de rayon externe

\/(RsiOZ + evraie)z - (Rsi02 + %)2 et de hauteur evraie - % .

Si une particule a Z voisines a la distance h, alors le volume réel de polymeére vitreux
entourant cette particule est donc : 4?7Z(RSI.O2 +e,..) —ZV.. On peut alors déterminer une
épaisseur de couche apparente définie par :

4_7[ (RsiOZ te, )3 = 477[ (RSiOZ €, )3 —Z Vg Equation 1-9

On en déduit la relation suivante entre I’épaisseur apparente, 1’épaisseur réelle, la distance
bord a bord entre particules h et le nombre de proche voisin Z :

[_25 7 (h=2{e, + Ry, ) 1+ 4e,., + Ry, )+ :.m(— Ry, + (e + Ry, ) )}

apparente 4” R 2
Equation I-10

Pour un rayon de silice de 30 nm, une épaisseur vraie de 10 nm et un nombre de voisin de 2
on obtient 1’évolution de 1’épaisseur apparente en fonction de h présentée sur la figure 1.8
suivante :
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Figure 1.10 : Evolution de I’épaisseur apparente a partir de I’équation I1-6

Le type de comportement observé est trés proche de ce qui est vu expérimentalement dans le
régime de recouvrement. Nous avons utilisé cette équation pour décrire les données
expérimentales. La figure [.11 montre les résultats expérimentaux mesurés a
T — TSN = 40°C pour toutes les tailles de silices mesurées. L’épaisseur vraie a rentrer dans
le modele de calotte sphérique est I’épaisseur mesurée pour les grandes distances entre
particule ou 1’épaisseur ne semble plus trop varier. On trouve donc €yne = 11 nm. Le rayon
moyen des particules varie de 11 a 43 nm. Avec ces paramétres non ajustables on trouve un
nombre de plus proche voisin Z = 1.29 et ’allure de la courbe est la suivante présenté en
hachuré violet sur la figure .11 :

1|T-T,,=40°C

O e(RMN), T =60°C
21 —e=h/2
N Calcule POUN €y = 11 nm

M\
\\\\\\\\\\\\\\\\\ O
Z: . t :2 m
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T T T 1] T T LI I B
2 3 4 5 6789 2 3 4 5 6 78

—©

|

00
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Figure 1.11 : Fit de I’évolution de I’épaisseur mesurée avec la distance entre particules avec I’équation I-6

A partir du rayon de 25 nm et d’une épaisseur vraie de 11 nm supposée nous obtenons le
meilleur fit pour un nombre de plus proche voisin de 1.29. Une légere modification des
paramétres de fit, une augmentation de 1 nm de 1’épaisseur vraie estimée modifie nettement
I’allure de la courbe.

Ce modele ne permet pas de décrire de fagon satisfaisante les résultats expérimentaux. Nous
avons donc testé une deuxiéme approche.

Deuxieme méthode : Modele C.Fretigny basé sur les travaux de Kolmogorov et Avrami

93



Chapitre 2 : Mobilité des chaines de polymeres en présence de charges de silices : mesures RMN et
viscoélastique linéaire et non-linéaire

Le modéle développé pour nous par C.Fretigny pour déterminer 1’évolution de I’épaisseur de
couche vitreuse réellement mesurée avec la quantité de silice, i.e. la distance entre particules,
est basé¢ sur les travaux de Kolmogorov et Avrami [7] pour la cristallisation. Il s’agit de
déterminer dans le cas d’Avrami et Kolmogorov la surface recouverte par des pavés lancés au
hasard sur une surface de taille définie.

Dans notre cas nous supposons une distribution aléatoire des particules de silices de rayon R
entourées d’une couche vitreuse d’épaisseur e dans le volume du matériau. Ceci correspond
aux pavés déposés au hasard du modele d’ Avrami.

Le volume d’objets rigides est noté Voceups , 11 est inférieur ou égal au volume total des sphéres
placées dans un volume total Vi.

Par analogie avec 1’approche développée par Avrami, on va poser que :

occupé

3
——=1—exp| — ¢Si[l + %j Equation I-11

tot

Os; est la fraction volumique de particules de silice introduite.

Si on applique cette relation aux mesures RMN, le volume total occupé Vccupe correspond a la
somme du volume occupé par les particules de silice et du volume de polymere a I’état solide
mesuré par RMN. On en déduit donc la relation :

3
e ,
¢polsol =1- CXp| — ¢S[ (1 + Ej Equation 1-12

— Vsi

On peut donc en inversant cette relation, déduire I’épaisseur e pour la fraction de polymere
solide mesurée par RMN.

e=R 3\/_ lnl(l _ ¢P0;ol )(1 — P )J

Cette €quation est établie en faisant une hypothese de répartition aléatoire des objets durs
(silice + couche vitreuse), c'est-a-dire que les particules peuvent se recouvrir. Or dans nos
¢lastomeres renforcés, il y a une corrélation de position, qui en particulier impose que deux
particules de silice ne peuvent se recouvrir. Seules les couches vitreuses qui le peuvent.
Ceci conduit en particulier a obtenir une épaisseur de couche vitreuse non nulle e, pour des
fraction de polymere vitreux nulle.

In|(1— @ ,
e, = R(3 —M —IJ Equation I-14

—1 |Equation I-13

S1

Donc on va adapter ce modele en soustrayant aux épaisseurs déduites en appliquant la relation
I-13 les valeurs de ey. La figure 1.12 compare les valeurs obtenues par 1’équation 1.3 (en trait
plein) et I.14 (en trait pointillé) :
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Figure 1.12 : comparaison des épaisseurs déduites des mesures RMN [H avec I’approximation de non
recouvrement de couches vitreuses (trait plein) et le modéle de C.Fretigny (trait pointillé) Fit de
I’évolution de I’épaisseur mesurée avec la distance entre particules avec I’équation I-16

Ce modéle prédit des valeurs d’épaisseur supérieures a celle établie en faisant 1’hypothese
que les couches ne se recouvrent pas. Cependant, cela ne permet pas de corriger entierement
le recouvrement des couches vitreuses. Il faudrait pour cela développer un modele valable
pour des fractions volumiques importantes en silice et stipulant une corrélation de position des
centres des particules de silice.

Zone (3) : régime de confinement (haute température/faible valeurs de h).

Dans ce domaine, du diagramme de phase, 1’épaisseur e augmente lorsque la distance h
décroit puis se stabilise a une valeur limite, comme présenté sur la figure 1.13 ci-dessous.

5 T =100°C
47 N T100/F1 C8TES
2 <« T50/F1 C8TES
< T30/7 C8MES 44
——e=h/2
—_~ 2- ——
£
£
(0]
14 [N T
Q-
8- I -|: T
7_
6_
5_
| 1 1 1 1 1 1 LI | 1 1 1 1 1 1 LI |
2 3 4 5 6 7 89 2 3 4 5 6 7 89
1 10 100
h (nm)

Figure 1.13 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la distance entre particule a T = 100°C pour
de la silice greffée C8TES

Cela signifie que I’augmentation de la fraction volumique de polymeére vitreux en fonction de
la concentration en particule est plus importante que celle observée en régime dilué (cf.
domaine (2) sur la figure L.8).
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Dans cette gamme de couples (T - h), la dynamique des chalnes polymére est fortement
ralentie lorsque la distance h est de 1’ordre de 10 fois 1’épaisseur mesurée en zone (1),
e(T, h—e0). Le ralentissement de dynamique supplémentaire observé dans cette partie du
diagramme pourrait étre la conséquence du confinement des chaines polymeéres entre 2
surfaces de silices trés proches. Un tel phénoméne est a rapprocher des fortes augmentations
de Tg observées pour des chaines polymeres insérées dans des pores de petite taille. Par
exemple, une étude [8] a montré qu'un polymére dans des pores de I’ordre de 7.5 nm de
diameétre présentait une augmentation nette de 20°C de la T, pour du PMPS a 1kHz.

On peut déterminer dans le cas des greffons C8TES une distance critique indépendante de la
température (cf. Figure 1.4 et [.13) de I’ordre de 11-12 nm.
L’expression de I’épaisseur de couche vitreuse est donc aussi dépendante de la distance h

g

r-T,

Avec 0 qui dépend de la distance moyenne h entre les premiéres particules voisines. Nous
notons que d varie typiquement d’un facteur 2 entre le régime dilué et le régime confiné.
Nous souhaitons maintenant savoir si un tel diagramme d’état est général et si un régime de
confinement existe pour les systémes ou I’interaction particule/matrice est assurée via des
liaisons covalentes. La figure 1.14 reporte les épaisseurs mesurées pour les échantillons
renforcés avec des silices greffées TPM de différentes tailles. Cette figure montre leur
évolution avec la distance minimale moyenne bord a bord h mesurée par la diffusion
neutronique aux petits angles :

o

entre les particules. On peut proposer une expression du type : e = 0(h).

@)
N o O MIST TPM, T = 5 molécules/nm’
m T50 TPM, I = 3.2 molécules/nm?
n & T100 TPM, T = 5.7 molécules/nm?
— 2+ ¢
(0]
[ |
1_
9_
8 | |
1 1 1 1 I 1 1
6 7 8 9 2 3

10
distance bors a bord (nm)

Figure 1.14 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la distance entre particule a T = 100°C pour
de la silice greffée TPM

Pour chaque série d’échantillon, e augmente lorsque h diminue. Lorsque les particules et la
matrice sont reliées par liaisons covalentes, on reléve aussi un ralentissement de dynamique
supplémentaire lorsque h diminue. Par ailleurs, on observe que pour une méme distance h,
I’épaisseur de la couche vitreuse est d’autant plus forte que le taux de greffage —et donc le
nombre de liaisons covalentes entre particule et matrice- est important. Ce fait expérimental a
déja été observé par J. Berriot sur des systémes équivalents.

Pour isoler la sensibilité de e a la distance h, nous avons normé les épaisseurs mesurées par le
taux de greffage. Nous obtenons les résultats présentés sur la figure 1.15. Les données
mesurées sur différentes familles de systémes renforcés dessinent une courbe unique. L’effet
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du confinement est visible pour des distances inférieures a une valeur critique de 13 nm. Cette
valeur est Iégerement supérieure a celle observée dans le cas du C8TES (= 11 nm).

1_

9-

8_

7_

— 6
(2]

Q 5
3

o 4
o

E 5
o)
€
[
N—

= 2+
~
()

0.1

T=100°C
® MIST

m T50/1
¢ T100/2

1 I 1
9 2 3
10
distance entre particules (nm)

Figure .15 : Evolution de /T avec la distance entre particule a T = 100°C pour de la silice greffée C8TES

ou TPM

Nous pouvons également déterminer le méme type de diagramme pour un systéme IC. Pour
cela, nous avons tracé en fonction de h les épaisseurs mesurées sur les systemes MIST TPM et
T100 TPM , dont les silices ont un taux de greffage proches (I'vist = 5/nm” et I'rig0 = 5.7/nam”
respectivement). Nous avons ajouté les épaisseurs des échantillons de la série TS0 TPM dont
les silices ont un taux de greffage I'rso plus faible, égal a 3.2. Nous les avons normées par le

facteur I'vist / T'rso.

2 |diagramme d'état systéme ICI

—
(T-Tg)/Tg = 0.068

e (nm)

Recouvrement

(T-Tg)/Tg = 0.102

(T-Tg)/Tg = 4171

/M/

Non confiné
1 (T-Tg)Td = 0.205

+
b4
i 4

~(T-Tg)/Th = 0.238

confiné ’s (T-Tg)'Tg =0.273
.
X,X,0,4,0,,0 MSTTPM
X,X,0,A,0,e,0 TI00TPM
X ,X ,¢ ,A ,0 T50TPM
---ee=h/2
1_
T T T T I T T T 1
5 6 7 9 2 3 4 5
10

h (nm)

Figure 1.16 : diagramme d’état de I’épaisseur de couche vitreuse avec la distance entre particules pour des

silices de rayon R compris entre 13.5 nm et 43.5 nm
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On retrouve les trois domaines déja identifiés sur les systémes INC. Donc ce diagramme
d’état est général aux différentes familles d’échantillons renforcés synthétisés dans cette
étude.

I.5.1 Détermination du parameétre § pour les systémes C8TES et
influence de la concentration

On va analyser maintenant la dépendance en température de 1‘épaisseur.

Systemes IC

La figure 1.17 présente I’évolution de e en fonction de la variable Ty/(T-T,) avec T, = 293K
pour les systémes IC. On trouve que e varie linéairement en fonction de T,/(T-T,) suivant la
relation L.15.

w
g

T-T°

g

e=e¢,+ 0. Equation I-15
On peut ainsi déterminer les paramétres e, et O pour les différents systémes IC.
Dans le cas des systémes IC nous notons deux cas de figures :
- Dans le régime confiné, (systémes MIST TPM 30 et 25), ¢y >0et 3 < 1
Dans le régime non confiné, (systéme TS50 TPM 18 et TI00TPM30), ep <0 et & >1
10— O MISTTPM 30, h=5.4nm:2.74 +0.326 T/(T-T,)

& MIST TPM 25, h =6.7 nm : 2.16 + 0.433 T /(T-T,)
g_| A4 TS0TPM18,h=21.5nm: —6.3 +1.84 TJ(T-T,) 2
O
— 6 -
£
£
() 4 —
2 —
0 —

I I I I
0 2 4 6 8 10 12 14

(O] (O]
Ty (T-Ty)
Figure 1.17 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse mesurée par RMN en fonction de la variable
[
%, T“’) pour les syst¢tme MIST TPM 30, MIST TPM 25 et TS0 TPM 18
g

En symbole creux sont représentés deux systeémes dans le régime confiné et en symbole plein
un systeme dans le régime non confiné.
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Systéemes INC
La figure 1.18 montre la dépendance en température des échantillons de la série TS0/F1
CS8TES. Les échantillons les plus faiblement concentrés se situent dans le régime dilué alors
que les plus concentrés sont dans le régime confiné.

20— O Tb50/F1 C8TES 52, h=6.2nnm :0.53 + 0.383 Tg/(T-Tg)

0O T50/F1 C8TES 44, h=9.3nm:-0.8 + 0.585 T /(T-T)
¢ T50/F1 C8TES 30, h=16.4 nm:-2.78 + 0.985 T /(T-T)
15— ™ T50/F1 C8TES 25, h=20.5nm :-3.7 + 1.09 T /(T-T) v
v T50/F1 C8TES 18, h=24.6 nm:-4.1 +1.37 T /(T-T)
_ v
E 10 —
o
5 —
e
0 -
I I I I I I I I
0 2 4 6 10 12 14

Figure 1.18 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse mesurée par RMN en fonction de la variable
[}

& ) pour les syst¢emes T50/F1 C8TES

[
(r-T1
En symbole creux sont représentés deux systeémes dans le régime confiné et en symbole plein
un systéme dans le régime non confiné.

Dans le cas des systemes INC nous notons deux cas de figures principaux :
- Dans le régime confiné, systéme T50/F1 C8TES 52,¢,>0etd<1
- Dans le régime non confiné, systéme T50/F1 C8TES 25 et 18, ¢y <0 et d>1

Il ne semble pas exister de différence nette entre les systemes IC et INC, nous retrouvons
exactement le méme comportement lorsque 1’on passe d’un systéme confiné ou & < 1 et
¢o > 0, au régime dilué (ou non confiné) ou O est plus grand (compris entre 1 et 2) et ey
devient négatif.

Pour comparer les deux systemes nous pouvons par exemple nous placer a distance entre
particules équivalentes. Par exemple pour le systtme T50 TPM 18 et le systeme T50/F1
C8TES 25. Nous voyons alors que le parameétre d’interaction 0 est plus élevé dans le cas d’un
systeme non confiné IC par rapport au systeme INC. Nous voyons également que 1’€paisseur
eo est plus grande pour les systemes IC.

Dans le régime confiné la méme tendance est observée pour 1’€paisseur ey, a savoir qu’elle est
plus importante pour les systemes IC. Par contre la tendance s’inverse pour le parametre
d’interaction 0 dans ce régime confiné, ou d est alors plus important pour les systemes INC.

1.6 Effet de solvant

En présence de solvant un polymeére vitreux voit sa T, décroitre fortement [9] avec la fraction
de solvant.
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L | 1 |

QoS Qo o5 0,20 025
]

Figure 1.19 : Evolution de la température de transition vitreuse du PS en fonction du paramétre &

V
= —p.i Equation I-16
zV, 1-¢

Ou V, et V4 sont les volumes molaires du monomére et du solvant, ¢ la fraction de solvant et
z le nombre de coordination.

On s’attend donc a ce que I’ajout de solvant accélere significativement la dynamique des
chaines polymeres situées preés de la surface des particules. L’introduction de molécules de
solvant dans nos ¢lastoméres renforcés devrait donc entrainer une diminution sensible de la
fraction de polymére rigide détecté par RMN 'H, en particulier pour les systémes dans
lesquels les interactions particule/matrice sont assurées par des liaisons hydrogeénes. En effet,
les mesures de gonflement présentées partie III du chapitre 1 ont montré que les interactions
polymere/matrice disparaissent si on ajoute un solvant ayant une grande affinité avec la
surface des particules. Dans ce cas, nous devrions observer une disparition totale de la couche
vitreuse. En revanche, lorsque la surface des particules a plus d’affinité avec les chaines
polymére qu’avec les molécules de solvant, les mesures de gonflement, présentées
précédemment, ont montré que les interactions polymére/matrice perduraient. Sont-elles
cependant suffisamment fortes pour maintenir I’existence d’une couche de polymeére vitreux
aux interfaces.

Nous avons donc mesuré par RMN 'H la dynamique des chaines polymeéres dans nos
systémes renforcés partiellement gonflés avec du toluéne-dg entierement deutéré. Les mesures
ont été réalisées a différentes températures, prises inférieures a 80°C, température maximale
autorisée, au-dela de laquelle le toluéne s’évapore.

En pratique, I’échantillon gonflé est placé dans une capsule, fermée par du ruban teflon pour
¢viter I’évaporation pendant la durée de la mesure RMN. On mesure la masse de 1’échantillon
gonflé avant et apres la mesure RMN pour vérifier qu’il n’y a pas eu évaporation de solvant
pendant I’expérience. En la comparant a la masse de 1’échantillon sec, on en déduit la masse
de solvant introduite dans 1’échantillon. On peut ainsi déterminer la fraction volumique de
solvant dans 1’échantillon renforcé, qui est donnée par la relation suivante :
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msulva%
p solvant

¢v,mlvam‘ = Equation 1-17

¢m * MER + (l - ¢m ) mER/ + mSOlWV
pSiOZ PEA psulwmt

On peut aussi estimer le taux de gonflement de 1’échantillon. Les résultats obtenus sont
présentés dans cette partie.

.6.1 Systeme renforcé IC

On compare les signaux mesurés sur un élastomére renforcé et la matrice : équivalente a la
méme température et avec la méme quantité de solvant par unité de volume de polymere. La
figure 1.20 présente les résultats sur les deux échantillons a I’état sec et a 1’état gonflé. On a
décalé d’un facteur multiplicatif le signal mesuré sur la matrice. On note que, aux temps
longs, 1’¢lastomere renforcé et la matrice pris dans le méme état ont une aimantation qui
relaxe avec le méme temps T,.Cependant, I’ajout de solvant accélere la mobilité de la matrice
¢lastomere, ce qui se traduit par une augmentation nette du temps T, (facteur 2 pour
I’exemple présenté¢ sur la figure 1.18). Aux temps courts, nous observons toujours une
contribution qui relaxe rapidement. Son amplitude décroit avec la fraction volumique de
solvant puis se stabilise autour d’une valeur non nulle.

13

A MIST TPM Gmax (0.3 toluene)

—— PEA 1.3 % Bd + toluene (0.33 toluene)
¢ MIST TPM

— PEA1.3%Bd

7=
6_
5—

e

= 24

A
0.1
7]
6_

5+ ®

| | | |

500 1000 1500 2000
T (us)

Figure 1.20 : Comparaison de I’évolution de la relaxation de ’aimantation pour I’échantillon MIST TPM
30,et 1a matrice équivalente PEA contenant 1.3% d’agent de réticulation a I’état sec (en rouge) ou gonflé
avec du toluéne deutéré ( en bleu) Le signal de la matrice a été multiplié par un facteur approprié pour le
ramener a la hauteur du signal de I’élastomére renforcé mesuré aux temps longs

Nous avons également étudié 1’évolution de la relaxation de 1’aimantation transverse avec la
température en présence de solvant. Au préalable, nous rappelons, qu’en absence de solvant,
le signal de relaxation de I’aimantation transverse dépend de la température comme illustré
sur la figure 1.21 sur I’échantillon MIST TPM 30.

101



Chapitre 2 : Mobilité des chaines de polymeres en présence de charges de silices : mesures RMN et
viscoélastique linéaire et non-linéaire
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Figure 1.21 : Relaxation de I’aimantation de protons a différentes températures pour I’échantillon MIST
TPM 30 contenant 20% en volume de particules de diamétre 13.5 nm

Nous reportons ici les courbes de relaxation de I’aimantation mesurées en présence de solvant
a différentes températures. Ici la fraction en solvant est 0.335 de ce qui correspond a un taux
de gonflement de 1.5, qui est proche du gonflement maximum a I’équilibre de 2.0 mesuré en
présence de toluéne pour cet échantillon.

19—_: : MIST TPM 30 Gmax T = 80°C a 50°C
LN —¢ T =80°C
™ —=-T=70°C
. —— T =60°C
5 g ——T=50°C

I I I 1
500 1000 1500 2000

T (us)

Figure 1.22 : Relaxation de I’aimantation pour de la silice MIST TPM 30 gonflé au maximum de 1.5 par
du toluéne a différentes température

En présence d’une quantité suffisante de toluéne, la température n’a plus d’effet notable sur la
relaxation de I’aimantation. En particulier, le signal de relaxation rapide visible aux temps
courts n’évolue pas.

On peut donc convertir cette fraction de polymere rigide en épaisseur de couche vitreuse dans
I’échantillon gonflé. Pour cela il faut connaitre la répartition du solvant entre la phase vitreuse
et la phase ¢lastomere. Il existe deux cas limites.

Le premier correspond a une répartition homogéne du solvant dans tout le polymére. La
couche vitreuse est alors dans ce cas composée de polymere et de solvant a I’état vitreux. Si
on suppose que le concentration en solvant est la méme dans la phase vitreuse et dans la phase
¢lastomére, on peut alors exprimer 1’épaisseur de la couche vitreuse en fonction de la
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concentration en particule dans 1’¢lastomere renforcé gonflé. On la note
¢Vg°nﬂé.= Ov/(1-0soivant)- Dans ce cas, si on suppose que les couches vitreuses ne se superposent
pas, I’épaisseur de la couche vitreuse formée de polymeére et de solvant a 1’état vitreux s’écrit
dans ce cas :

= geonte 13 ’
e=R. (1 + W.@mlm]j —1 |Equation I-18
v

On peut envisager I’inverse, c'est-a-dire que la répartition du solvant n’est pas homogene dans
la phase polymeére. Le cas extréme correspond a une couche vitreuse exclusivement constituée
de polymere a I’état vitreux. Le solvant dans ce cas se trouve totalement dans la phase
¢lastomere. Dans ce cas, 1’épaisseur de la couche vitreuse s’écrit en fonction de la fraction
volumique de silice de I’échantillon sec ¢y :

* = pol sol

1/3
1- ,
e=R. (1+ 9, o J —1 | Equation I-19
9,
La figure .23 présente 1’évolution de 1’épaisseur de la couche déterminée sur 1’échantillon
MIST TPM 30 contenant a 1’état sec 20.2 % en volume de particules pour des fractions
volumiques Osolvant Variables. Le tableau ci-dessous donne les fractions volumiques en silice et
les taux de gonflement correspondant a chaque concentration en solvant.
Do uene-ds 0 0.008 | 0.023 | 0.049 | 0.067 | 0.157 | 0.227 | 0.335
Q 1 1.01 1.01 1.03 1.04 1.12 1.18 1.31
@ o 0.2023 | 0.201 | 0.198 | 0.192 | 0.189 | 0.170 | 0.156 | 0.134

Tableau I-1 : Fraction volumique en toluéne deutéré , taux de gonflement et fraction volumique de silice
correspondant pour les mesures de relaxation de I’aimantation transverse des protons réalisées sur
I’échantillon MIST TPM 30

On a tracé 1’évolution de I’épaisseur en fonction de la concentration en solvant QOsolyant. NOUS
avons tracé ces données en considérant les deux limites ci-dessus (équation .18 et 1.19). On
constate que, si on suppose que la couche vitreuse est constituée de polymere et de solvant,
son épaisseur réaugmente lorsque la concentration en solvant devient suffisamment forte. Or,
on observe que la fraction solide dans 1’échantillon renforcé gonflé se stabilise a une valeur
non nulle plancher des les faibles concentrations en solvant. De plus elle est indépendante de
la température. Enfin, les mesures de gonflement maximum a 1’équilibre ont permis de
constater que le toluéne avait peu d’affinité avec la surface des silices. On en déduit que le
toluene ne pénétre siirement pas jusqu’a la surface de la silice. La couche vitreuse serait donc
constituée uniquement de polymere vitreux. Son épaisseur serait donc donnée par 1’équation
1.19.
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Figure 1.23 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la fraction de solvant gonflant

La présence de toluéne ne permet pas de supprimer la totalit¢ de 1’épaisseur de polymere
vitreux. L’épaisseur mesurée pour les plus fortes concentrations en solvant est similaire a
celle mesurée a T — T, =100°C sur I’¢échantillon sec.
On peut reporter les épaisseurs mesurées en présence de solvant sur le digramme d’état e en

fonction de h et de T pour ces échantillons.

24

|diagramme d'état systéme ICI
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Figure 1.24 : diagramme d’état de I’épaisseur de couche vitreuse avec la distance entre particules pour des
silices de rayon R compris entre 13.5 nm et 43.5 nm. En ronds pleins est ajouté la variation de I’épaisseur
de couche vitreuse avec la distance recalculée pour les systémes gonflés par du toluéne.

Nous utiliserons et commenterons ce graphique par la suite.
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1.6.2 Systeme renforcés de type INC

Pour ces systémes, les mesures de gonflement maximum a I’équilibre ont montré que 1’ajout
de tolueéne ne faisait pas disparaitre les interactions polymeéres/particules existant dans le
matériau sec. Les mesures par RMN 'H en présence de solvant confirment ce résultat. En
effet, on observe sur ces échantillons renforcés partiellement gonflés avec du toluéne
I’existence d’une fraction de polymere rigide. La figure 1.25 présente les résultats obtenus
pour des taux de toluéne deutéré croissants avec I’échantillon T50/F1 C8TES 52 contenant
36.9 % en volume de silice a I’état sec.

T50/F1 C8TES 52
T=80°C, ¢, = 0.369, Rg, = 21.5 nm

—— PEA 1.3 % Bd
—— Ogopyant = 0-064

0.1— —— q)solvant =0.123

g: —— q)solvant =0.356

| | | |
500 1000 1500 2000
T (us)

Figure 1.25 : Evolution de la relaxation de ’aimantation pour I’échantillon T50/F1 C8TES 52, pour
différentes concentration en toluéne deutéré. Le signal de la matrice équivalente PEA,a I’état sec ,
contenant 1.3 % d’agent de réticulation est en trait plein rouge .Le signal de la matrice a été multiplié par
un facteur approprié pour le ramener a la hauteur du signal de I’élastomére renforcé mesuré aux temps
longs

Le tableau ci-dessous donne les fractions volumiques en silice et les taux de gonflement

correspondant a chaque concentration en toluéne deutéré. Les valeurs du taux de gonflement

sont a comparer au taux de gonflement maximum a 1’équilibre dans le toluéne qui pour cet

¢chantillon est égal a 2.5 :

Dioluenc-ds 0 0.02 0.038 | 0.064 | 0.123 0.15 0.356
Q 1 1.01 1.02 103 1.06 1.08 1.25

o™ | 037 | 036 | 0355 | 0.345 | 0.323 | 0314 | 0.237

Tableau I-2 : Fraction volumique en toluéne deutéré , taux de gonflement et fraction volumique de silice
correspondant pour les mesures de relaxation de I’aimantation transverse des protons réalisées sur
I’échantillon T50/F1 C8TES 52

La fraction de protons appartenant a du polymeére vitreux diminue puis se stabilise autour
d’une valeur limite. Elle reste important (de 1’ordre de 30% des protons présents dans
I’échantillon) pour le taux de gonflement maximum. On peut la encore supposer que le
toluéne ne pénétre pas jusqu’a la surface de la particule. L’épaisseur de la couche vitreuse se
déduit en appliquant la relation 1.20. La figure 1.23 montre I’évolution de la couche vitreuse
calculée en faisant cette hypothése. Comme vu précédemment avec les systemes IC, la
présence de toluéne ne permet pas de détruire totalement la couche immobilisée en surface
des particules. Le toluéne ne permet pas de rompre les liaisons hydrogeénes de surface
polymere/silice. Le nombre de ces liaisons hydrogenes est suffisamment élevé en présence de
toluéne pour créer une couche de polymere vitreux de I’ordre du nanométre
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N - ¢ équation 1-19 O
3.0 —{[T50/F1 C8TES 52, toluéne-dg o équation 1-20
T=80°C
2.5 Qpax, crct, = 7-8
Qmax, toluéne =4.0
= 1<Q<15
E 2.0 -
(0]
1.5
@) .
s O = Epaisseur 100°C,
? R faibles concentrations
1.0 o . .

*
I I I I I I I I
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35

¢so|vant

Figure 1.26 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la fraction de solvant gonflant

Nous pouvons également tracer sur le diagramme d’état e(T,h) I’évolution de 1’épaisseur en
fonction de la distance moyenne entre les premiers voisins dans le matériau gonflé.

Pour déterminer la distance entre les particules dans nos systemes gonflés nous supposons que
tous les systémes T50/F1 C8TES présentent le méme type d’organisation quelle que soit la
concentration en solvant.

Nous pouvons donc a partir des mesures de neutrons déterminer 1’évolution de la distance en
fonction de la concentration en silice. On utilise alors cette équation avec les fractions
volumiques de silices dans les échantillons gonflés pour déterminer la distance moyenne entre
les particules :

4

|diagramme d'état systéme INC| 4
q > ,0,A,0,v ,0O, < T30/7C8MES 44 (T-Tg)/Tg = 0.0684
> ,®,A ,e VvV ®m,6 <« T50/F1C8TES a @
| 4, @, %, X, 4 @, TI00/F1 C8TES (T-Tg)Tg/ = 0.102
O T50/F1 C8TES + toluéne
(T-Tg)/Tg = 0.137
++
10—
o
o
7
o
T 5
£
0] 41 < X
3
—s (T-Tg)/Tg = 0.171—%——
pa)
2
v pa)
¥ v (T-Tg)/Tg=0.205—m@
1- —a (T-Tg)Tg = 0.238—>——
o
pa)
84 < (T = .
7] +—< - (I-Tg)Tg 0.i73
6 H
5_
| T T T T T T T T | T T T T T T T T |
2 3 4 5 6 7 8 9 2 3 4 5 6 7 8 9
1 10 100

h (nm)

Figure 1.27 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse en fonction de la distance entre particules pour
un systéme T50/F1 C8TES gonflé par du toluéne (T = 80°C) et I’ensemble des systémes C8TES non
gonflés (T = 100°C et T = 80°C)
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Au taux de gonflement maximum, ’épaisseur de la couche vitreuse est similaire a celle
mesurée a 90°C sur des échantillons ayant une fraction volumique en silice équivalente a celle
de I’¢échantillon gonflé.

1.7 Bilan des mesures RMN

Les mesures de relaxation de 1’aimantation transversale avec le temps de relaxation mettent en
évidence I’existence de deux populations bien distinctes de chaines polymeéres quel que soit
le type d’échantillon. Nous montrons ainsi que pour des interactions attractives de forces
différentes, il existe toujours une couche immobile en surface de la particule.

Nous avons également montré que 1’épaisseur de la couche vitreuse est fixé a la fois par la
force et le nombre d’interaction existant aux interfaces particules matrice mais aussi par la
distance minimale h bord a bord entre premiers voisins. Nous avons construit un diagramme
d’état donnant 1’évolution de 1’épaisseur de la couche vitreuse avec la distance moyenne entre
particule et la température. Ce diagramme d’état est constitué de trois domaines:
(1) Régime dilué, correspondant au domaine (Haute température/grandes valeurs de h) ou
I’épaisseur de la couche n’évolue pas avec la distance minimale entre particules.
(2) Régime de recouvrement, c’est a dire le domaine (basse T/ faibles valeurs de h), ou il
y a une décroissance de la couche vitreuse avec la diminution de distance
(3) Régime confiné domaine des (hautes températures/faibles h).ou I’épaisseur de couche
vitreuse augmente alors que la distance entre particule diminue
Ce diagramme d’état montre pour la premiere fois que la distance a la particule influence la
dynamique des chaines polymeres. Il est général aux systemes IC et INC. La nature des
interactions ne joue que sur les valeurs absolues des épaisseurs et les valeur des parameétres
température ou distance h auxquelles on passe d’un régime a un autre.
L’évolution de la couche vitreuse avec la température est donc plus complexe qu’initialement
prévue par le modele Long et Lequeux [5] ou Long et Merabia [10]. L’épaisseur évoluerait

selon la loi suivante :
@

e=¢e,+0(h) — Equation 1-20

&
T-T,
Ou, e dépend de la nature des interactions aux interfaces.

Lorsque I’on ajoute un bon solvant du polymeére qui a peu d’affinité avec la surface des
particules, le solvant ne pénétre pas jusqu’a la surface de la particule. La premiere
conséquence est que pour les systemes INC, la présence de solvant ne détruit pas les liaisons
H existant entre le polymere et la surface pour ces systeémes. La deuxieéme conséquence est
qu’il n’y a pas de destruction totale de la couche vitreuse mesurée a sec, y compris pour des
concentrations en solvant correspondant au taux de gonflement maximum a I’équilibre de

I’élastomeére renforcé.
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Partie Il Propriétés mécaniques dans le domaine linéaire

Les mesures de RMN 'H présentées dans la partie précédente de ce chapitre ont montré que,
dans tous les échantillons que nous avons synthétisés, les interactions particule/matrice
ralentissent sensiblement la dynamique des chaines polymere situées pres des interfaces. On
observe ainsi pour tous nos systémes renforcés une couche de polymeére rigide entourant les
particules. Les expériences RMN ont par ailleurs montré que 1’épaisseur de cette couche varie
de fagon subtile non seulement avec la température mais aussi avec la distance entre particule.

Nous allons donc maintenant caractériser les propriétés mécaniques de nos élastomeres
renforcés dans le régime linéaire. Pour chaque nature d’interactions aux interfaces, nous
avons mesuré les variations de comportement en fonction :

- De la température

- De la fréquence d’observation

- De la taille des particules et de leur concentration.

1.1 Systémes renforcés IC

La dépendance en température et en fréquence du comportement viscoélastique de tels
échantillons a déja été en partie décrite dans sa thése par J.Berriot pour des températures T >
T, + 50 K et pour des fractions volumiques de particules inférieures a 0.2.

Dans ce travail nous avons étendu 1’analyse des propriétés mécaniques de ces systémes aux
basses températures : T, — 40 K < T <<T, + 50 K. Les détails du protocole expérimental que
nous avons utilisé pour réaliser ces mesures sont donnés en annexe 6 pages 203-204.

I.1.1 Préambule : définition des différents renforcements et protocole

La notion de renforcement est généralement associée a 1’amélioration des propriétés
mécaniques d’usage tel que l'usure. Dans cette ¢tude nous allons également parler de
renforcement mais dans le cadre de propriétés viscoélastiques. Nous avons donc défini trois

renforcements :
1
R'= Cva
matrice

R'=G" Equation II-1

G"
matrice

s _ tan(0)
R B /an(g) matrice

Chacun de ces renforcements étant associé a une modification d’une des grandeurs
viscoélastiques du milieu.

Nous avons utilisé un rhéomeétre RDA 1I. A hautes températures, les mesures sont réalisées
avec une géométrie plan-plan de 8 mm de diameétre. L’épaisseur des échantillons est de
I’ordre de 3 mm. Pour une bonne adhésion des élastomeres nous avons collé 1’échantillon
avec de la Loctite 407 résistant a des températures de 100°C. Pour cela, les mesures en
température sont effectuées a 1’équilibre thermique : pour chaque température, on attend 10
minutes avant de réaliser la mesure du module.

Pour les mesures réalisées a des températures proches ou inférieures a T, nous avons utilisé
un mors de torsion rectangulaire. Les dimensions des échantillons sont les suivantes: 15mm
de longueur, 10mm de large et 1 a 2 mm d’épaisseur, les échantillons sont serré une premiére
fois a chaud jusqu’a ce que le mord entre juste en contact avec le polymére. Puis 1’échantillon
est refroidi a — 60°C et serré avec une force de serrage de 55 cN.m. Les mesures en
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température sont cette fois ci réalisées en utilisant une rampe en température égale a 1°C/min
pour les trois fréquences 0.1, 1 et 10Hz. Pour calculer les différents renforcements, nous
avons normé le module de 1’¢lastomere renforcé par celui de la matrice correspondante,
mesuré dans les mémes conditions.

I1.11.2 Régime des basses températures : T < Ty + 50 K

Il existe peu de résultats traitant du comportement pres de T, des élastomeres renforcés. Dans
cette partie nous allons décrire les réponses mécaniques observées lorsqu’il existe des liaisons
covalentes aux interfaces particule/matrice.

La figure 1I.1 présente les variations en fonction de la température et de la fréquence de la
partie réelle du module de cisaillement de 1’échantillon MIST TPM 25 renforcé a 15% en
volume de particules de 23 nm de diamétre. Les données de la matrice correspondante sont
montrées figure 11.2 :

) MIST TPM 25 100 Matrice sans solvant 0.3 % Bd
+ ®=0.1Hz

+ ©=0.1Hz
X o=1Hz
< o=10Hz

X o=1Hz
< ©=10Hz

G' (Pa)
G' (Pa)

o) T(C)
Figure II.1 : Evolution d G’ pour MIST TPM 25 a Figure IL.2 : Evolution d G’ pour la matrice PEA
0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz 0.3 % Bda 0.1 Hz,1 Hz et 10 Hz

Renforcement R’ :

La figure I1.3 présente les variations de R’ de ce méme échantillon renforcé en fonction de
I’écart a la température de transition vitreuse T - T,” pour trois fréquences. La valeur de T,"”
est prise au maximum G’’ de la matrice non renforcée. On trouve pour les trois fréquences
Ty =-20.2°Ca0.1 Hz, T, =-17.8°C a 1 Hz et T, = - 14.4°C a 10 Hz sur la matrice non

renforcée.
MIST TPM 25 _HocH
7 wﬂ}

1004 7 =01 Hz
61 X w=1Hz
1 = 0=10Hz

-40 -20 0 20 40

Figure IL3 : Evolution du renforcement R’ avec T-T,” pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz ; cas
de la silice MIST TPM 25
Tout d’abord, le renforcement R’ passe par un maximum a une température supérieure a la
température de transition vitreuse de la matrice non renforcée T,”. Par ailleurs, lorsque la
fréquence augmente :
e L’intensité du maximum diminue
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e Le pic se décale vers les hautes températures
On retrouve ces caractéristiques pour tous les échantillons IC étudiés ici. Cependant la
dépendance du maximum de R’ en fréquence est moins marquée lorsque la taille des
particules augmente ou leur concentration diminue comme illustré par la figure 11.4 :

109—_ T100/1 TPM 18

8+

7 < o=10Hz
6] X w=1Hz
57 + =0.1Hz
4
x 3]
2
1
I I I ]
-40 -20 20 40

I

0 (0]
T-T,
Figure IL.4 : Evolution du renforcement R’ avec T-T,” pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz ; cas
de la silice T100/1 TPM 18

Dans ce cas, nous notons toujours 1’existence d’un pic pour R’. Cependant, sa dépendance en
fréquence est plus faible : les courbes mesurées aux différentes fréquences se superposent
presque.

On peut également noter que la valeur du renforcement R’ mesurée a haute température
diminue lorsque la concentration en particule décroit.
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On peut résumer 1’ensemble des effets observés en reportant la hauteur du pic et sa position
en fonction de la fréquence pour les différentes tailles et fractions massiques en particules.
Les figures I1.5 —b et a rassemblent les données obtenues sur tous nos échantillons.

4] Valeur de R', .

(a)
21 —— 30nm, 0.1 Hz
100—= —= 30nm, 1Hz
3§ —— 30nm, 10 Hz
4] —@—50nm, 0.1 Hz
g 1 —= 50nm, 1 Hz
x 21  —A— 50nm, 10 Hz
104 —— 100nm, 0.1 Hz
61 —5— 100nm, 1 Hz
44 =% 100nm, 10 Hz

\N

I I I I I I |
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30
0y

30— |Position de R’ .,

(b)

1 === 30nm, 0.1 Hz
—— 30nm, 1 Hz
> 20 - —2— 30nm, 10 Hz

" —e— 50nm, 0.1 Hz //

o 15— —m 50nm, 1 Hz

= —&— 50nm, 10 Hz

~ 10~ —&— 100nm, 0.1 Hz —X
—4— 100nm, 1 Hz —®

5 _| — 100nm, 10 Hz

I I I I I I |
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30
oy

Figure IL.5 : Evolution de la position du maximum de R’ avec la fraction massique de silice en fonction de
la fréquence et de la taille de silice (a) ; Evolution de la hauteur de R’,,,, avec la fraction massique de silice
en fonction de la fréquence et de la taille de silice (b)

La taille des particules et la concentration influencent fortement la hauteur et la position du
pic de renforcement. L’augmentation du diamétre des silices et la diminution de leur
concentration entraine un décalage du maximum de renforcement vers les basses températures

et une diminution de son amplitude.

Ces variations sont elles gouvernées par la quantité¢ de liaisons covalentes particule/matrice
existant aux interfaces qui est fixée par la variable 3.0,.I/R ? La figure I1.6 présente la
variation de la hauteur du maximum de R’ — notée R’,,,x — en fonction de 3.¢,.I'/R.
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307 |w=1Hz
300 ¢ MISTTPM
O T50/1 TPM

250 - A T100/1 TPM

200 —

[
R max

150 —

100 —

50 —

0 —

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
3TI.0,/R

Figure I1.6 : Evolution de ’amplitude du maximum de renforcement R’,,,, avec le nombre de greffons
TPM fixés sur les particules par unité de volume pour les échantillons IC

L’amplitude du pic de renforcement ne varie pas linéairement avec la quantité de liaisons
covalentes aux interfaces. Elle semble étre reliée par une loi de puissance a 3.¢,.I'/R, la valeur
de I’exposant obtenue est de I’ordre de 3.
En revanche, le pic de R’ se décale proportionnellement avec la quantité de liaisons
covalentes interfaciales, comme le montre la figure 11.7 :

25— ®=1Hz
¢ MIST TPM

O T50/1 TPM
20 A T100/1 TPM

I I I I I 1

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
3T.0/R

Figure I1.7 : Evolution de la position du maximum de renforcement R’,,,, avec le nombre de greffons
TPM fixés sur les particules par unité de volume pour les échantillons IC

La position du pic de R’ évolue linéairement avec la quantité d’interface dans notre systeme.

Renforcement R’’ :

On observe les mémes évolutions pour R’ lorsque 1’on fait varier la fréquence et la
concentration en particules. La figure II.8 présente 1’allure typique de R’ en fonction de la
température pour 1’échantillon MIST TPM 25, renforcé a 15% en volume avec des particules
de 23 nm de diametre. Sur cette figure, on compare les courbes mesurées a différentes
fréquences.
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1000 — MIST TPM 25
< w=10Hz

+++§%+

X ®=1Hz Wﬁﬁ&& X

100 + ©=0.1Hz ft, X

R"

10 —

T
-40 -20 0 20 40
T-T

Figure IL.8 : Evolution du renforcement R’ avec T-T,” pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz pour
P’échantillon MIST TPM 25
La courbe présente deux points intéressants :
e Présence d’un minimum juste en dessous de T,” (T - T," = 0)

e Un pic de renforcement visible bien au dessus de la température de transition vitreuse
de la matrice T,

La encore, la hauteur du pic dépend de la concentration et de la fréquence :
e Plus la concentration en particule augmente, plus I’amplitude du pic est importante
e Plus la fréquence augmente, plus le pic est faible
e La position du pic se décale vers les hautes valeurs de T-T,” lorsque la fréquence et la
concentration en particule augmentent

L’ensemble de ces effets peut étre résumé comme précédemment pour R’ en tragant

I’évolution de I’amplitude du maximum de renforcement R’’,,x et sa position en fonction de
la quantité d’interfaces présente dans I’échantillon.

400 4 |0 =1Hz

¢ MIST TPM

O T50/1 TPM
300 — A T100/1 TPM

_E 200 —
x

100 —

0 -

| T | | | |

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25
3T.9/R

Figure I1.9 : Evolution de ’amplitude du maximum de renforcement R”’ ., avec le nombre de greffons
TPM fixés sur les particules par unité de volume pour les échantillons IC
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Comme le montre la figure I1.9, le maximum de R’ ne varie pas linéairement avec la variable
3.¢0..I/R. On observe plutdt une loi de puissance, avec une valeur d’exposant de I’ordre de 3.
La variation de la position de R”’ en fonction de 3.0,.I'/R est également complexe.

507 o=1Hz *
e MIST TPM .
O T50/1 TPM
40 Ao T100/11 TPM
_E 30—
x .
e o
=20 —
. o)
10 -
0 2—-5
I T I I I |
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

3T.0/R

Figure I1.10 : Evolution de la position de du maximum de renforcement R’ ,,,, avec le nombre de greffons
TPM fixés sur les particules par unité de volume pour les échantillons IC

Sur la figure I1.10, nous pouvons discerner trois domaines d’évolution de T-T,” (R’ max) €n
fonction de la quantité d’interface :
e A3.¢..I'/R <0.07 (faible concentration en silice) : la position du pic n’évolue pas avec
la quantité d’interface et il se situe tres prés de T,
e 0.07 < 3.¢..I/R < 0.17 : La position se décale rapidement et linéairement avec
3¢vI/R. On atteint des décalages de 50K
e 3.0,.I/R>0.17 : la position du pic de R’ n’évolue quasiment plus

Renforcement R%:
Nous allons maintenant regarder I’effet de la concentration en particule et de la fréquence sur
la dépendance en température de tan(d). Pour cela nous allons analyser les courbes du

renforcement R® :
MIST TPM 25

103 + ©=0.1Hz

3 +
6: X ®=1Hz
494 < o=10Hz e +

-40 -20 0 20 40

Figure ILI.11 : Evolution du renforcement R avec T-T,” pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz ; cas
de la silice MIST TPM 25
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Comme dans le cas du renforcement R’’, on distingue deux domaines de variations en
température, visibles sur la figure I1.9
e Dans la zone de transition vitreuse de la matrice non renforcée T, -20 <T <T, + 30 :
R® passe par un minimum qui se creuse et se décale vers les faibles valeurs de T - T,
lorsque la fréquence diminue
e Dans la zone des hautes températures (T > T, + 30), la courbe passe par un maximum
A de faibles concentrations les effets sont fortement atténués et il est difficile de faire un bilan
des résultats.

I1.1.3 Régime des hautes températures : T > Ty +50 K

On s’intéresse maintenant aux propriétés mécaniques de nos systemes renforcés IC sur
I’intervalle de température ou la matrice non renforcée a une réponse caoutchoutique.

Sur des systémes équivalents, J.Berriot avait mis en évidence que le comportement des
systemes IC était controlé, dans ce régime de température, par 1’épaisseur de couche vitreuse
entourant les particules. Dans les échantillons étudiés par J.Berriot, la dépendance en

température et fréquence de 1’épaisseur était fixée par la variable réduite 7,” /(T -T g“’), en
accord avec la loi de variation prédite par Long et Lequeux :

[0

e=0.—2* - Equation II-2
T-T

g

Avec 0 indépendant de la température et de la distance entre particule.

Ainsi, pour un échantillon donné (c’est a dire a état de dispersion des particules fixe), les
variations en température et fréquence du renforcement R’ sont controlées par la variable
réduite 7’ /(T—Tg“’).

Nous allons donc vérifier si nos systémes IC vérifient cette loi de superposition température —
fréquence. Nous allons tout d’abord analyser le comportement de systémes renforcés par des
particules de grand diameétre. Puis nous nous intéresserons aux échantillons contenant des
particules de petite taille.

Systemes IC renforcés par des particules de grands diamétres (43 et 83 nm)

La figure II.12 présente les variations de G’ mesurées sur des échantillons renforcés T100
TPM 30 et TS0 TPM 25. Le module des matériaux renforcés retrouve un comportement de
type entropique dans cette gamme de température. Lorsque 1’on trace 1’évolution du
renforcement R’ en fonction de la température, les courbes mesurées a différentes fréquences
se superposent pour certains échantillons. Il s’agit des échantillons pour lesquels la distance
bord a bord entre particules est la plus grande. Cela signifie que la réponse mécanique de ces
échantillons renforcés est peu sensible a la variation de I’épaisseur de la couche vitreuse en
fonction de la température et de la fréquence
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2.5x10° o O ®=0.01Hz, O ®=0.1Hz 8 — T100 TPM 30, ¢, = 0.289 (1)
S w=1Hz, A ®w=10Hz 7 T50 TPM 30, ¢, = 0.216 (2)
2.0, T100 TPM 30 T50 TPM 25, ¢, = 0.1465 (3)
B AAAA sse=S 6 — ALK,
i~ 1.5 o T50 TPM 30
S DA G i
o 1.0 {5552 ST (150 TPM 25
4 AAAAAAAZAE 688 =
0.5 — PEA pur
AAAAe \ R0LLEESEEIEEEIES 2 O ®w=0.01Hz, O o= 0.1Hz
o ®=1Hz, A ©=10H
00 1 [O) z, [0) 0 Hz
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Figure I1.12 : (gauche) Variation de la partie réelle du module G’ en fonction de la température et de la
fréquence pour la matrice non renforcée et les échantillons T100 TPM 30 et TS0 TPM 30 et 25.

0.01Hz (O), 0.1Hz (), 1Hz (<) et 10Hz (A)
(droite) Variation de la partie réelle du renforcement R’ en fonction de la température et de la fréquence
pour la matrice non renforcée et les échantillons T100 TPM 30 et T50 TPM 30 et 25. 0.01Hz (O),
0.1Hz (), 1Hz (<) et 10Hz (A)

Pour I’échantillon T50 TPM 30, la réponse mécanique est légerement plus sensible a la
variation de 1’épaisseur de la couche vitreuse avec la température et la fréquence. Pour cet
¢chantillon, on retrouve une superposition des courbes mesurées a différentes fréquences en
tragant le renforcement en fonction de T,"/(T-T,”) comme [I’illustre la figure I1.13. Les
valeurs de Tg pour chaque fréquence sont les suivantes : T, = 245 K a 0.01Hz, T, = 249K
pour 0.1Hz, T, = 253K a 1Hz et T, = 258K a 10Hz.

87 0 ©=001Hz O ©=0.1Hz

74 ¢ w=1Hz, A ©w=10Hz T100 TPM 30
A

A N
S POe000006 0 04 & &

3 VOO0 OO0 O O & £ A A

Rl

| | | |
TS /(T-T "")1
g g
Figure I1.13 : Evolution de R’ dans le domaine caoutchoutique en fonction de la variable réduite

Tg vol (w) . . .
’ T_T pour des échantillons renforcés T100 TPM et TS0 TPM
“ gl (a))
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Systémes IC renforcés par des particules de petites tailles (27nm de diamétre).
La figure I1.15 présente les variations de G’ mesurées sur 1’échantillon renforcé MIST TPM
en fonction de la température et de la fréquence.

i éAAA
24 S o AN
On OOOAAAA MIST TPM 30, ¢, = 0.202
7| OO & & & =0
10 SEELEEEEL LYY ey
) 4
o 4 O w=0.01Hz
D) 24 O w=0.1Hz
6 & w=1Hz
1053 A w=10Hz

6

435‘!“......-------------------

| | | |
40 60 80 100
T(°C)
Figure I1.14 : Evolution du module G’ pour la matrice pure synthétisée en présence de 0.3 % Bd
(symboles pleins) et du MIST TPM 30 (symboles creux pour des fréquences allant de 0.01 a 10Hz)

120 — O ®w=0.01Hz (1)M|STTPM 30
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N SodH
m_gégoéAAé 8§@%@§éééééééééeeeaamn
8888 é%éééééé@@ggag@g@g@@g@@d%
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Figure IL.15 : Evolution de R’ en fonction de la température pour ces mémes quatre fréquences pour les
échantillons MIST TPM 30, 25 et 18

Pour ces échantillons, la réponse mécanique n’est pas entropique dans cette gamme de
température, a la différence de la matrice non renforcée. Si on trace, I’évolution du
renforcement R’ en fonction de la température (cf. figure I1.16), on constate que les courbes
ne se superposent pas. On observe que R’ décroit fortement puis se stabilise a haute
température (T-T,” > 100K). La valeur au plateau du renforcement R’ — notée R’yr -est
indépendante de la fréquence. Les courbes mesurées a différentes fréquences se superposent.
Par contre 4 T - T,” < 100K les courbes s’écartent.

Si on trace I’évolution de renforcement R’(T,) en fonction de la variable réduite T,"/(T-T,"),
on constate que les données ne se superposent pas pour toutes les concentrations, comme
illustré sur la figure I1.16. Pour des échantillons renforcés avec des petites particules, il n’y a
plus superposition des données aux basses températures, en particulier aux deux plus faibles
concentrations en silice.
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100-|MIST TPM 30 (1) O ®=001Hz, O ®w=0.1Hz N A1)
JMISTTPM 25 (2)] ¢ ®=1Hz, A ®=10Hz , &
6]|MIST TPM 18 (3) éD@D@

Rl

Figure I1.16 : Evolution de R’ dans le domaine caoutchoutique en fonction de la variable réduite

T, (@)
g,vol . .
% _ Tg o ( a)) pour les échantillons MIST TPM 30, 25 et 18

Cependant il est possible de superposer les courbes de R’ si on multiplie la variable
T,"/(T- T,") par un facteur k qui dépend de la fréquence. La figure I1.17 présente les courbes
renforcement R’ obtenues ainsi en choisissant comme référence la courbe mesurée a 1 Hz. La
figure .18 montre la variation du facteur k en fonction de la fréquence pour les trois
concentrations en silice.

MIST TPM 30 (1) g) A

1 [MIST TPM 25 (2) X
8
MIST TPM 18 (3) e e &

A ow=10Hz, ¢ w=1Hz
O =0.1Hz, O ®v=0.01Hz

2 3 4 5 6
KT /(T-T,")

Figure I1.17: Evolution de R’ en fonction de la variable k.Tg®/(T-Tg®) pour les échantillons MIST TPM
30,25 et 18

118



Chapitre 2 : Mobilité des chaines de polymeres en présence de charges de silices : mesures RMN et
viscoélastique linéaire et non-linéaire

12939 o MIST TPM 30
A MIST TPM 25
<& MIST TPM 18 o
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~ 1.0 ©
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Figure I1.18 : Variation du facteur k en fonction de la fréquence pour les échantillons MIST TPM 30, 25 et
18

La variation de k diminue lorsque 1’on augmente la concentration en particule, ou autrement
dit lorsque la distance moyenne minimale entre particule diminue.

Parameétres influengant la hauteur du plateau R’yr

La figure 11.19 montre que le logarithme de la hauteur du plateau varie avec la quantité de
liaisons covalentes particules/matrice dans 1’échantillon, qui est fixée par la variable
3.0.I/R:

37 @ T50/1 TPM 0
O MIST TPM
¢ T100/1 TPM

I I I I I I 1

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30
3.0,/RT

Figure 11.19 : Evolution de la hauteur de R’ dans le domaine caoutchoutique 8 7 —7, (@) =100K et
® =1 Hz en fonction de la surface développée corrigée du taux de greffage

Il est impossible de décrire 1’évolution de la hauteur du plateau avec une loi de type Guth et

Gold [11] en G = GO.(I +25.f9+14.1.1°.¢° ) Pour bien décrire les données il est nécessaire

d’utiliser une loi de puissance qui correspond a la percolation au travers du systeme [12]. La
valeur de I’exposant est de ’ordre de 3.

L’existence de la couche vitreuse n’a donc pas un simple effet hydrodynamique sur la valeur
du module ¢élastique a haute température.
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1.2 Systémes INC

Nous avons, dans la partie précédente, décrit le comportement viscoélastique en régime
linéaire de systémes renforcés dans lesquels les particules et la matrice sont connectées par
des liaisons covalentes. Nous allons maintenant analyser la réponse de matériaux dans
lesquels les interactions ne sont plus covalentes. Nous avons mesuré les propriétés
mécaniques de ces matériaux en fonction de la fréquence, de la taille des particules et de leur
concentration sur une gamme de température large. Les comportements mécaniques observeés
étant peu dépendant de la nature des greffons recouvrant les particules, nous ne donnerons pas
une revue détaillée des résultats pour chaque type de greffon.

I1.2.1 Régime des basses températures : T < Ty + 50 K

La figure I1.20 présente les variations en fonction de la température et de la fréquence de la
partie réelle du module de cisaillement de 1’échantillon T30 C8TES 37 renforcé a 22% en
volume de particules de 23 nm de diameétre. Les données de la matrice correspondantes- c'est-
a-dire synthétisée en présence de solvant- sont montrées figure 11.21 :

i T30/7 C8TES 37 5 - PEA MeOH 1 % Bd
2 /"/» 10°
B + ©=0.1Hz + ©=01Hz
10 X o=1Hz X ®=1Hz

< ©=10Hz

T T T T T — T T T T T T
-40 -20 0 20 40 60 -40 -20 0 20 40 60

Figure I1.20 : Evolution d G’ pour T30/7 Figure I1.21 : Evolution de G’ pour la matrice
C8TES 37 2 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz, synthése en =~ PEA synthétisée en présence de méthanol avec
présence de méthanol 1% Bdao0.1Hz 1Hzet10 Hz
Renforcement R’

On ne reportera ici que les résultats obtenus pour R’, les conclusions pour R’ et R® étant
similaires.

La variation de R’ en fonction de la fréquence dépend fortement, dans ce domaine de
température, de la concentration en particule. La figure 11.22 présente 1’exemple du T30/7
C8TES 37, qui est typique de ce qui est observé aux fortes fractions volumiques en silice.

4] |T30/7 C8TES 37|

24 + ®=0.1Hz
100d X o=1Hz
3 <= o=10Hz

-40 -20 0 20 40 60
T-T,°

Figure IL22 : : Evolution du renforcement R’ avec T-T,” pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz ;
cas de I’échantillon T30/8 C8TES 37 contenant 22% en volume de silice de diameétre 30 nm
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Il existe un pic de renforcement R’ qui dépend de la fréquence et de la température :
e La hauteur du pic augmente avec la diminution de fréquence
e Le pic se décale vers les hautes valeurs de T-T,” lorsque la fréquence augmente

Lorsque la concentration en particule diminue, le pic de R’ est toujours présent mais sa
dépendance avec la fréquence est inversée. Sur la figure I1.15, on peut méme observer qu’il
disparait presque a la plus faible fréquence.

1 T30/8 C8MES 18|

7] + ®=0.1Hz
2 X o=1Hz
< o=10Hz

®
T-T,

Figure I1.23 : Evolution du renforcement R’ avec T-T,® pour des fréquences de 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz; cas
de I’échantillon T30/7 CSMES 18

11 se produit donc une inversion de la variation en fréquence de la réponse mécanique lorsque
la concentration en particule diminue.

400 o=1Hz

A T30/7 C8MES

300 - O T30/8 C8TES
_E 200 —
100 —

A
O —
| | | | | |
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
3.0/R.(8T)

Figure 11.24 : Evolution de la valeur de R’,,,, en fonction du nombre de greffon par unité de volume
d’élastomeére renforcé pour les échantillons des séries T30/7 C8MES et T30/8C8TES

Le maximum de R’ n’évolue plus linéairement avec 3.¢,.(8-I')/R. L’amplitude de R’ varie
selon une loi de puissance de la surface développée par la silice dans le volume, 1’exposant
obtenu est de I’ordre de 5. On peut également noter qu’en présence d’une faible quantité de
silice R’ ax st treés proche de 1, ce qui montre que I’ajout d’une faible concentration de silice
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a peu d’effet sur le module. Cette variation n’est pas différente d’un point de vue de la forme
a ce qui est observé pour les systemes IC.

35— T30/7 CBMES et T30/8 C8TES

o=1Hz
30 —

I I I I I I

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
3.0,/R.(8-T)

Figure I1.25 : Facteur Evolution de la position de R’ ,,,, avec la surface de silice développée corrigé du
nombre de site d’interaction pour les silices C8TES et CSMES

La position du maximum de R’ évolue linéairement avec la fraction de silice. On note que
I’ajout de particule entraine un décalage de la position du pic de renforcement R’ uniquement
au dela d’une fraction volumique seuil (de I’ordre de 0.1 pour les exemples présentés sur la
figure I1.25). Ceci n’est pas observé pour les systémes IC, ou on observe que le décalage de la
position du pic de renforcement est proportionnel a la concentration en particule (figure I1.7).

1.3 Régime des hautes températures : T > T, +50 K

La figure 11.26 présente la variation de G’ en fonction de la température mesurée a différentes
fréquences pour les échantillons T50/F1 C8TES 44 et T50/F1 C8TES 30 contenant
respectivement 29 % et 18 % en volume de silice de 42 nm de diamétre. Elles sont comparées
a I’évolution du module de la matrice non renforcée synthétisée en présence d’acétone avec
1 % d’agent de réticulation. La matrice non renforcée synthétisée en présence de solvant
présente bien un comportement entropique dans cette gamme de température avec un module
croissant avec T et indépendant de la fréquence.

2] O ©=001Hz O ®=01Hz [PEA Acétone1.0% Bd (1)
R o ©=1Hz, & ©=10Hz T50/F1 C8TES 30 (2)
10 §0§§§AMAM T50/F1 C8TES 44 (3)
PBoRE6EERE55588000000800008000088 ©
S
o
10°3
Tasassas00806e B66666666666668888(2
4%%%%%iii%u.-?-%------nnl EEEEEENEEL()
B I I I I |
40 60 80 100 120
T(°C)

Figure 11.26 : Evolution du module G’ pour la matrice pure synthétisée en présence d’acétone et de 1.0 %
Bd (symboles pleins) et du TS50/F1 C8TES 44 Ac et 30 Ac (symboles creux) pour des fréquences
allant de 0.01 a 10 Hz
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Figure I1.27 : Evolution du renforcement R’ du T50/F1 C8TES 44 Ac et 30 Ac pour des fréquences allant
de 0.01 210 Hz

Pour les plus faibles concentrations en particules, le module croit avec la température pour
une fréquence donnée. Cependant les courbes R’(T) mesurées a différentes fréquences ne se
superposent pas. Aux plus fortes concentrations en particules, le module de 1’échantillon
renforcé continu a décroitre lorsque la température augmente a 1’inverse du comportement
observé sur la matrice non renforcée.

Les mesures de RMN 'H ont montré que, dans les systémes INC, il existe une couche de
polymére rigide autour des particules dont I’épaisseur varie avec la température.

Variation du renforcement R’ en fonction de T,“/(T-T,")
La figure 11.28 montre les courbes R’ mesurées a différentes fréquences en fonction de la
variable T,"/(T-T,") pour différents échantillons de la série T50/F1 C8TES.
Ces résultats sont caractéristiques de ceux obtenus sur tous les matériaux INC :
3 A

5 A oE QADQA o™ 0 (2
5°8°8° 8
T50/F1 C8TES 30 (1)
. T50/F1 C8TES 44 (2)

x 5- A ®=10Hz, ¢ ®w=1Hz
47 O w=01Hz, © ®=0.01Hz
3_
DOA o oA A1)
I
6

T"’/‘}r T
g(' g)

T, (@
Figure 11.28 : Evolution de R’ en fonction de la variable réduite ¢ sor (0) T_T pour les
T gl (a))

échantillons TS0/F1 C8TES 44 et 30
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Les courbes ne se superposent pas. Cependant elles ont une évolution parallele en fonction de
T, /(T-T4"). On peut donc les superposer en multipliant d’un facteur k la variable T,"/(T-T,")
comme illustré sur la figure 11.30.

5-
T50/F1 C8TES 30

O ®=10Hz
3 A o=1Hz
5 ¢ ©=0.1Hz
Q O ®=0.01Hz
W 2x10°-
O
OAOAOOOOO 00

Figure I1.29 : Evolution de R’ dans le domaine caoutchoutique en fonctionde 7' — T’ <
T50/F1 C8TES

(w) pour lasilice

,vol

T50/F1 C8TES 30 (1)
_ T50/F1 C8TES 44 (2)

hd 6
5 A ®=10Hz, ¢ w=1Hz
47 O w=0.1Hz, O ®w=0.01Hz

ippAd & & L0 b0 A A6 B(1)

I I I I I I
2 3 4@ N 5 6 7
k.Tg /(T - Tg )
Figure I1.30 : Evolution de R’ en fonction de la variable k.Tg®/(T - Tg®) pour les échantillons T50/F1
C8TES 44 et 30
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Figure I1.31 : Variation du facteur k en fonction de la fréquence pour les échantillons de la série
T50/F1 C8TES

Le facteur k varie linéairement en fonction du logarithme de la fréquence. Sa variation est
plus importante pour les concentrations en silice intermédiaires c'est-a-dire pour les
échantillons T50/F1 C8TES 30 et T50/F1 C8TES 25. Enfin, par comparaison avec les
systemes renforcés IC, la variation de k semble plus importante pour les systemes INC.

Parameétres influengant la hauteur du plateau R’yr

AT-T, =100 K et a méme fréquence, la hauteur du renforcement varie avec le nombre
d’interactions attractives aux interfaces particule/matrice. Dans ces systémes renforcés,
I’adhésion entre la silice et le matrice polymere se fait par via des liaisons hydrogene entre les
sites hydroxyles libres a la surface de la silice et les monomeres acrylates Le nombre de

liaisons hydrogenes aux interfaces est donc fix¢é par la variable 3.¢,.(8-I')/R.

2001 o T50/F1 C8TES
® T30/F1 C8TES

R & T30/7 C8TES et CBMES (HMI)
X 150 —
=)
1
3
=
T 50

O —

T T 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
3.0,/R.(8-T)

Figure 11.32 : Evolution de la hauteur de R’ dans le domaine caoutchoutique 2 7 —7, (@) =100K et

o =1 Hz en fonction de la surface développée corrigée du nombre de site d’interactions

Comme dans le cas des systemes IC il n’est pas possible d’appliquer une loi de type Guth et
Gold pour obtenir la variation de la hauteur du plateau en fonction de la fraction volumique.
En représentant 1’évolution de la hauteur du plateau avec le nombre de site d’interaction on
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obtient une loi de puissance pour décrire les résultats. Cette loi de puissance est typique d’une
loi de percolation comme dans le cas des systémes IC. La puissance obtenue est de 1’ordre de
3.

1.4 Influence de la nature des interactions aux interfaces

L’ensemble des résultats obtenus sur nos différents systemes renforcés permet de préciser
dans quelle mesure les propriétés mécaniques des élastomeres renforcés sont modulées par la
nature des interactions attractives existant entre la matrice polymere et la surface des
particules. Nous allons donc analyser les réponses de systémes IC et INC ne différant que par
la nature des interactions aux interfaces. On comparera donc les résultats mesurés sur des
¢chantillons ayant des états de dispersion proches, contenant des silices de méme taille, en
quantité similaire.

I.4.1 Renforcement dans le régime des basses températures
La figure 11.33 présente les résultats obtenus a 1 Hz sur des échantillons contenant environ
32 % en masse de particules de silice de 25 nm de diameétre.

< T30/8 C8TES 37 MeOH
+ MIST TPM 30

ow=1Hz

| | | |
20 40 60 80
L

Figure I1.33 : Evolution de R’ en fonction de T — T,” pour de la silice greffée C§TES ou TPM a des
concentrations équivalentes et des tailles de billes équivalentes

L’allure des courbes est globalement la méme pour les deux échantillons.

La hauteur du pic de renforcement R’ est plus faible dans le cas du systtme INC (T30
C8TES), ou les interactions particule/matrice sont assurées par des liaisons hydrogéne. Le pic
est également plus large.
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Ensuite, la valeur de R’ a haute température est plus importante pour le systeme IC, lorsque
les particules et al matrice sont reliées par des liaisons covalentes.
Valeur de R’ au maximum

2.5 A
2.0 —
3
_E
r 1.5
)
9
1.0 O TPM
A C8TES et CBMES
0.5
| | | | |
-0.9 -0.8 -0.7 -0.6 -0.5
log(¢,)
Figure 11.34 : Evolution de R’,,,, en fonction de la fraction volumique pour des silice greffée C§TES (A)
ou TPM (O)

A taille de silice constante, 1’évolution de R’,x avec la fraction volumique suit une loi de
puissance, 1’exposant obtenu est de I'ordre de 3. La différence réside dans 1’ordonnée a
I’origine plus élevée lorsqu’il y a des liaisons covalentes aux interfaces.
Position du pic de R’ :

354 w=1Hz
O T30/7 CBMES et T30/8 C8TES
A MIST TPM
A T50/1 TPM
¢ T100/1 TPM

30

25 —

) '
T-Ty (Rha)

N

o

|

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
3.0,/R.(8-T) ou 3.9/R.T

Figure I1.35 : Evolution de la position R’ ,,,, en fonction de la fraction volumique pour des silice greffée
CSTES (O) ou TPM (A, A, @)
Dans les deux cas, la position du pic varie linéairement avec la quantité d’interfaces présente
par unité de volume. Pour les systémes IC, on observe une proportionnalité alors que pour les
systémes INC, il faut atteinte une quantité de surface seuil pour observer un décalage positif.
On peut également noter dans le cas des systémes INC une inversion de la variation des
fréquences aux faibles concentrations qui n’est pas observé pour les systémes IC.
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1.4.2 Comportement a haute température

L’allure générale des effets observés sur les systémes IC et INC pres de la Tg ne different pas.
Il existe un effet nette de la fréquence identique, par contre la hauteur de R’max et du plateau
est inférieur pour les systémes INC par rapport aux systémes IC. Les seules différences sont
observées aux faibles concentrations. Nous allons ici comparer plus précisément la réponse
mécanique des échantillons IC et INC dans le domaine caoutchoutique de la matrice non
renforcée. La figure 11.36 Compare les valeurs de renforcement R’ mesurées sur des systémes
contenant environ 15 % en volume de particules de 42 nm de diamétre

5
T50/F1 C8TES 25 T50/1 TPM 25

—=— 10 Hz A 10Hz
4 —=— 1Hz A 1Hz

—=— 0.1 Hz A 0.1Hz

—=— 0.01 Hz A 0.01Hz

A AAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAA‘AAAA

2x10°

R (=G/Gg,)

Figure I1.36 : Evolution de R’ dans le domaine caoutchoutique en fonction de 7 — T < (w) pour lasilice

T50/F1 C8TES 25 et T50/1 TPM 25

,vol

On note des différences entre les deux familles d’échantillons renforcés.

La premiére différence se situe dans la valeur du renforcement R’, & méme température et
fréquence. Sa valeur est nettement plus importante pour les systemes IC.

On remarque également que, pour les systémes INC, R’ reste dépendant de la fréquence a
haute valeur de T-Tg‘”. Pour les systemes IC, a I’inverse, le renforcement atteint une valeur
plateau indépendante de la fréquence. Toutes ces remarques sont valables quelles que soient
la taille et la concentration des particules.

Variation du module a haute température en fonction de la quantité d’interface:

Dans les deux cas, la valeur du module a haute température varie selon une loi exponentielle
en fonction de la quantité d’interactions aux interfaces qui est fixée pour les systemes IC par
la variable 3.0,.I'/R et pour les systemes INC par 3.¢,.(8-I')/R. La figure I1.37 compare les
variations obtenues pour chacun de ces systémes :

128



Chapitre 2 : Mobilité des chaines de polymeres en présence de charges de silices : mesures RMN et
viscoélastique linéaire et non-linéaire

oo © MIST TPM A
: v T50/1 TPM
O T30/F1 C8TES
15 A T50/F1 C8TES
~ :
2 1.0
i
S
S
0.5
0.0 A
T T T T 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4

3.0,/R.(I') ou 3.9,/R.(8-T)
Figure I1.37 : Evolution de la hauteur de R’ 2 T — T,® = 100 K pour les silices C8TES et TPM

Les pentes de log(R’) en fonction de la quantité¢ d’interface sont de I’ordre de 7 pour les
systemes INC (greffon C8TES) et pour les systeémes IC (greffon TPM). La seule différence
réside dans la valeur de I’ordonnée a 1’origine. Pour les systemes IC, I’ordonnée a 1’origine est
nulle alors que pour les systemes INC, elle est négative. C'est-a-dire que pour les systémes
ING, il faut atteindre un nombre d’interaction minimal, pour que le renforcement R’ augmente
sensiblement.

1.5 Bilan des mesures viscoélastiques dans le domaine linéaire
Viscoélasticité linéaire pres de T,
Tout d’abord, les mesures viscoélastiques prés de T, ont révélé 1’existence d’un pic de
renforcement R’ visible au dessus de la T, de 1’¢élastomeére pur.
La forme et de la position de ce pic varient avec la fréquence, la concentration en particule et
la nature des interactions aux interfaces.
e FEffet de la fréquence: Lorsque la fréquence augmente, la hauteur du pic de
renforcement R’ diminue et il s’¢élargit.
e Effet de la concentration : Lorsque la concentration en particule augmente la hauteur
du pic de renforcement R’ augmente et le pic s’¢élargit
e FEffet de la force d’interaction : Lorsque I’on passe d’interactions covalentes a des
interactions de types liaisons hydrogene la hauteur du pic de renforcement R’ diminue
et la largeur du pic augmente.
Dans le chapitre III nous tenterons d’identifier les mécanismes a 1’origine des différentes
variations observées en fonction de température, fréquence et concentration en particule pour
la position et I’amplitude du maximum de renforcement R’.

Viscoélasticité linéaire dans le domaine caoutchoutique
Lors de sa theése J.Berriot avait mis en évidence I’existence d’une nouvelle loi de
superposition Temps-Température pour des systemes IC, montrant que le renforcement R’

était controlé par la variable ~ £ ( %_ T (@) a ¢état de dispersion fixe. Nous retrouvons
g,vol

cette équivalence température-fréquence pour les systeémes IC renforcés par des particules de
grandes tailles. Dans la transition du régime dilué¢ vers le régime confiné, on observe des
¢carts a la loi de superposition T-m prédite dans le cadre d’une approximation cceur-coquille.
Les écarts a cette loi de superposition sont plus marqués pour les systémes INC.
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Nous avons montré que la loi de superposition R(Tg”/(T-Tg®)) n’est pas valable pour les
systémes non covalents. Nous reviendrons sur ce point dans le chapitre III.
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Partie lll Propriétés plastique des polymeéres confinés

Nous avons, dans la partie précédente, détaillée le comportement mécanique en régime
linéaire de nos différents échantillons, sur un large intervalle de température allant de T, — 20
a T, + 100. Nous allons maintenant nous intéresser a leurs propriétés en régime cyclique non-
linéaire, dans le régime des hautes températures : T > T, + 50K.

Payne [13] a bien décrit le comportement des €¢lastomeres chargés soumis a des déformations
d’amplitude croissante. Il a pu décrire 1’apparition d’une décroissance du module associé a
une dissipation de 1’énergie. Ce phénomene est expliqué de fagcon phénoménologique par de
nombreuses théories comme nous 1’avons vu dans le premier chapitre. L’effet Payne est
associ¢ a la destruction du réseau d’agrégats ou bien a 1’adsorption/désorption de chaines en
surface de particule.

Dans cette partie nous allons tout d’abord nous attacher a décrire les phénomenes observeés
selon les interactions existants aux interfaces : liaisons covalentes ou d’interactions non
covalentes. Nous compléterons cette ¢tude, par I’analyse du comportement observé lorsque
I’on gonfle partiellement nos élastomeres renforcés en présence de solvant.

lll.1 Systémes IC

Dans sa thése J.Berriot observe une non-linéarité sur des systemes IC, ayant de mauvais états
de dispersion. La non-linéarité disparait lorsque 1’arrangement des particules devient de plus
en plus ordonné.

Il en déduit que cette non-linéarit¢é mécanique observée aux faibles déformations est la
conséquence de la plastification de couches vitreuses se recouvrant partiellement. L’amplitude
de la non-linéarité est donc reli¢ée au nombre de ponts vitreux dans le systéme. Ce phénomene
s’accompagne d’une dissipation d’énergie.

Dans cette partie nous allons présenter le comportement observé sur nos différents systémes.
Tout d’abord en 1’absence de solvant puis en présence de solvant.

ll.1.1 Non-linéarité sans ajout de solvant

Les mesures en déformation croissante sans solvant ont été réalisées avec des disques de 3
mm d’épaisseur et des diametres de 8 mm. Pour les températures de 30°C et 50°C les
¢chantillons sont collés avec de la Loctite 406, pour les températures supérieures il est
préférable d’utiliser la Loctite 407.

En I’absence de solvant, a faible concentration en particule, nous n’observons pas de non-
lin€arité sur un large intervalle de déformation comme le montre la figure I11.1.
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Figure I11.1 : Evolution de G’ (O), G”’ (<) et tan(d) (®) avec la déformation pour la silice T100 TPM 18 a
o=1Hz, ¢,=0.1241, T = 30°C

Par contre, a forte concentration, la réponse mécanique devient non-linéaire pour des

déformations de 1’ordre de 1%.

Sur la figure I1.2, le module G’ présente une forte

décroissance vers 1 %, puis se stabilise ou remonte vers 50 % de déformation. La
décroissance de G’ est associée a une décroissance de G’ et le rapport G’’/G’=tan() présente

un maximum vers 10% de déformation.
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Figure I11.2 : Evolution de G’ (O), G”’ (<) et tan(d) (®) avec la déformation pour la silice T50/1 TPM 30 a

®=10 Hz, ¢,=0.216, T =

I1I.1.1.1 Influence de la température

30°C

\

L’effet Payne est un phénoméne tres sensible a la température de [’expérience.
L’augmentation de la température sur un méme échantillon subissant la méme déformation

donne :
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Figure II1.3 : Evolution de G’ avec la déformation pour la silice T100/1 TPM 30 2 ® =1 Hz, ¢, = 0.2893
pour des températures allant de 30°C a 70°C

Nous notons que pour 1’échantillon T100 TPM il existe un effet non linéaire a une
température de 30°C, par contre deés que la température est a 50°C cette non linéarité
disparait.

II1.1.1.2 Récupération du module

Nous avons effectué¢ deux types de mesures différentes pour mesurer le recouvrement du
module apres une déformation large, dans le régime non-linéaire de I’échantillon :

Protocole 1 Protocole 2
II‘ LA - |” ‘|||||||||||||||||||||||| >
I” [T T I” ‘|IIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIII
1 2 3 1 2 3 4

— Valeur de la déformation y

Le protocole 1 se compose de 3 étapes :

Etape 1 : I’échantillon subit des cycliques de déformation d’amplitude croissante

Etape 2 : on mesure le recouvrement du module dans le régime linéaire

Etape 3 : on soumet 1’échantillon a un deuxieme série de déformation cyclique d’amplitude
croissante. On compare sa réponse a celle mesuré au cours de 1’étape 1

Le protocole 2 est composé de 4 étapes :

Etape 1 : ’échantillon subit des déformations cycliques d’amplitude croissante

Etape 2 : il subit des déformations cycliques d’amplitude décroissantes

Etape 3 : on mesure le recouvrement du module dans le régime linéaire

Etape 4 : on soumet ’échantillon a une deuxi¢me série de déformation cyclique d’amplitude
croissante. On compare sa réponse a celle mesurée au cours de 1’étape 1
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Ce deuxieéme protocole permet de supprimer les relaxations rapides si elles existent. La
récupération pendant I’étape 3 devrait donc étre différente de celle mesuré avec le protocole 2.

5 MIST TPM 30, protocole 1
ow=10Hz, T =30°C

AG'=1.5e7 Pa O étape1

4

A étape 3
- @) @)
SQ AQQQA(A)(A)(:(A)(A)(A)OOOOO
o A , O
g 7 A ,O
O  2x10'1 AQ
7_]
10 IIIIII Ll Ll IIIIIII Ll Ll L L
56789 2 3 4 56789 2 3 4 56789
0.1 1

Y (%)
Figure I11.4 : Evolution du module G’ avec 1 déformation pour un systéme renforcé MIST TPM 30,
protocole 1, étape 1 et 3
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Figure IILS5 : Evolution du module G’ avec 1 déformation pour un systéme renforcé MIST TPM 30,
protocole 2, étape 1,2 et 4
La figure II1.6 présente 1’évolution du module mesuré au cours de I’étape 2 du protocole 1 et
I’étape 3 du protocole 2 sur un échantillon IC — le MIST TPM :
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Figure I11.6 : Evolution de G’/G’, pendant la période de récupération des protocoles 1 et 2pour le systéme
MIST TPM 30

On observe la méme allure de cinétique de recouvrement du module avec les deux protocoles.
On ne distingue pas la présence d’un mécanisme rapide de recouvrement. Il y a un petit effet
de protocole mais celui-ci reste inférieur a 10 % et ne sera pas rediscuté.

Le protocole utilisé pour mesuré 1’effet Payne est détaillé en annexe.

T
67

ll.1.2 Non-linéarité en présence de solvant

Les mesures en solvant ne sont pas réalisables avec la géométrie plan-plan, la Loctite 406 et
407 ne résistant pas a la présence de toluéne ou de 1,2-dichloroéthane. Nous avons donc
utilisé la géométrie de torsion rectangulaire avec des dimensions de barreaux de 5 mm de
large (non gonfl¢), 1 mm d’épaisseur (non gonflé) et la hauteur a été ajustée en fonction de la
largeur gonflé pour étre toujours supérieure a cette valeur. Pour estimer la concentration en
toluéne, on pese I’échantillon avant et apres la mesure mécanique. Le détail du protocole et du
montage expérimental est reporté en annexe 6 (p 203 - 204).

Ces mesures ont été réalisées sur des échantillons partiellement gonflés en toluéne. Pour
limiter I’évaporation du solvant pendant 1’expérience, la mesure est effectuée a 30°C et en
présence d’une atmosphére chargée en toluéne. Sur la figure II1.7, nous présentons la réponse
de I’échantillon MIST TPM 30 contenant une concentration en toluéne de 17.2 % en volume
de toluéne. La concentration en particule de 1’échantillon est passée de 0.2 % en volume a
I’état sec 4 0.17 % en volume en présence de solvant. Par ailleurs, les mesures de RMN 'H en
présence de solvant, ont montré que, a cette fraction volumique en toluéne, I’épaisseur de la
couche vitreuse est de I’ordre de 3.7 nm.
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Figure IIL.7 : Evolution de G’ pour le systéme MIST TPM 25 (A, m), le systéme MIST TPM 30 gonflé par
du toluéne (O) et le systéme MIST TPM 30 sans solvant (®), ®=10 Hz

La présence de solvant fait totalement disparaitre 1’effet Payne. On compare la réponse du
matériau gonflé a I’échantillon sec MIST TPM 25 qui contient la méme concentration en
particule et dont la couche vitreuse a une épaisseur de 4nm a 80°C. On note que les deux
¢chantillons ont une réponse mécanique similaire sur cet intervalle de déformation.

On note également que la mesure de I’effet Payne pour un systetme MIST TPM 25 a haute
température ne présente pas d’effet non-lin€aire sur la gamme de déformation étudiée. L’ajout
de solvant est a peu prés équivalent a I’augmentation de la température pour un systéme a
concentration en particule équivalent.
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Ill.2 Systémes INC

ll.2.1 Comportement non linéaire des échantillons secs.

IIL.2.1.1 Existence de deux mécanismes de dissipation
Aux faibles concentrations en particule, nous observons une faible non-linéarité, pour des
déformations supérieures a 10%. Par contre son amplitude est faible et nous n’observons pas
de dissipation d’énergie forte.
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Figure I11.8 : Evolution de G’ (O), G’ (A) et tan(d) (<) avec la déformation pour la silice
T50/F1 C8TES 25 a =1 Hz, ¢, =0.153, T = 30°C

Lorsque la concentration en silice est plus importante, la décroissance du module se fait en
deux temps :
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Figure I11.9 : Evolution de G’ (O), G’ (A) et tan(d) (<) avec la déformation pour la silice
T50/F1 C8TES 44 a =1 Hz, ¢, =0.293, T =30°C
Une premiere décroissance est observée sur une gamme de déformation intermédiaire
(1 a 10%), puis une deuxie¢me est visible au-dela de 10 %. A chacune de ces décroissances est
associé un pic de dissipation, visible sur la courbe de tan(d). Les deux pics observés alors se
chevauchent. Il existerait donc deux mécanismes distincts gouvernant le comportement non-
linéaire des systemes INC.
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Enfin, nous n’observons pas de plateau a haute déformation sur la gamme des déformations
sondée.

1I1.2.1.2 Effet de la fréquence

Nous allons ici comparer les courbes mesurées a différentes fréquences pour des déformations
croissantes sur des systémes INC. On s’est placé a T - T, , constante .La figure III.11 présente

les résultats obtenus pour différentes fréquences a T - T, = 61°C pour I’échantillon T50/F1
C8TES 44.
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Figure II1.10 : Evolution de G’/G’ pauice aVvec la déformation pour la silice T50/F1 CSTES a T - Tg“’

Les courbes ne se superposent pas aux faibles déformations, en accord avec ce qui a été
observé en régime linéaire. Il semble cependant que les courbes tendent vers la méme valeur
aux hautes déformations. On peut cependant essayer de superposer les courbes mesurées a
I’équivalence (T-w) de la matrice non renforcée. Pour cela on norme les valeurs de module

par leur valeur dans le régime linéaire. On multiplie 1’échelle de I’amplitude de la déformation
par un facteur k.
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Figure IIL.11 : Evolution de G’/G’; avec k.Y pour le syst¢tme T50/F1 C8TES 44 a T - T,”
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La figure II1.13 présente la variation de k en fonction de la fréquence.
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Figure I11.12 : Evolution du facteur de glissement k avec la fréquence pour le systéme T50/F1 C8TES 44

Il semblerait que la variation soit linéaire également avec log(w). Il faudrait cependant plus de
mesure pour le confirmer.

Fréquence (Hz) | k(Linéaire) | k(Non-linéaire)
0.01 Hz 0.8 0.55
0.1 Hz 0.9 0.65
1 Hz 1 1
10 Hz 1.1 1.1

Tableau III-1 : Evolution du facteur de décalage pour la superposition pour le systéme renforcé T50/F1
C8TES pour le domaine linéaire et non-linéaire

111.2.1.3 Récupération du module
On a réalisé ces mesures sur un échantillon T50/F1 C8TES 44 en utilisant le protocole 1 puis
le protocole 2.
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0.1 1 10
v (%)

Figure II1.13 : Evolution du module G’ avec 1 déformation pour un systéme renforcé MIST TPM 30,
protocole 1, aller 1 et 2
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Figure I11.14 : Evolution du module G’ avec 1 déformation pour un systéeme renforcé MIST TPM 30,
protocole 2, aller 1 et 2 et retour 1

La figure III.15 présente 1’évolution du module mesuré au cours de I’étape 2 du protocole 1 et
I’étape 3 du protocole 2 sur un échantillon INC — le T50/F1 C8TES 44 : Sur la courbe de
recouvrement mesurée avec le protocole 1, on reléve deux cinétiques de récupération. Pour
mieux visualiser I’effet il faut le comparer a la figure II1.5 de ce méme chapitre. Une premiére
rapide aux temps courts, puis une plus lente aux temps longs.

T50/F1 C8TES 44,7v=4.0 %
14—4 |o=10Hz, T=30°C

N\ protocole 1

1.3 - 4 protocole 2
EDO
o 1.2 — Q
D
N\
1.1 — N

N
—x 4, 444 -
10 et a4, sandld bl
1 I 1 1 1 LI I

2 3 45678
10 100

t(s)

Figure IIL.15 : Evolution de G’/G’, pendant la période de récupération des protocoles 1 et 2pour le
systéme MIST TPM 30

Le mécanisme rapide est éliminé par le protocole 2.

T T 1 T T T 11
678 3 45678

-
o
o
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ll.2.2 Comportement non linéaire en présence de solvant

I11.2.2.1 En présence de toluéne
La figure II1.16 présente les variations de G’ en fonction de ’amplitude de la déformation
mesurée sur un €échantillon T50/F1 C8TES partiellement gonflé avec du toluéne. On a normé
le module par la valeur du module G’y mesuré dans le régime linéaire aux faibles
déformations. La fraction volumique de solvant variant de 0.063 a 0.18 en volume, ce qui
correspond a des taux de gonflement Q allant de 1.1 a 1.35. La figure IIl.17 montre
I’évolution de tan(d) en fonction de la déformation pour des concentrations en solvant
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variable. Comme pour la figure II1.16, nous avons normé tan(9d) par la valeur mesurée dans le

régime linéaire sur ce méme échantillon tan(d)o.
X

1;¢Ai§iiggiiiini---.ggg
6 @)
o] © T50/F1 C8TES 52 ° - F § x
& 4] ® TSOF1CBTES 52,0, g =0.063 o 33
© | A T50/F1CBTES 52,0, syen = 0.103
& T50/F1 C8TES 52, ¢, sopan = 0.152 o
o] < T50/F1 C8TES 52, 0, ypyan = 0-180
X T50/F1 C8TES 52, , soyan = 0-439 ©
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Figure II1.16 : Evolution de G’/G’, pour I’échantillon T50/F1 C8TES 52 contenant des fractions

volumiques en toluéne variable
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@ 50 <« T50/F1CBTES 52, 0, yyam =0.18
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£ 154
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Figure IT1.17 : Evolution de tan(8)/tan(3), pour I’échantillon T50/F1 C8TES 52 gonflé avec des

concentrations variables en toluéne

Temps d’immersion | 0 Smin | 10min | 20min | 30min | 60min | 240min | max RDA
Dgotvant 0 ]0.063| 0.103 | 0.152 | 0.180 | 0.275 | 0.439 0.424
Dgjice 0.37 | 0.346 | 0.331 | 0.313 | 0.302 | 0.268 | 0.212 0.207
Q 1 1.05 1.08 1.13 1.16 1.27 1.52 1.55

Qumax avec toluéne : TS0/F1 C8TES 52 =2.5

Tableau III-2 : Récapitulatif des taux de solvant et du taux de gonflement observé pour les mesures RDA

en solvant pour le systéme T50/F1 C8TES

Ces résultats montrent que l’effet Payne n’est pas totalement supprimé en présence de
toluene. Seule, la premicre dissipation visible entre 0.5 et 5 % de déformation disparait. La
deuxiéme dissipation est en revanche toujours présente, alors méme que le taux de gonflement
de I’échantillon par le toluéne est maximum (Q = 2.5).

Un des mécanismes impliqués dans le comportement non-linéaire semble donc étre éliminé
par I’ajout de solvant, alors que le second perdure en présence de molécules de solvant.
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1I1.2.2.2 En présence d’un autre solvant : 1,2-dichloroéthane

Les mesures du gonflement maximum 4 I’équilibre et les mesures de RMN 'H ont montré que
le tolueéne ne pénétrait pas jusqu’a la surface de la silice et donc ne permettait pas de désorber
les chaines polymeres liées via des liaisons H avec la surface des particules. Il est donc
toujours possible que sous I’effet de la déformation, les chaines se détachent de la surface des
silices sous I’effet d’'une déformation locale d’amplitude suffisante. Ce mécanisme pourrait
étre a I’origine de la non-linéarité observée aux grandes déformations (supérieures a 1%)

Pour vérifier cela, nous avons décidé d’utiliser un autre solvant, ayant plus d’affinité que le
toluéne vis-a-vis de la surface des silices et pas volatil. Nous avons donc choisi le
1,2-dichloroéthane. Le taux de gonflement maximum mesuré avec ce solvant pour
I’échantillon T50/F1 C8TES 52 est de 6.1 ¢’est-a-dire bien supérieur a celui mesuré dans le
toluene (2.5) et donc, on peut penser que une grande partie des liaisons H existant dans
I’échantillon sec entre la matrice et les silices ont disparu. Nous avons réalisé une mesure sur
un échantillon contenant 70% en volume de 1,2-dichloroéthane, ce qui correspond a un taux
de gonflement de 4.

Sur la figure II1.18, on constate que 1’amplitude de la non-linéarité est treés fortement diminuée
en présence de 1,2-dichloroéthane. Elle ne disparait pas totalement cependant. Cela est peut
étre du au fait que quelques chalnes sont encore absorbées aux interfaces particule/matrice. La
tan(d) (cf. figure I11.18) quand a elle reste constante sur I’intervalle de déformation sondé.

11 ® @ o *
b 00083.“;0,.,.’.
7 t2e, * e
74 * o *
6- * )
* [ )
5 )
* )
_o 44 L 2 ®
% 3] [0=10Hz
T =30°C *
21 & T50/F1 C8TES 52 + dichloroéthane, ¢,=0.705,Q=4.0 .
® T50/F1 C8TES 52 + toluene, ¢, =0.18, Q=1.3
¢ T50/F1 C8TES 52 sans solvant
*
! 2 3 4 567809 2 3 4 56789
0.1 1 10

v (%)

Figure I11.18 : Evolution de G’ pour de la silice T50/F1 C8TES 52 sans solvant (<), gonflé par du toluéne
(©) ou du 1,2-dichloroéthane (®)
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*
2.5— & T50/F1 C8TES 52 + dichloroéthane, ¢, = 0.705 *
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Figure I11.19 : Evolution de tan(8) pour de la silice T50/F1 C8TES 52 sans solvant (<), gonflé par du
toluéne (©) ou du 1,2-dichloroéthane (¢)

Pour confirmer que ce deuxiéme mécanisme est relié & un phénoméne de désorption de
chaines polymere il faudrait corréler I’amplitude de la non-lin€arité au nombre de chaine
adsorbée dans I’échantillon renforcé gonflé par rapport a I’échantillon sec. Cela suppose donc
de doser par RMN 'H la quantité de chaines adsorbées dans les échantillons renforcés en
présence de solvant (toluéne et 1,2-dichloroéthane).

11l.3 Bilan

Systéme IC

Dans le cas de systemes IC modeles, on observe une non-linéarité apparaissant pour des
déformations d’amplitude de 0.5 a 1 %. Elle est de forte amplitude pour les matériaux
fortement concentrés en particules. Elle disparait lorsque 1’on diminue la fraction volumique
en silice. D’apres 1’étude précédente de J.Berriot, cette non-linéarité est associée au
ramollissement de ponts vitreux, lorsque la contrainte locale qui s’exerce sur elles est
suffisamment ¢élevée. On observe dans ce cas, un seul maximum de dissipation d’énergie. En
présence d’une faible quantité de solvant, ce comportement non-linéaire aux faibles
déformations est totalement supprimé.

Systéeme INC

Pour les systemes INC modeles, on observe une non-linéarité¢ sur toute la gamme de
concentration en particule étudiée. Aux faibles fractions volumiques, la non-linéarité est peu
marquée mais cependant toujours présente au dessus de 10 % de déformation. Par ailleurs,
aux fortes concentrations en particules, on observe deux régimes de décroissance du module
avec la déformation, associés chacun a un maximum de dissipation. En présence d’un solvant
qui n’¢limine pas les liaisons hydrogéne polymeére/particules, la premiere décroissance de
module disparait. Seule la deuxiéme décroissance, visible aux plus fortes amplitudes de
déformation, continue a étre observée. Elle est fortement atténuée en présence d’un solvant
capable d’¢liminer les liaisons hydrogenes particule/polymeére. Il semble donc qu’il existe un
mécanisme supplémentaire, qui intervient lorsque les interactions particule/matrice ne sont
pas covalentes. Nous reviendrons dans la discussion sur cette différence de comportement
entre les systémes IC et INC.
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Bilan du chapitre 2

Bilan des mesures RMN

Les mesures de relaxation de I’aimantation transversale avec le temps de relaxation mettent en
¢vidence I’existence de deux populations bien distinctes de polymeéres quel que soit le type
d’échantillon. Nous montrons ainsi que pour des interactions attractives de forces différentes-
il existe toujours une couche immobile en surface de la particule.

Nous avons également montré que 1’épaisseur de la couche vitreuse est fixée a la fois par la
force et le nombre d’interaction existant aux interfaces particules matrice mais aussi par la
distance minimale h bord a bord entre particules. Nous avons construit un diagramme d’état
donnant I’évolution d’épaisseur de la couche vitreuse avec la distance moyenne entre
particule et la température. Ce diagramme d’état est constitué de trois domaines:
- Régime dilué, correspondant au domaine (Haute température/grandes valeurs de h)
ou I’épaisseur de la couche n’évolue pas avec la distance minimale entre particules
- Régime de recouvrement, c’est a dire le domaine (basse T/ faibles valeurs de h), ou
il y a une décroissance de la couche vitreuse avec la diminution de distance
- Régime confiné domaine des (hautes températures/faibles h).ou 1’épaisseur de
couche vitreuse augmente alors que la distance entre particule diminue
Ce diagramme d’état montre pour la premiere fois que la distance a la particule influence la
dynamique des chaines polymeres. Il est général aux systemes IC et INC. La nature des
interactions ne joue que sur les valeurs absolues des épaisseurs et la valeur des parametres
température ou distance h auxquelles on passe d’un régime a un autre.
L’évolution de la couche vitreuse avec la température est donc plus complexe qu’initialement
prévue par le modele Long et Lequeux [5] ou Long et Merabia [10]. L’épaisseur évoluerait
selon la loi suivante :
[

e=e,+06(h) - _gTw
g

Ou, ey dépend de la nature des interactions aux interfaces et 8(h) varie d’un facteur 2 avec h et
dépend du taux de greffage pour les systemes IC.

Lorsque I’on ajoute un bon solvant du polymeére qui a peu d’affinité avec la surface des
particules, le solvant ne pénetre pas jusqu’a la surface de la particule. La premiére
conséquence est que pour les systemes INC, la présence de solvant ne détruit pas les liaisons
H existant entre le polymére et la surface pour ces systemes. La deuxieme conséquence est
qu’il n’y a pas de destruction totale de la couche vitreuse mesurée a sec, y compris pour des
concentrations en solvant correspondant au taux de gonflement maximum a I’équilibre de
I’¢élastomere renforce.

Bilan des mesures viscoélastiques dans le domaine linéaire
Viscoélasticité linéaire pres de T,
Tout d’abord, les mesures viscoélastiques prés de T, ont révélé I’existence d’un pic de
renforcement R’ visible au dessus de la T, de I’élastomere pur.
La forme et de la position de ce pic varie avec la fréquence, la concentration en particule et la
nature des interactions aux interfaces.
o FEffet de la fréquence: Lorsque la fréquence augmente, la hauteur du pic de
renforcement R’ diminue et il s’¢largit.
e [Effet de la concentration : Lorsque la concentration en particule augmente la hauteur
du pic de renforcement R’ augmente et le pic s’¢largit
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e FEffet de la force d’interaction : Lorsque 1’on passe d’interactions covalentes a des
interactions de types liaisons hydrogeéne la hauteur du pic de renforcement R’ diminue
et la largeur du pic augmente.

Dans le chapitre III nous tenterons d’identifier les mécanismes a 1’origine des différentes
variations observées en fonction de température, fréquence et concentration en particule pour
la position et ’amplitude du maximum de renforcement R’.

Viscoélasticité linéaire dans le domaine caoutchoutique
Lors de sa theése J.Berriot avait mis en évidence I’existence d’une nouvelle loi de
superposition Temps-Température pour des systemes IC, montrant que le renforcement R’

o At s . T, (@ . . .
était controlé par la variable = & ( % a ¢tat de dispersion fixe. Nous retrouvons

-T g,vol (w)
cette équivalence température-fréquence pour les systémes IC renforcés par des particules de
grandes tailles. Dans la transition du régime confiné, on observe des écarts a la loi de
superposition T-m prédite dans le cadre d’une approximation cceur-coquille. Les écarts a cette
loi de superposition sont plus marqués pour les systémes INC. Cependant, les courbes de
reforcement R’ (Tg/T-Tg) peuvent étre superposées si on multiplie la variable Tg®/(T-Tg®)
par un facteur k qui varie comme le logarithme de la fréquence et qui dépend de la distance
entre particule.

Nous avons montré que la loi de superposition R(Tg”/(T-Tg®)) n’est pas valable pour les
systemes non covalents. Nous reviendrons sur ce point dans le chapitre III.

Bilan des mesures viscoélastiques dans le domaine non linéaire

Systeme IC

Dans le cas de systemes IC modeles, on observe une non-linéarité apparaissant pour des
amplitudes déformation de I’ordre de 0.5 a 1 %. Elle est de forte amplitude pour les matériaux
fortement concentrés en particules. Elle disparait lorsque 1’on diminue la fraction volumique
en silice. Cette non-linéarité est associée au ramollissement de couches vitreuses en contact,
lorsque la contrainte locale qui s’exerce sur elles est suffisamment élevée. On observe dans ce
cas, un seul maximum de dissipation d’énergie. En présence d’une faible quantité de solvant,
ce comportement non-linéaire aux faibles déformations est totalement supprimé.

Systeme INC

Pour les systémes INC modéles, on observe une non-linéarité sur toute la gamme de
concentration en particule étudiée. Aux faibles fractions volumiques, la non-linéarité est peu
marquée mais cependant toujours présente au dessus de 10 % de déformation. Par ailleurs, on
observe deux régimes de décroissance du module avec la déformation, associés chacun a un
maximum de dissipation. En présence d’un solvant qui n’¢élimine pas les liaisons hydrogene
polymere/particules, la premiere décroissance de module disparait. Seul le deuxieme régime,
visible aux plus fortes amplitudes de déformation, continue a étre observé. Enfin, en présence
d’un solvant capable d’éliminer les liaisons hydrogenes particule/polymeére, on n’observe plus
de comportement non-linéaire sur la gamme de déformation sondée. Il semble donc qu’il
existe un mécanisme supplémentaire, a la plastification de couche vitreuse supplémentaire,
qui intervient lorsque les interactions particule/matrice ne sont pas covalentes. Nous
reviendrons dans la discussion sur 1’origine de ce phénomene.
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Introduction

Dans un ¢lastomere renforcé, une quantité¢ importante de polymeére est en contact avec la
surface des particules. Or il a été observé sur des films minces déposés sur des substrats
solides [1] que la dynamique des chaines polymeres est affectée par les interactions existant
entre le film polymere et le substrat. Dans la majorité des études, on reporte la variation de la
température de transition vitreuse en fonction de I’épaisseur du film polymere et de la force
des interactions existant entre le film mince et le substrat.

Lorsque les interactions entre le film et le substrat sont fortes, la température de transition
vitreuse augmente lorsque ’épaisseur du film diminue. Ce résultat est observé par exemple
lorsqu’il y a des liaisons covalentes ou des liaisons hydrogeéne a 1’interface substrat /polymere.
En revanche, la température de transition vitreuse d’un film mince suspendu ou libre est
inférieure a celle du matériau massif.

Nous pouvons par exemple regarder les résultats de Fryer [1] qui montre I’évolution de la Tg
pour différentes épaisseurs de films de PMMA et de PS en fonction de la force de
I’interaction entre la surface et le polymere :

40 S — -
o PMMA - 172 nm |
0 PMMA - 30 nm | P

= 307 < PMMA-20nm ¥

3 ® PS-124nm e

= 204 W PS-38nm L

- ¢ P5-22nm e "

t :

l_'J'\

4 5 6 7
Interfacial energy {m.Ja'mg}

Figure 0.1 : Variation de la transition vitreuse du film mince avec la force d’interaction avec le substrat
pour des films de PS et de PMMA [1]

Nous voyons bien ici que pour les films épais (> 100 nm) la Tg du film n’évolue pas avec la
force de I’interaction et est égale a la T, du polymere en masse. Lorsque le film a une
épaisseur plus faible (< 40 nm), sa Tg est sensible a la force de I’interaction. Ainsi pour une
interaction inférieure a 1.8 mJ/m?, 1’écart de température de transition vitreuse,notée
Tg(film)-Tg(masse), est négatif, et d’autant plus négatif que le film est mince. Pour des forces
d’interactions supérieures a 2 mlJ/m? cet écart est cette fois-ci positif, et d’autant plus
marquée que la force de I’interaction est forte.

Des effets similaires ont été¢ observés sur les ¢élastomeres renforcés lorsque les interactions
particule/matrice sont fortes. Par exemple, par RMN, Kauffman [2], Kenny [3] ou encore
Litvinov et Steeman [4] ont mis en évidence 1’existence d’une zone prés des particules ayant
la dynamique tres ralentie d’un polymeére vitreux.

Pour mieux appréhender les propriétés observées sur les ¢lastomeres renforcés, Berriot et al
[5] ont réalisé un paralléle entre ces observations et les résultats obtenus pour des films
minces. Dans cette optique ils ont repris le résultat principal montré par Long et Lequeux [6]
qui indique que la Ty d’une chaine polymere dépend de sa distance au substrat notée h, de la
T, du polymeére massif et d’un paramétre d’interaction 6 selon la relation suivante :

T,(z)= Tgw.(l + gj Equation 0-1
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0 a la dimension d’une longueur. Il est fixé par la force et la nature des interactions existant
entre le substrat et le polymere. Ce modele permet de décrire les variations de Tg des films
minces en fonction de 1’épaisseur du film.

Dans un ¢lastomere renforcé il est alors possible d’envisager la méme variation de Tg a partir
de la surface de la particule. Prés des particules, on obtient alors le profil suivant de variation
de Tg en fonction de la distance a la surface de la particule h :

A

\ To> Tg + 50K

»
»

h

Figure 0.2 : Evolution de la Tg en fonction de la distance a particule prédit par le modéle de F.Lequeux et
D.Long

A partir de ce résultat, Berriot et al [5S] ont alors développé un modele pour comprendre les
phénomeénes viscoélastiques de tels élastomeres renforcés a haute température, c’est a dire
dans le domaine caoutchoutique de la matrice non renforcée. Leur étude se limite aux
systemes dans lesquels les interactions particule/matrice sont fortes.

A partir du profil de Tg en fonction de la distance a la particule, on peut tracer le profil du
module du polymere situ¢ entre deux particules pour une température et une fréquence
d’observation T et . On note T," la température de transition vitreuse de la matrice non
renforcée a la fréquence ®. A haute température c'est-a-dire a T — Ty, > 50 K, le profil du
module entre deux surfaces de particule est représenté ci-dessous :

Polymére vitreux :

Log G’ module ~ 10° Pa g
A} A
To>Tg + 50K
- d »
e
IO.G,min < >
Polymére caoutchoutique :

module = 10° Pa

Figure 0.3 : Schématisation du module G’ de la matrice entre deux particules de silice en fonction de la
distance a une particule
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Les chaines polymere situées pres des particules sont a 1’état vitreux et ont un module élevé
(10° Pa). Celles qui sont éloignées sont a I’état caoutchoutique et ont un module faible
(10° Pa). A haute température, la chute de module est abrupte lorsque 1’on s’éloigne de la
surface d’une particule. Dans le domaine caoutchoutique de la matrice on peut alors faire
I’hypothese que les particules sont entourées d’une couche vitreuse. On schématise alors
comme suit :

Schéma 0.4 : Schématisation de la coquille dur dans le cas de I’approximation a une sphére dure

L’¢épaisseur de couche vitreuse est définie comme étant la distance a laquelle le module est
égal a dix fois sa valeur minimale a la température de I’expérience. Dans la limite des hautes
températures, on peut écrire que Ty(e) = T. On en déduit que la variation de I’épaisseur de la
couche vitreuse en fonction de la température :

1/v

T,., .
e(T)=0| —22— Equation 0-2
T-T,,

Dans le régime des hautes températures, 1’élastomére renforcé est donc constitué¢ d’une
matrice ¢lastomere molle contenant des inclusions dures formées par les particules entourées
de leur couche vitreuse. Dans ce cas, Berriot et al ont trouvé que les propriétés mécaniques de
tels systémes étaient contrdlées par 1’épaisseur de la couche vitreuse existant autour des
particules. Ainsi, ils ont mis en évidence une loi de superposition T-m pour ce type
d’élastomeéres renforcés valable aux hautes températures (T > T, +50K). En régime linéaire
le module est une fonction de la variable réduite T,"/(T-T,"). Ainsi, le renforcement R’
mesuré¢ a différentes températures et fréquences sur un échantillon donné est contrdlé par la
variable Ty/(T-T,"). De la méme fagon , la non linéarit¢ du module résulterait de la
plastification de ponts vitreux reliant des particules proches qui a lieu lorsqu’ils sont soumis a
une contrainte locale de 1’ordre de la contrainte au seuil de plasticité.

Notre objectif est dans ce travail de compléter ces premiers résultats dans deux directions.
Tout d’abord, nous souhaitions savoir si les propriétés de superposition T-® mises en
¢vidence sur des systemes dans lesquels les particules et la matrice sont reliées par des liens
covalents sont aussi observées lorsque les interactions particule/matrice ne sont plus assurées
par des liaisons covalentes. Ensuite nous souhaitions comprendre les propriétés mécaniques
observées en régime linéaire aux basses températures c'est-a-dire dans la zone de transition
vitreuse de la matrice caoutchoutique. Berriot et al ont observé que le renforcement R’ passe
par un maximum dans cette gamme de température. Nous avons donc fait une étude
systématique en fréquence et concentration en particules pour comprendre 1’origine de ce
maximum. En particulier, quel est I’impact de la dynamique des chaines pres des surfaces sur
la réponse mécanique de I’élastomeére renforcé aux basses températures.
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Pour répondre a toutes ces questions, il est indispensable de connaitre la dynamique des
chaines polymeres pres des surfaces et son évolution avec la température pour les différents
¢chantillons renforcés étudiés en mécanique. C’est ce que nous avons fait par des mesures de
relaxation de I’aimantation transverse en RMN 'H.
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Partie| Existence d’une couche vitreuse

Les mesures de relaxation de I’aimantation transverse par RMN '"H ont montré que dans tous
les systémes renforcés que nous avons synthétisés dans cette ¢tude, la dynamique des chaines
est ralentie prés des surfaces. Selon le greffon fixé aux surfaces des particules, ce
ralentissement résulte soit de liaisons covalentes greffon/matrice soit de liaisons hydrogénes
entre des groupes hydroxyles de surface et les monomeres acrylate.

Pour un type donné de silice greffée et & Température fixe, la fraction de polymére vitreux
augmente avec la concentration en particule. Cependant, on observe des lois de variations
sensiblement différentes selon la nature du greffon.

Pour des greffons réactifs, il y a une proportionnalité entre la fraction de solide et le rapport
de la fraction de silice sur la fraction de polymeére pour 80°C et 100°C, que 1’on a plus a 60°C.

0.6 -
MIST TPM
059 o T=100°C N
e T=80C
04— a T=60°C
3
= 0.3
<&
0.2
0.1 — ©
0.0 5
I I I I I I |
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30

0,/(1-9,)

Figure 1.1 : Evolution de la fraction de polymére vitreux mesurée en RMN 'H avec la variable d,/(1-D,)
pour des échantillons IC contenant des silices MIST ( 27 nm de diameétre) greffées TPM

Pour des greffons inertes, nous observons 2 régimes. Sur la méme plage de concentration que
précédemment, (entre 0 et 0.25) la fraction de polymére vitreux est proportionnelle a la

variable ¢v/(1-¢v). Par contre au-dela d’une concentration critique, la fraction de solide
augmente brutalement, mais toujours linéairement.

0.4
T50/F1 C8TES
O T=100°C

0.3 — ¢ T=80°C (I)VC/(I-(I)VC)
A T=60°C

¢sol .pol.

o I I I

| | |
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
¢,/(1-0,)

Figure L.2 : Evolution de la fraction de polymére vitreux mesurée en RMN "H avec la variable ®&,/(1-®,)
pour des échantillons INC contenant des silices T50/F1 ( 43 nm de diamétre) greffées CSTES
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Cette rupture de pente se produit & une concentration précise pour un systeme donné. La
concentration critique a laquelle la rupture de pente a lieu dépend de la nature du greffon et de
la taille des particules. Par exemple sur un systéme T50/F1 C8TES ,%/(1-9,°) est de I’ordre
de 0.35, alors que pour un systeme T100/F1 MCSNC cette valeur est de I’ordre de 0.4.

Ceci semble indiquer que la fraction volumique de polymere vitreux dépend non seulement de
la nature et de la force des interactions entre particules et matrice, de la fraction volumique en
renforts mais aussi de la distance entre particules. Le ralentissement de la dynamique des
chaines aux interfaces semble étre influencé par la distance h entre les surfaces des particules.
Un tel phénomene a déja été observé pour des chaines polymeéres insérées dans des pores de
7.5 nm de diametre. Dans ce cas, on observe une augmentation spectaculaire de la
température de transition vitreuse du polymeére [7].

1.1 Diagramme d’état e(T,h)
1.1.1 Cas des systémes INC’

Dans tous les systemes renforcés étudiés dans ce travail, il existe une couche vitreuse autour
des particules. En utilisant 1’équation II.1, nous avons estimé son épaisseur apparente a
différentes températures et fractions volumiques de silice.

* = pol.sol.

1/3
e=R. (1+%(I) ] —1 | Equation I-1

Nous obtenons donc un diagramme d’état de la couche vitreuse en fonction de la distance
moyenne h entre les surfaces de silices voisines, pour différentes températures. La valeur de h
est déduite des mesures par diffusion neutronique aux petits angles.

"INC = systémes 4 interactions non covalentes entre la particule et la matrice
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Figure 1.3 : Diagramme d’état de la couche vitreuse en fonction de la distance entre particule et de la
température pour des silices T100/F1, T50/F1 et T30/7

Le diagramme d’état montre 1’existence de trois zones principales :

(1)

Un régime dilué ou les couches vitreuses ne se recouvrent pas. Dans ce régime la

quantité de polymere vitreux est alors proportionnelle a la quantité de silice

2)

Régime dilué

Un régime de recouvrement, ou les couches vitreuses se recouvrent partiellement.

Régime de recouvrement

Dans ce cas, le calcul de 1’épaisseur réalisé en utilisant 1’équation II.1 sous estime 1’épaisseur
de la couche vitreuse réelle. Ce calcul donne dans ce cas une épaisseur apparente €,y , qui est
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d’autant plus inférieure a I’épaisseur réelle que le recouvrement est important c’est a dire que
la distance entre particule est faible. Dans ce régime 1’épaisseur apparente diminue donc avec
la distance entre particule. On peut déterminer 1’épaisseur de la couche réelle en estimant la
fraction volumique de recouvrement.

3) Un régime confiné ou 1’épaisseur de la couche vitreuse augmente lorsque la distance
entre particule diminue. Ce résultat nous fait penser a une augmentation de la température de
transition vitreuse d’une partie du polymere non vitreux entre deux particules de silice lorsque
la distance entre particules devient inférieure a une distance critique h.. Il existerait donc un
ralentissement supplémentaire de la dynamique du au confinement du polymeére entre deux
spheres de silices.

G ou G ou
A Tg A

<h;>
'Y >
h; >h, h <h,
Pas d’effet de confinement sur la En trait pointillé, la variation de T, ou de
dynamique des chaines module si il n’y a pas d’effet de confinement

En trait plein, profil de la T, ou du module
avec un effet du confinement.

Figure 1.4 : Schématisation de la variation du module élastique ou de la Tg de la matrice polymére entre
deux particules selon qu’il y a un effet de confinement ou non.

Nous pouvons schématiser cet effet comme suit :

Schéma L.5 : Schématisation du confinement du a une augmentation de module lié & une interférence
constructive des modules G’(h)

L’effet du confinement sur la dynamique de chaines peut avoir plusieurs origines. L’équation
I.1 prédite par le modéle développé par D.Long [8] décrit les décalages de T, pour un film
polymére dont un seul de ses bords est en interaction avec un substrat solide. D’aprés ce
modele, la transition vitreuse correspond a la situation ou des zones de dynamique lente par
rapport a I’échelle de temps de 1’observation percolent et forment un chemin rigide continu

156



Chapitre 3 : Discussion des résultats

dans I’échantillon. La température de transition vitreuse correspond a la température a
laquelle le seuil de percolation est atteint. Dans le mod¢le, le seuil de percolation est associé a
la probabilité p d’avoir des zones lentes dans le polymére. Ce seuil de percolation est modifi¢
lorsque 1'on considére un film mince en forte interaction avec un substrat solide. Dans ce cas,
des zones lentes peuvent percoler via le substrat solide qui est aussi une zone de dynamique
lente. Ainsi, il est possible a des températures supérieures a la température de transition
vitreuse du polymeére massif d’avoir dans le film mince un chemin continu de zones lentes (ou
rigides) via le substrat. La température a laquelle le seuil de percolation est atteint est donc
modifiée par la présence d’un substrat solide en forte interaction avec le film polymeére. Cela
revient a dire que la percolation se fait pour des probabilités d’avoir des zones lentes dans le
film plus faibles que celle requise pour le matériau massif. Cet effet devrait étre a priori
exacerbé si maintenant on considére un film mince intercalé entre deux substrats solides.
D’apres le modele de D.Long, une variation d’un facteur 2 de la probabilité associée au seuil
de percolation conduit a une rigidification des chaines polymeres sur une distance 1.5 fois
plus importante. C'est-a-dire que le paramétre o qui fixe la portée de la rigidification induite
par la présence d’un substrat solide est multiplié d’un facteur 1.5. Nous observons
expérimentalement dans le régime confiné des épaisseurs 2.5 fois plus importantes qu’en
régime dilué. Cela correspondrait a une variation d’un facteur 4 de la probabilité associée au
seuil de percolation dans nos ¢élastomeres renforcés, en régime confiné.

1.1.2 Cas des systémes IC?

Pour les systémes IC, on retrouve que 1’épaisseur de la couche vitreuse dépend de la distance
entre particule. Au sein d’une famille d’échantillons renforcés par les mémes silices (méme
taille et méme taux de greffage), 1’épaisseur de la couche vitreuse mesurée a méme
température augmente lorsque la distance entre particule h diminue. C’est par exemple le cas
pour la famille d’échantillons T50 TPM renforcée par des silices de 50 nm de diametre dont
I’épaisseur de la couche vitreuse mesurée a 100°C est multipliée d’un facteur 2.5 lorsque h
passe de 22 a 6.5 nm (cf. figure 11.6).

0

@)
N o O MIST TPM, T = 5 molécules/nm’
m T50 TPM, I" = 3.2 molécules/nm?
n e T100 TPM, T = 5.7 molécules/nm?
— 2+ ¢
(0]
[ |
1_
9_
8 | |
1 1 1 1 I 1 1
6 7 8 9 2 3

10
distance bors a bord (nm)
Figure 1.6 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse pour des particules de silices MIST
T = 5.0 molécules/nm’ (O), T50/1 T = 3.2 molécules/nm’ (), T100 I" = 5.7 molécules/nm? (#) greffées
TPM en fonction de la distance entre particules a T = 100°C
Par ailleurs, les mesures réalisées sur ces systémes IC mettent en évidence que 1’épaisseur de
la couche vitreuse dépend aussi du nombre de liaisons covalentes existant aux interfaces entre

*IC = Systémes a interaction covalente entre la particule et la matrice
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les particules et la matrice. L’épaisseur de couche vitreuse est d’autant plus forte que la
densité¢ de réticulation aux interfaces (mesurée en RMN) est importante. C’est ce qui est
illustré sur la figure 1.6, ou on constate que, pour une méme distance entre particules,
I’épaisseur de couche vitreuse des systemes TS50 TPM, ayant un taux de greffage de 3.2
greffon /nm?” est de 1’ordre de 2 fois plus petite que celle mesurée sur des systémes T100 TPM
ou MIST TPM pour lesquels le taux de greffage des silices est de 1’ordre de 5 greffons/nm?.
Ce fait expérimental est en accord avec les variations de Tg observées par Fryer et al [1] pour
des ¢énergies d’interactions film polymeére/substrat croissantes. Il n’est pas expliqué par le
modele développé par Long et Lequeux [6] ou Long et Merabia [8].

Pour construire le diagramme d’état e(T, h) pour les systemes IC, a partir de résultats obtenus
sur des échantillons renforcés par des silices différentes, il est nécessaire de normer les
épaisseurs par le taux de greffage des particules. Nous obtenons le diagramme d’état présenté
sur la figure I1.7 dans lesquels nous avons multipli¢ les épaisseurs mesurées sur les systeémes
T50 TPM_du facteur multiplicatif Tnasrresa/Trsorens.=5/3.2

27 |diagramme d'état systéme ICI (T-Tg)/Tg = 0568

(T-Tg)/Tg = (ﬁ
Recouvrement 9=

/J}/(T-Tg)/Tg =0

e (nm)

AH=F ¥ Non confiné
1 (T-Tg)Td = 0.205

+
X X

(T-Tg)Th = 0.238
confiné * (T-Tg)Tg = 0.273
24
X,X,0,A,0,e,0 MSTTPM
X,X,0,A,0,e,0 TI00TPM
X ,X,0,A, 0 T50TPM
- e=hi2
1_
5 : 78 o ] 2 3 ! 5
10
h (nm)

Figure 1.7 : Diagramme d’état de la couche vitreuse en fonction de la distance entre particule et de la
température pour des silices MIST TPM, TS50 TPM et T100 TPM

La transition entre le régime dilu¢ et le régime confiné s’amorce au dessous d’une distance
entre particules de I’ordre de 13 nm, comme pour les systemes INC. Nous pouvons donc
estimer que cette transition se fait pour une distance critique h de ’ordre de la dizaine de
nanometre. Nous allons la comparer a la taille des segments de chaines entre deux points de
réticulation. Nous allons ainsi calculer le rayon de giration moyen de la pelote de polymere
entre deux points de réticulation.

La masse entre deux points d’enchevétrement doit suivre la relation :

G'= P.RT
M

Dans notre cas nous obtenons une masse entre enchevétrement de 11.2 kg/mol.
Cette masse correspond a 112 monomeres d’acrylate d’éthyle.
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(R,) :C—6°".NL L

Cette équation permet de déterminer la taille moyenne de la pelote entre deux points de
réticulation. Pour notre poly(acrylate d’éthyle) nous avons les valeurs suivantes :

Cc,=9
NL = Nmonomére'Nliaisons = 600
L=154A

Nous obtenons alors un rayon de giration moyen de 4.6 nm soit une taille de pelote de 9 nm.
Les mesures RMN sur les systemes IC et INC nous donnent respectivement une distance entre
particules de 13 nm et 11 nm pour voir apparaitre le confinement. La distance entre les
particules lorsque le confinement apparait est du méme ordre de grandeur que la taille de la
pelote statistique entre deux points de réticulation.

Nous ne savons pas si cette relation a un fondement physique ou bien si elle est fortuite.
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Partie Il Effet de la couche vitreuse sur le comportement
mécanique en régime linéaire

Nous allons maintenant analyser dans quelle mesure 1’existence d’une couche vitreuse autour
des particules influence la réponse mécanique des systémes renforcés dans le régime linéaire.

Il.1 Diagramme d’état et mécanique linéaire preés de T,

Dans la partie résultats nous avons mis en évidence I’existence d’un pic de renforcement dont
la position et I’amplitude dépendent de la concentration, de la force de I’interaction aux
interfaces et de la fréquence d’observation

MIST TPM 25

— 0=0.1Hz
— 0=1Hz 2
100 — 0=10Hz 100

30 nm C8TES MeOH 33.8%
H,

z
30 nm TPM MeOH 31.7%

— 1Hz

T T 1 T T T T T T
-20 0 20 40 -20 0 20 40 60 80
T

o w
T, T,

Figure IL.1 : Renforcement R’ en fonction de T — T,”, a gauche pour des silices TPM et C8TES au méme
taux de renforcement et a droite pour de la silice MIST TPM 25 a 3 fréquences

35— O T30/7 CBMES et T30/8 C8TES o=1Hz
A MIST TPM

30— A T50/1TPM
¢ T100/1 TPM

25 —

20 —

(R )

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
3.0,/R.(8-T) ou 3.9/R.T

Figure I1.2 : Evolution de la position du pic de R’ avec la fraction volumique de silice

Nous allons analyser en quoi le renforcement prés de T, est contr6lé par 1’épaisseur de la
couche vitreuse autour des particules. Pour cela, nous allons repérer sur le diagramme d’état
e(T,h) établi par RMN 'H les valeurs des épaisseurs de couche vitreuse existant autour des
particules aux températures correspondant a des points caractéristiques du renforcement R’
(T). Nous avons choisi comme points caractéristiques, le maximum de R’ et le début du
plateau visible aux hautes températures. Chacun de ces points est repéré comme indiqué sur la
figure II1.3. On note les épaisseurs correspondantes :

CR’max :e[h; T‘Tg(R’max)] et eR’plateau:e[h, T‘Tg(R,plateau)]-
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80 —
60 —

40

N T‘Tgw(R’Plateau)
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I T T T T T
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Figure I1.3 : Détermination de la température correspondant au maximum de R’ (a gauche) et au début
du plateau aux hautes températures.

La figure I11.4 présente les courbes d’évolution de €r'max €t €r’platcau pOUr les échantillons INC,
utilisés pour construire le diagramme d’état e(T,h) de ces systémes. On a tracé en pointillé la
droite e=h/2. Cette droite correspondrait a la valeur de 1’épaisseur au-dessus de laquelle les
couches vitreuses se recouvrent en moyenne. Les valeurs d’épaisseur de couche vitreuse
auxquelles le maximum de R’ est observé sont nettement supérieures a h/2. De méme pour la
température correspondant au début de 1’augmentation de R’ lorsque 1’on décroit la
température.

On obtient des résultats similaires pour les systemes IC comme le montre la figure II1.5.

49 |diagramme d'état systéme INC| K - 4
7
o] > ,0,A , 0,V ,0,< T30/7C8MES 44 (T-Tg)/Tg = 0.0684
> ,® A, VvV m, <« T50F1C8TES > 5
4 ,®,#,%X,4 .8, TI00/F1C8TES (T-Tg)Tg/ = 0.102
21 —— position de R’ ., = - = position du point de rupture de pente
(T-Tg)/Tg = 0.137
++
10—
o
o
7
6
T 5
£
[0} < X
~—s (T-Tg)/Tg = 0.171—=——
pa)
v pa)
¥ v (T-Tg)Tg=0.205—m@
L (T-Tg)Tg = 0.238—>——
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Figure I1.4 : Diagramme d’état, détermination des lignes de rupture de pente, de point d’inflexion et de
créte (R’ may)
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27 diagramme d'état systéme ICI (T-Tg)/Tg = 0568 It
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Figure IL.5 : Diagramme d’état, détermination des lignes de rupture de pente, de point d’inflexion et de
créte (R’ may)

Si on se base sur le facteur de structure, nous avons déterminé la position du pic du premier
voisin qui permet de déterminer la distance minimale moyenne entre les plus proches voisins.
Si on suppose que la distribution de distance est Gaussienne alors au maximum de ce pic nous
avons la moitié des particules qui sont plus proches que cette distance et 1’autre moitié qui
sont plus €loignés de notre particule de référence. La droite e = h/2 représente le moment ou
50 % des particules sont reli¢es par leurs couches vitreuses. La courbe qui repere la valeur de
I’épaisseur de la couche vitreuse au maximum de R’ traduit la percolation globale du systéme
par les couches vitreuses. Cette courbe est située dans la zone e > h/2, ce qui signifie que la
percolation du systéme par les couches vitreuse intervient lorsqu’une majorité des particules
est reli¢ par I’intermédiaire de cette couche vitreuse.

Nous pouvons faire le méme commentaire avec le point de rupture de pente. Cependant la
quantité de particules liés par leurs couches vitreuses est plus faible que pour le maximum de
R’.

1.2 R’(T,wh) : modélisation

Nous avons pu mettre en évidence le lien fort entre la réponse viscoélastique pres de T, avec
I’épaisseur de la couche vitreuse. Nous avons également vu que dans nos échantillons réels la
distance critique est bien supérieure la distance moyenne entre échantillon.

Nous allons désormais tenter a partir des épaisseurs de couche vitreuse mesurées et du module
viscoélastique mesuré pour la matrice d’expliquer les effets de fréquence sur la position,
I’amplitude et la largeur du pic de renforcement R’ que nous avons observés
expérimentalement. Pour cela nous allons tout d’abord mettre en place un modéle simple qui
ne considere que la variation de module des chaines situées a mi—distance entre deux surfaces
de particules. Nous avons appelé ce modele, le modéle h/2. Puis nous testerons un modele
plus complexe utilis¢ pour I’insertion de sphére dure dans une matrice molle que nous
inverserons pour les besoins de notre mesure.
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11.2.1 Le modéle en h/2

Dans ce modéle trés simple nous supposons que notre systéme est idéal et que la distance
entre premier voisin n’est pas distribuée et égale a h. Ceci implique que lorsque les couches
vitreuses ont une épaisseur supérieure a h/2, notre systéme sera percolé totalement. On peut
schématiser le processus comme suit :

h/2

Schéma I1.6 : Schématisation du modele h/2

Afin de bien décrire I’ensemble de la couche R’ = f(T - Ty) il est nécessaire d’établir
quelques équations permettant a partir de G* = f(T - Ty, ®) de construire I’ensemble G* =
f(h, ). Pour cela, repartons d’abord sur ce qui se passe dans les films minces :

T,(W)=T,,u .[1 + %) Equation II-1

Nous nous plagons a T - Ty , = Cte
Nous obtenons au final que :

o).
T-T,(h)= (Tg’bul,C - Cte)— T, puk .(1 +Zj Equation I1-2

La seule approximation nécessaire dans ce calcul se situe dans le choix du parametre
d’interaction 9. Celui-ci doit étre déterminé par la mesure de RMN pour chacun des
¢chantillons. Pour la simplification du calcul nous avons choisi d’utiliser la valeur de 0.5
comme parameétre d’interaction.

Par interpolation des courbes G’ = f(T-Tgpu) pour des T — Typux = cte avec 1’équation
précédente on obtient les profils de G’ en fonction de h, en rapportant la courbe obtenue a la
valeur du module a la température et a la fréquence considérée on obtient :
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Figure I1.7 : Evolution du renforcement R’ avec la distance a la particule a T — T,* =30 K

Il suffit maintenant de sélectionner une valeur de h/2, cette distance est par exemple la moiti¢
de la distance moyenne mesurée par neutrons. Nous obtenons alors le graphique suivant pour

0=0.5eth/2=15nm.
h/2=15nm, 8=0.5

10085 —— 0.01 Hz
6: —0.1Hz
4 — 1Hz
7] —— 10 Hz
2_
10—

I I I I I
-20 0 20 40 60

Figure IL.8 : Evolution du renforcement R’ en fonction de T — T,” pour 4 fréquences

Sur cette courbe nous pouvons observer un pic de R’ qui dépend de la fréquence. Si ’on
compare 1’évolution de la hauteur et de la position du maximum de R’ avec I’expérience nous
obtenons le méme type de variation.

Si nous comparons le modeéle en utilisant la distance h mesurée en neutron et le paramétre &
déterminé par la RMN avec ’expérience nous voyons que la hauteur de R’ est largement
surestimée par le modele. Dans le paragraphe précédent nous avons vu que la distance critique
était bien supérieure a la moitié distance moyenne entre les particules. Pour bien décrire les
résultats 1l faudrait alors déterminer pour chaque échantillon la quantité de silice reliée par des
ponts vitreux au pic de R’ expérimental et lui associer ainsi une distance critique.

De plus nous sommes incapables avec ce modéle de décrire la hauteur du plateau de R’ a
haute température. Ce probleéme peut s’expliquer par le fait que nous n’avons pas pris en
compte 1’épaisseur ey qui correspond a une couche de T, « infinie » par rapport a la mesure.

I1.2.2 Modéle de Palierne inversé

Pour palier les problemes liés a la dispersion des particules ainsi qu’au probleme de
détermination de la distance critique nous avons décidé d’utiliser un modéle décrit par
Palierne [10] qui consiste en I’insertion de particules viscoé¢lastiques dans un milieu
¢galement viscoélastique.

Dans notre échantillon nous savons que prés de la T, ou en tout cas au pic de R’ le systéme
peut étre décrit comme suit :
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Schéma IL.9 : Schématisation de ce qui se passe lorsque les couches vitreuses percolent dans I’échantillon,
justification de I’utilisation d’un modele de Palierne

Dans ce systéme nous pouvons supposer que nous avons un polymere globalement vitreux qui
percole dans I’ensemble de 1’échantillon. Dans cette matrice vitreuse il existe des zones de
polymere mou loin de la T,.

Cette description correspond a la description inverse du modele de Palierne tel qu’il I’a
présenté¢ la premicre fois. Nous allons donc ici supposer que nous pouvons sur les bases
physiques inverser son modele pour I’appliquer aux élastomeres renforcés prés du seuil de
percolation.

Nous allons donc utiliser 1’équation suivante :

3
l+—-M
ot 2 2(G,=Gy) o
G :GM.W N _Z¢I 2G +3G Equat10nII-3

L’indice M pour la matrice vitreuse et I’indice I pour les inclusions molles.

Dans ce modele nous supposons que le décalage de T, (AT,) est décrit par la position du pic
de I’expérience et que la quantité de polymere vitreux au niveau du pic est décrite par la RMN
a la température du pic. Nous obtenons alors :

4] Palierne Inversé — Modeéle 0.1 Hz, AT, = 17.6, ¢;qe = 0.768

—— Modele 1 Hz, AT, = 20, ¢4, = 0.662
—— Modéle 10 Hz, AT, = 24.7, {4, = 0.540

R ---- MIST TPM 30 0.1 Hz
i v‘*@;”«;ﬁ - ---- MIST TPM 30 1 Hz
R ---- MIST TPM 30 10 Hz

100
7
IS
o]
o

34

2

RYR 5ok

A b frniss, N
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Figure I1.10 : Evolution de R’/R’-50K pour I’échantillon MIST TPM 25 (pointillés), simulation avec le
modéle de Palierne inversé (rait plein)

Ce nouveau modéle permet de mieux décrire la hauteur du pic de R’yay, il permet également,
comme le premier modele, de décrire les effets liés a la fréquence et par construction de
décrire la position du pic de R’.

On peut noter que la proportion de polymeére vitreux est de 1’ordre de 0.7 (il faut tenir compte
de la fraction de silice qui est de 0.202), ce qui signifie que la grande majorité du polymere est
dans son état vitreux au passage du pic de R’yax.

Par contre comme dans le cas précédent le modele ne permet pas de rendre compte du
renforcement R’ observé a trés haute température.

11.2.3 Bilan de la modélisation

Afin de modéliser au mieux les résultats nous avons utilis¢é deux modéles simples qui
permettent a partir des courbes expérimentales réalisées sur la matrice pure de remonter aux
courbes R’ = (T - Ty, ).

Le premier modéle, modéle h/2, permet de mettre en évidence qu’a partir de 1’existence de la
couche vitreuse nous pouvons décrire les effets liés a la fréquence. C'est-a-dire la perte de
superposition prés de Tg ainsi que la valeur de R’o 1, > R’jon,. Le défaut principal de ce
modele est qu’il ne tient pas compte de 1’état de dispersion de nos particules.

Le deuxieme mod¢le ne met pas en jeu I’état de dispersion des particules, il fait intervenir une
matrice cette fois vitreuse dans laquelle on inseére du polymeére mou. Ce modele permet
toujours d’expliquer les effets de fréquence. Il permet de plus d’améliorer la description de la
hauteur du pic et de sa position. Nous mettons en évidence avec ce modele que la position du
pic correspond au décalage de T, de la couche responsable de la percolation totale du
systeme.

I.2.4 Variation de la hauteur de R’,.x en fonction du systéme

Nous pouvons regarder si il existe une équivalence entre les systéemes C8TES et TPM d’un
point de vue de la hauteur du pic de R’. Pour cela nous allons regarder les systémes MIST
TPM et T30/7 CSMES et T30/8 C8TES. Nous tracons log(R’ax) en fonction de log(dy) :

3.0
2.5 — ) N A
. 2.0 —
E
r 1.5
>
Ke)
07 o TPM
05 A CB8TES et CBMES
A q)v, corrigé — o,-(T+erp/R) /(1 +eCB/R)
0.0
-1.0 -0.9 -0.8 -0.7 -0.6 -0.5 -04
log(¢,)

Figure IL.11 : Evolution de log(R’yg.190) €n fonction du nombre de site d’interaction par unité de volume
pour les systémes IC et INC
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Oy, MIST TPM €0, TPM Orpm €o, csTes €quivalent | §cgres équivalent
0.202 2.74 0.326 0.346 0.85
0.163 2.16 0.433 0.433 0.433
0.113 1.5 0.54 0.52 0.533

Tableau II-1 : valeur de I’épaisseur mesurée a T, + 80 pour le systéme IC et épaisseur équivalent e 2 méme
distance entre particule pour le systétme C8TES

Nous notons que la correction de fraction volumique entre les systémes IC et INC par

I’épaisseur de couche vitreuse mesuré permet de bien superposer les résultats. La valeur de

R’max mesuré dépend donc bien de 1’épaisseur de la couche vitreuse.

1.3 Superposition température-fréquence dans le domaine
caoutchoutique

Dans le régime des hautes températures, la valeur de (T-T,)/T, est comprise entre 0.2 et 0.5.

D’aprés les diagrammes d’état e(T,h) construits a partir des mesures RMN 'H., nos

¢lastomeres renforcés sont donc soit en régime dilué soit en régime confing, soit en régime de

recouvrement.

I1.3.1 Systémes renforcés IC

Dans le régime dilué, la réponse mécanique est peu influencée par la variation des épaisseurs
de couche vitreuse. Le module augmente linéairement avec la température. On retrouve donc
un comportement entropique semblable a celui de la matrice dans cette gamme de
température. Le renforcement R’ est peu dépendant de la température et de la fréquence.

Dans la zone de transition vers le régime confiné, la superposition en (T-T,)/T, n’est pas
vérifiée. Il faut appliquer un facteur k multiplicatif qui dépend de la fréquence et de la
distance entre particule. La figure III.12 présente la variation de k avec log(®) en fonction de

h. d% log() ¢volue fortement dans la zone de transition puis tend vers 0 lorsque h est

suffisamment faible et que le régime confiné est installé.

57 |Systéme IC 1.0x10™
O, e, ® e T=100°C
2+ dk/diog(o) 0.8
Non confiné o
_ fi 0.6 2
£ Recouvrement 5
N _ ‘Q
o 7 0.4 B
0.2
2x10° 0.0
2 3 4 5 67809 2 3
1 10
h (nm)

Figure I1.12 : Evolution du facteur de recalage k en fonction de h et de la fréquence pour des élastomeéres
renforcés INC. Les facteurs k ont été déterminés en choisissant comme référence la courbe du
renforcement R’ mesurée a 1Hz

1.3.2 Systémes renforcés INC

Pour les échantillons INC, les courbes de renforcement ne se superposent pas lorsqu’on les
trace en fonction de la variable réduite T,"/(T-T,"). En revanche, elles se superposent si on
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applique un facteur de recalage k, qui dépend a la fois de la distance entre particule et de la
fréquence. La figure II1.13 présente la variation de d% log() en fonction de la distance h

pour les systemes INC utilisés pour la construction du diagramme d’état e(T, h). L’amplitude

de variation de d% log(e) est plus forte pour ces systémes que pour les systémes IC. On note

¢galement une autre différence avec les systemes IC dans le régime dilué ou k se stabilise a
des valeurs également supérieures. Pour des systémes treés agrégés, dk 4 log(w) tend vers O :

Systéme INC — 0.16
\ ® ¢, T=100°C |- 0.14
—A— dk/dlog(m)

— 0.12

R Recouvrement /éa—A —0.10 2
. =~
£ 14 A\ 008 o
9- —_~
T \ V - 006 £
® o
l — 0.04
) ° o
" Confiné Non confiné — 0.02
5-1/ 0.00
1 1 1 1 LI I 1 1 1 1 LI I
2 3 4 567809 3 4 56789
10 100
h (nm)

Figure I1.13 : Evolution du facteur de recalage k en fonction de h et de la fréquence pour des élastoméres
renforcés IC et évolution de I’épaisseur de la couche vitreuse mesurée par RMN a (T-Tg)/Tg=0.27 est
également représentée. Les facteurs k ont été déterminés en choisissant comme référence la courbe du

renforcement R’ mesurée a 1Hz.

Les mesures mécaniques réalisées sur les systemes de la famille T30/F1 C8TES montrent que

dk — ) .
A, log() 0 lorsque les systémes sont agrégés.

Peut-on comprendre la perte de superposition dans la zone de remontée de I’épaisseur
(zone de début d’apparition du confinement

La prédiction d’une loi de superposition du renforcement R’ en fonction de Ty"/(T-T,")
suppose que I’on puisse faire une approximation cceur-coquille. C'est-a-dire que 1’on suppose
que le module chute de fagon abrupte de sa valeur a I’état vitreux vers sa valeur a 1’état
caoutchoutique.

On appelle 9, la largeur de la chute de module. Si 0, est petit par rapport a la distance h entre
deux surfaces, alors cela signifie que la chute du module se fait abruptement et que le module
entre deux particules varie bien de sa valeur a 1’état vitreux pres des surfaces a sa valeur a
I’état caoutchoutique au milieu des deux particules (h/2). Dans ce cas, ’épaisseur de la
couche vitreuse est assimilée a la distance correspondant a la mi-chute du module. Alors,
lorsque 1’on modifie la fréquence d’observation, seule la variation de cette distance est
importante. Elle est fixée par la variation de la température de transition vitreuse du polymeére
massif avec la fréquence et on a une superposition T-m. Le renforcement est donc contrdlé par
la variable T,"/(T-T,").

Lorsque les particules sont suffisamment proches, la chute de module se fait de fagon moins
abrupte car la largeur de cette chute d, n’est plus petite par rapport a la distance h entre les
deux surfaces. Dans ce cas, I’approximation cceur-coquille n’est plus valable. Dans ce cas 1a,
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le renforcement n’est plus simplement dépendant de T,"/(T-T,") il faut tenir compte de la
variation de G’(h) avec la fréquence d’observation.

Enfin lorsque les particules sont trés proches les unes des autres. L’effet de confinement est
maximum .Les chaines polymeéres situées entre deux particules sont pratiquement toutes a
I’état vitreux. La variation du module avec la fréquence est celle d’un polymeére vitreux. Dans
ce cas, on retrouve la superposition en To"/(T-T,").

Cet effet permet d’expliquer principalement ce que 1’on observe dans le cas de systémes IC.

Y-a-t-il une dynami?ue spécifique sur la surface des systemes INC ?

Sur les systemes IC” dilués la superposition liée a I’approximation cceur-coquille est bonne.
Par contre pour les systémes INC” dilués nous n’observons toujours pas cette superposition. Il
reste un autre phénomene qui est induit par le type d’interaction a la surface.

5
T50/F1 C8TES 25 T50/1 TPM 25

—=— 10 Hz A 10Hz
44 —=— 1 Hz A 1Hz

—=— 0.1 Hz A 0.1Hz

—=— 0.01 Hz A 0.01Hz

A AAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAAA‘AAAA

2x10°

R (=G/Gg,)

A
O
SRS TSSOy

I I I I
60 80 100 120

Figure I1.14 : Evolution de R’ dans le domaine caoutchoutique en fonction de 7 — T’ g.vol () pour lasilice
T50/F1 C8TES 25 et T50/1 TPM 25

11 existe donc un autre phénomeéne qui se produit dans cette zone. Si on regarde la simulation
numeérique effectuée par Starr et al. [11] sur des systeémes polymeére/particule attractifs et non-
attractifs on se rend compte que les temps de relaxation sont accélérés dans un systeme non-
attractif et sont ralentis pour les systémes attractifs.

* IC = systémes 4 interactions particule/matrice covalents
4 \ N . . .
INC = systémes a interactions particule/matrice non-covalents

169



Chapitre 3 : Discussion des résultats

3 T
10°F E
107 ¥

A ]

[ 2]
10'F .
F O Pure, T,=0.167 = 0,005
W Filled Attractive, T,=0.184 £ 0.005
- @ Filled Non-Attractive, T,=0.156 + 0.005
L | PR T

T A R S
0.3 0.4 0.5 0.6 o7 n.e 0.8 1.0
T

Figure I1.15 : Evolution du temps de relaxation avec la température pour des systémes
polymére/nanoparticules attractifs (m) ou non-attractifs (@), résultats publiés par Starr et al. [11]

Si on se place alors en terme de T, on en déduit que pour un systéme particule/matrice non
attractif nous avons alors un gradient de T, négatif prés des particules.

Dans nos systémes nous avons toujours des systémes attractifs comme nous I’avons vu dans
la partie RMN du chapitre 1. Cependant nous pourrions nous faire une image de la surface
différente. Nous savons qu’il existe beaucoup de zones d’interaction forte au niveau des sites
OH. Cependant nous ne pouvons pas savoir ce qu’il se passe dans la zone ou il y a un greffon
non covalent. On peut supposer que 1’interaction n’existe pas. On aurait alors trés localement
une zone de gradient de T, négatif. Cependant cette quantité reste faible pour que I’on observe
globalement un gradient de T, positif.

La zone d’influence du greffon doit dépendre de sa taille, ainsi un greffon en Cg (type C8TES
ou C8MES) aura une portée (ou une zone d’influence) plus large qu’un greffon en C,; (type
HMDS).

Si nous nous imaginons une image de la surface réelle nous pourrions avoir par exemple :

Zone d’interaction Gradient de T, négatif
forte (hydrogene) créant une poche visqueuse

Schéma I1.16 : Schématisation de la surface d’une silice greffée C8TES dans un élastomére renforcé,
schématisation d’une poche visqueuse

Nous savons que la hauteur du module dépend directement de la fréquence, les valeurs de
viscosité mesurée sont typiquement en Pa.s et le module ¢€lastique en Pa. L’insertion de
poches visqueuses introduira alors un effet temporel dans le module élastique qui n’est pas
présent dans les autres cas.

Nous ne pouvons malheureusement pas avoir de preuve directe de cette hypothése. Nous
pourrions par contre avoir une preuve indirecte en synthétisant un échantillon renforcé par de
la silice Stober pure a faible concentration (donc avec de grandes distances entre particules).
Nous pourrions ensuite réaliser une mesure viscoélastique et voir si la superposition en
Ty/(T-T,) marche.
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Partie lll Existence de deux non linéarités différentes en
nature

Dans cette partie nous allons tenter de comprendre les phénoménes qui sont a I’origine de la
décroissance du module a déformation croissante. Ce phénomene mis en évidence en premier
par Payne a fait I’objet de deux théories majeures.

La premiére théorie communément utilisée se base sur 1’existence d’un réseau d’agrégats de
charges au travers de I’échantillon. Ce réseau crée un squelette rigide qui se rompt sous 1’effet
de la contrainte. Ce mécanisme entraine ainsi la diminution du module de 1’échantillon
renforcé. Ce mécanisme peut aussi s’envisager si les particules ne sont pas agrégées dans le
matériau mais simplement reliées entre elles par des ponts vitreux. Dans ce cas, sous 1’effet de
la déformation macroscopique, les ponts vitreux subissent une contrainte locale importante et
peuvent se plastifier. Cela conduit aussi a une diminution du module du matériau renforcé.

La deuxiéme approche suppose que sous l’effet de la déformation, les liaisons entre la
particule et la matrice qui se rompent et se reforment. Par exemple, Maier et Goritz [12] ont
proposé I’existence de liaisons types van der Waals ou hydrogéne en surface des particules. A
déformation nulle ou faible (domaine linéaire) il existe un équilibre entre les chaines
adsorbées et les chaines libres. Sous contrainte 1’équilibre est modifi¢, le nombre de chaines
libres augmentent et le module décroit alors. Un deuxiéme modé¢le présenté par Sternstein et
Ai-jun [13] postule qu’aprés une rupture des liaisons de surface il existe un phénomene de
glissement [14, 15, 16] qui dépend du taux de déformation. On passe alors d’un régime «no-
slip» dans le domaine lin€¢aire a un régime de glissement. Dans le cadre de glissement a
I’interface de polymere solide, les travaux réalisés par Liliane Leger [14, 15, 16] notamment
prédisent 1’évolution présentée sur la figure ci-dessous de la contrainte ne fonction de la

vitesse de déformation.

T T T Ty T

100,

a (kPa)

10k

&
A .
r_-. % 8 ’/"

stick-slip —
' '1"
1 PETTITY ERPIRTTSY N T IR ENETTEeS RAPEPTTT
0001 001 0l 1 10 100 1000

Wium.s "

Figure IIL.1 : Vitesse de glissement en fonction de la contrainte appliquée pour un PDMS sur un wafer de
silice greffé par du HMDS Z = 0 (@), 0.0016 (O), 0.0076 (#), 0.021 (A) molécules/nm™

Nous pouvons ici surtout noter qu’il existe une zone ou la vitesse de déplacement est
indépendante de la contrainte, nous pouvons assimiler cela au régime linéaire. Lorsque la
contrainte atteint un seuil G, la vitesse croit alors trés rapidement. On peut estimer que dans la
zone G < G, le module est constant et qu’il diminue lorsque 6 > G..

Cette deuxieme approche peut s’appliquer a des systemes dans lesquels les interactions
particules matrice sont assurées par des liaisons non covalentes comme les liaisons H. Elle ne
peut pas s’appliquer aux systemes IC, puisque les particules et la matrice sont reliées par des
liaisons covalentes. En revanche, de tels mécanismes peuvent exister dans nos systemes INC.
Les mesures en régime non linéaire ont été réalisées a des couples température-fréquence, tels
que (T-T4")/T,") >0.17, c'est-a-dire en régime dilué ou confiné.
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Pour ces systémes renforcés, un comportement non linéaire est observé lorsque la distance
entre particule h est faible et lorsque la température est basse.

Nous avons dessiné sur le diagramme d’état des systemes IC présenté figure V.1 le domaine
(h, T) ou on observe une non linéarité pour ces échantillons.
29 |diagramme d'état systeme ICI (T-Tg)/Tg = 0568 LT

r / s
Zone non explorée (T-Tg)/Tg = 0.102

expérimentalem

Gleimg=0 171

e (nm)

~  Zone inaccessible

expérimentalement
en RMN

XX oA e O MISTIPM Zone non explorée

P H-HOHHN— - H e HO-— 100 Leal /4 o

i HhdsiS SR HE T expérimentalement en mécanique

------ e=h/2 = « | imite de I'effet Payne

faiTg =007

10
h (nm)

Figure II1.2 : Détermination d’une zone de plastification des ponts vitreux sous contrainte sur le
diagramme d’état des systémes IC

Pour les faibles distances entre particules (h < 7 nm) la non linéarité apparait toujours. Dans
cette zone une grande majorité des particules sont reliées par leurs couches vitreuses. Il
apparait donc normal d’observer I’effet Payne.

Pour les distances supérieurs a 7 nm, la non linéarité apparait pour e > h/2. Cela signifie que
pour obtenir la non-linéarité il suffit qu’environ 50 % des particules soient reliées par leurs
couches vitreuses.

Dans le régime dilué (h > 11 nm) I’effet Payne n’est plus significatif.

lll.1 Systémes renforcés INC

Lorsque les interactions aux interfaces ne sont pas covalentes, nos mesures montrent deux cas
de figure. Pour les échantillons peu concentrés, un seul mécanisme est visible. Il apparait aux
fortes déformations. Nous I’avons appelé Payne 11.
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7- T50/F1 C8TES 44, ®=0.1 Hz| ¢
6 JalaYalalalalalala)
5JO0T T
4_
3_
— o G
iLU/ o A Gn EJ._
= 32
R < tan(o) e
ED 6
10
- AAA AAAAAAAAADANDDDNAANN N A9
I OOQOQOéQAAAA Ap — 0.18
- <& A
6 o> A
40 %0 0000000000 Sa, 016
4° Yoo
IIIII 1 1 IIIIIII 1 1 IIIIIII 1 1 IIIIIII 1 LILL
0.01 0.1 1 10

Y (%)

Figure II1.3 : Evolution de G’ (O), G’ (A) et tan(d) (<) avec la déformation pour de la silice
T50/F1 C8TES

En revanche, lorsque les échantillons sont trés concentrés et bien dispersés, nous observons
deux mécanismes : on note I’existence de deux pics de dissipation sur tan(d) qui révelent qu’il
existe deux étapes différentes dans la décroissance du module. Une premiere chute de module
est visible aux faibles déformations (Payne I) et un deuxiéme est visible aux plus fortes
déformations (Payne II).

Sur le diagramme d’état e(h,T), nous avons dessiné les contours des différents domaines.

De plus si on regarde la dissipation d’énergie sur la tangente 6 on note I’existence de deux
pics bien définis qui montre qu’il existe deux étapes différentes dans la décroissance.
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Figure I11.4 : Evolution de AG’/G’ avec la distance enter particule (a) T-Tg/Tg = 0.277 (b) T-Tg/Tg = 0.17

Sur le diagramme d’état e(h,T), nous avons dessiné les contours des différents domaines.
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Figure IIL5 : Détermination d’effet Payne sur le diagramme d’état des systémes INC

Le mécanisme nommé Payne I est visible dans le régime confiné, c'est-a-dire lorsque
I’épaisseur de la couche vitreuse est importante par rapport a la distance moyenne entre
premier voisin h. Ce mécanisme serait donc associé a la plastification des ponts vitreux. Le
mécanisme Payne 11, qui apparait aux plus grandes déformations est visible en régime dilué. Il
serait associé a la désorption des chaines polymeres reliées a la surface des particules via des
liaisons H.
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Pour pouvoir mieux comparer le domaine de plastification des systémes IC et INC il faudrait
plus de mesures sur le systtme INC pour des distances entre particules plus grandes et
déterminer la présence ou non d’effet Payne pour des températures inférieures a T, + 50.

Nous pourrions €également regarder pour des températures de 60°C (T, + 80) et 80°C
(Tg + 100) comment se comporte les systemes INC ou la distance entre premier voisin est trés
faible.

lll.2 Non linéarité en présence de solvant

Rappel gonflement

Les mesures de taux de gonflement maximum a 1’équilibre ont mis en évidence des
différences de comportement selon 1’affinité du solvant avec la surface des particules de
silice. En présence de chloroforme, solvant ayant une bonne affinité avec les silices, ou de
tolueéne - solvant ayant peu d’affinité avec les silices- le taux de gonflement observé n’est pas
le méme. Dans le cas du toluéne le gonflement est nettement inférieur a celui observé en
présence de chloroforme comme rappelé sur la figure I'V.6.

Dans le cas du chloroforme, les taux de gonflement importants observés indiquent que les
liaisons covalentes existant préalablement entre les monomeres et les groupes OH en surface
de la particule ont disparue. Elles ont été remplacées par des liaisons H entre 1’atome de
chlore des molécules de solvant et les sites OH des silices. Dans le cas du toluéne, le taux de
gonflement est limité, indiquant que la matrice polymere continue d’adhérer a la surface des
silices en présence de toluene. Les liaisons H polymeére/silice ne sont pas affectées par la
présence de toluéne.

1.6 77 |exemple de Ia série T50/F1 C8TES|
1.4 —
1.2 ‘\‘A\
A
1.0
£ A
g 0.8 e
e
0.6 - © --CQ . Q..
0.4
0.2 —-| A Chloroforme, Q,, =9.3
0.0 O toluéne, Q,, fonctrion du taux de réticualtion effetcif
T | | | |
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4

0y

Figure IIL.6 : Q/Q,, pour la silice T50/F1 C8TES en fonction du taux de réticulation effectif avec deux
solvants : toluéne (O) et chloroforme (A)

Les mesures RMN 'H réalisées en présence de toluéne deutéré confirment le caractére inerte
du toluéne vis-a-vis des interactions hydrogéne particule/matrice dans nos élastomeres
renforcés. Sur des échantillons gonflés, on observe toujours la présence d’une fraction
volumique de polymére vitreux qui atteint une valeur stationnaire importante, y compris sur le
matériau gonflé au maximum. Ces résultats indiquent que les molécules de toluéne
n’atteignent donc pas la surface des silices. Elles pénétrent les couches vitreuses uniquement
en superficie. La présence de solvant permet de diminuer seulement en partie I’épaisseur des
couches vitreuses entourant les particules dans 1’échantillon sec. Cette observation est
générale aux systemes INC et IC.
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Figure I11.7 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la fraction de solvant gonflant
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Figure IIL.8 : Evolution de I’épaisseur de couche vitreuse avec la fraction de tolué¢ne

La couche vitreuse de surface, qui pourrait s’apparenter a une couche de polymere li¢e
indésorbable, présente un caractére particulier. On peut se demander si cette couche ne
présente pas une T, infiniment grande et ne peut donc étre plastifiée par un solvant.

Pour bien confirmer que le toluéne ne va pas pres des surfaces, il faudrait faire la méme
mesure RMN en présence d’un solvant ayant une bonne affinité avec la surface des silices:
par exemple le chloroforme ou 1-2dichloroethane. On s’attend a ce qu’en présence d’un tel
solvant, la relaxation de I’aimantation transverse ne contienne plus de contribution rapide due
a une fraction de polymere vitreux.

Dans le régime non —linéaire, la réponse des élastoméres renforcés est modifiée par 1’ajout
d’un solvant. Les effets sont différents cependant entre les systémes IC et INC.

Systemes renforcés gonflés IC

Dans ce cas, on observe une réponse mécanique similaire a celle mesurée sur un €élastomeére
renforcé non gonflé ayant la méme fraction volumique de silice et dans lequel les couches
vitreuses ont la méme épaisseur que celle mesurée dans 1’échantillon gonflé. Un exemple est
rappelé sur la figure IV.9.
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Figure IIL.9 : Evolution du module G’ d’un échantillon MIST TPM 25 (A) et MIST TPM 30 gonflé par du
toluéne (O) a =10 Hz

Ce résultat est cohérent avec ceux obtenus sur des échantillons secs. On peut tracer
I’évolution de I’épaisseur de la couche vitreuse de 1’échantillon gonflé en fonction de la
distance entre particule qui augmente lorsqu’on augmente le taux de gonflement de
I’échantillon. Un échantillon a 1’état sec dans le régime de recouvrement est ramené une fois
gonflé par du solvant dans le régime confiné.
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Figure II1.10 : Diagramme d’état des systémes IC, limite de la zone d’effet Payne (pointillés rouges),
échantillon MIST TPM 30 gonflé par du toluéne (@)

Systemes renforcés gonflés INC

Dans le cas d’interaction non covalente, une partie seulement de la non linéarité est détruite
lorsque 1’on ajoute un solvant n’ayant pas d’affinité avec la surface des particules comme
indiquées sur la figure IV.11 et IV.12.
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Figure III.11 : Evolution du module G’/G’y en fonction de I’amplitude de la déformation a T =30°C et 10
Hz pour un échantillon T50/F1 C8TES 52 sec (O) et des échantillons T50/F1 C8TES 52 contenant
différentes fractions volumiques de toluéne ; T =30°C, ® =10 Hz
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Figure I11.12 : Evolution de tan(8)/tan(3), en fonction de I’amplitude de la déformation pour un
échantillon T50/F1 C8TES 52 sec (O),et des échantillons T50/F1 C8TES 52 contenant différentes fractions
volumiques de toluéne ; T =30°C, =10 Hz

En présence de toluene, le premier mécanisme visible aux faibles déformations semble
disparaitre. Le deuxiéme mécanisme est toujours visible aux fortes déformations. Par analogie
avec les systémes IC, ce premier mécanisme serait donc associé, a la plastification des
couches vitreuses sous I’effet de déformations de grandes amplitudes.

Le deuxieéme mécanisme pourrait étre la conséquence de la rupture des liaisons H reliant les
chaines polymeres a la surface des particules, lorsque la déformation locale est suffisamment
grande.

Si on ajoute un solvant capable de désorber les chaines polymeres reliées aux particules, on
diminue notablement 1’amplitude de la deuxieme non linéarit¢ observée aux fortes
déformations. Il est vraisemblable que, dans ce cas, la pénétration du solvant jusqu’a la
surface de la particule entraine a la fois la disparition presque totale des couches vitreuses et
la désorption des chaines adsorbée a la surface de la particule.
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Figure II1.13 : Evolution de G’/G’, en fonction de I’amplitude de la déformation a T =30°C et 10 Hz pour
un échantillon T50/F1 C8TES 52 sec (®), gonflé avec du toluéne (©, Q = 1.3) ou gonflé avec du
1,2-dichloroéthane (¢, Q=4) ; T =30°C, ®=10 Hz
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Figure II1.14 : Evolution du tan(3)/tan(d), avec la déformation pour un échantillon de silice T50/F1
C8TES 52 pur (®), gonflé par du toluéne (@) ou du 1,2-dichloroéthane () ; T =30°C, ®=10 Hz

On peut tracer sur le diagramme d’état e(T, h) I’évolution de I’épaisseur de la couche vitreuse
lorsque I’on ajoute du toluene. On s’apercoit que la diminution de 1’épaisseur de la couche
vitreuse permet de traverser la frontiére entre les deux domaines (Payne I + Payne II) et
(Payne II). Pour savoir si la non lin€arité¢ en présence de solvant est de la méme origine que
celle observée dans le domaine (Payne II) sur les échantillons secs, il faudrait comparer la
réponse observée sur le systeme gonflé a celle mesurée sur un échantillon sec ayant la méme
concentration en silice et la méme ¢épaisseur de couche vitreuse. Par exemple, pour une
concentration en solvant de 0.18, la fraction volumique de silice de I’échantillon T50/F1
C8TES 52 est passée a 0.3, ce qui est proche de la concentration en silice de 1’échantillon
T50/F1 C8TES 44. L’¢épaisseur de couches vitreuses de 1’échantillon TS0/F1 C8TES 44 est de
I’ordre de celle mesurée sur cet échantillon gonflé & T = 50°C et 1 Hz ce qui correspond a une
valeur de (T-T,)/T, = 0.273.
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Figure II1.15 : Détermination de la zone d’effet Payne de plastification de ponts vitreux sur le diagramme
d’état pour les systémes INC, systéme T50/F1 C8TES 52 gonflé par du toluéne (X)

Lorsque I’on ajoute du 1-2 dichloroéthane en grande quantité (dsorvant = 0.7 pour la mesure
réalisée ici), il est fort probable que la couche vitreuse ait totalement disparu. Seul un
mécanisme de désorption de chaines ou un mécanisme de glissement aux interfaces peuvent
encore étre responsables de la non linéarité observée. Il faudrait, pour analyser la réponse
obtenue dans ce cas, mesurer par RMN 'H le taux de réticulation induit par les particules de
silice en présence de 1,2-dichloroéthane. Les mesures de taux de gonflement maximum a
I’équilibre réalisées avec du chloroforme sur ces échantillons fortement concentrés
indiquaient qu’a ces concentrations ¢élevées en particule, le gonflement est un peu restreint par
rapport a celui de la matrice pure. Ceci pourrait €tre le signe que toutes les chaines ne se sont
pas désorbées pour ces échantillons trés concentrés gonflés avec un solvant ayant une bonne
affinité avec la surface des silices. On pourrait aussi comparer la réponse du matériau renforcé
a celle d’un échantillon sec ayant la méme concentration en particule que le matériau gonflé et
une ¢épaisseur de couche vitreuse similaire. Pour les mesures réalisées ici, cela revient a
comparer la réponse du systtme T50/F1 C8TES 52 contenant 70 % en volume de
1,2-dichloroéthane, a celle du matériau T50/F1 C8TES 18 observé a (T-T,) > 100°C.

lll.3 Conclusion

Les mesures non lin€aires dans le cas d’un systtme non covalent mettent en évidence
I’existence de deux effets distincts
(1) La plastification des couches vitreuses, appelé alors Payne |
(2) La rupture de liaisons en surface de la particule suivie d’un glissement du polymere
sur la surface de silice, appelé Payne I1
Ces deux phénomenes distincts entrainent deux phénoménes de dissipation différents.

L’effet Payne I est présent lorsque les particules sont suffisamment proches ou bien que la
couche vitreuse est grande. Ces deux parameétres indiquent qu’il faut un grand nombre de
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ponts vitreux pour observer la plastification sous contrainte. Nous avons ainsi pu pour le
systtme C8TES déterminé sur le diagramme d’état une zone d’effet Payne I. Cette zone est
¢galement valable pour les systémes covalents sur un diagramme.

Le deuxi¢me effet est présent uniquement pour des interactions particules/matrices non
covalentes. Selon Sternstein et Ai-Jun [13] il devrait étre présent sur toute la gamme de
concentration. Or, nous n’avons pas observé ce phénomene pour tous nos échantillons. En
fait, ce mécanisme apparait au-dela d’une déformation critique qui se déplace vers les faibles
déformations lorsque la concentration augmente. Aux faibles concentrations, il faut donc
atteindre de plus grandes déformations pour désorber les chaines de surface avant d’observer
le glissement. Pour nos échantillons la gamme de déformation étudiée doit donc étre trop
faible pour observer un effet non lin¢aire de forte amplitude sur les échantillons faiblement
concentres.
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Bilan des mesures RMN et viscoélastiques

Gréce aux mesures de RMN nous avons mis en évidence I’existence d’une couche vitreuse en
surface de particule de silice quelles que soient la nature des interactions entre la matrice
¢lastomere et les particules (liaisons covalentes ou liaisons hydrogene).

L’épaisseur de la couche vitreuse dépend de la force (et le nombre) des interactions existant
aux interfaces. Lorsque les particules et la matrice sont reliées par des liaisons covalentes,
I’épaisseur de la couche vitreuse est proportionnelle au nombre de liaisons covalentes existant
aux interfaces. Mais 1’épaisseur de la couche vitreuse dépend aussi de la distance minimale
moyenne entre particules. Lorsque la distance entre premiers voisins est faible, alors on
observe un ralentissement supplémentaire des chaines polymeéres confinées entre deux
surfaces de particules. La transition entre le régime dilué non confiné et le régime confiné se
fait pour des distances entre surface de particule de 1’ordre de la dizaine de nanométre.

Dans ce domaine de transition entre régime confiné et non confiné, la réponse mécanique des
systeme renforcés

Mesures Viscoélastiques

Ce diagramme d’état s’est révélé un outil puissant pour comprendre les phénomenes
viscoélastiques dans notre systeme.

Ainsi nous avons pu déterminer une zone dans laquelle la plastification des couches vitreuses
apparaissait. Nous avons également déterminé la distance critique significative dans nos
¢lastomeres renforcés. Cette distance est supérieure a la mi-distance entre les particules de
silices : e =1.5%h. 1l faudrait, par une simulation numérique, déterminer le pourcentage

critique
de particules liées par leurs couches vitreuses a cette distance pour mieux comprendre notre
systeme.
Dans le domaine non linéaire nous avons également identifi¢é deux processus de dissipation
d’énergie dans les systémes non-covalents :

(1) La plastification de couches vitreuses pour les échantillons concentrés

(2) La rupture de liaisons hydrogeénes de surface suivie du glissement du polymére sur la

surface

Au travers des mesures viscoélastiques nous avons tout d’abord mis en évidence 1’existence
d’un pic de renforcement R’. Ce pic de renforcement dépend de la force de ’interaction, de la
fréquence et de la concentration en particule. Nous avons réussi, graice a deux modeles
simples, comprendre les effets de concentrations et de fréquence. Nous avons également
montré que nous pouvions superposer les hauteurs de pic de renforcement entre deux
systemes en tenant compte de 1’épaisseur de couche vitreuse a la température considérée.
Ainsi la dépendance a la force d’interaction est uniquement reliée a la couche vitreuse.

Superposition temps-température

J.Berriot [5] avait montré qu’il existait une loi de superposition Temps-Température dans le
cas d’interaction covalente tant dans le régime linéaire que dans le régime non linéaire. Si
nous utilisons ses travaux pour les systémes non covalents, nous n’arrivons pas a retrouver la
superposition. Nous n’avons pour le moment pas d’explication convaincante. Nous supposons
seulement que ce phénomene est lié a une viscosité de surface au niveau des greffons. Cette
viscosité entrainant alors une variation temporelle non relié a la T, du polymeére.
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Conclusion générale

Les ¢lastomeres renforcés sont largement utilisés dans le domaine industriel, il n’existe
malheureusement pas de théorie permettant de comprendre 1’ensemble des phénomenes
viscoélastiques. Notre but était de simplifier les systeémes industriels pour lesquels des charges
de silice ou de noir de carbone agrégées sont introduit par malaxage dans une matrice
polymere réticulée. Nous avons pris le parti de prendre des particules de silices sphériques
modifiées en surface pour moduler la force de l’interaction en conservant un état de
dispersion final identique. Ainsi nous allons pouvoir uniquement analyser les effets liés a la
présence de la silice et de la force de I’interaction particule/matrice.

Dans cette thése nous avons développé une méthodologie simple d’analyse de nos
échantillons, nous avons ainsi déterminé en premier lieu le type d’interaction mis en jeu par
différentes méthodes (RMN, gonflement, simulation numérique). A partir de la, nous avons
analysé le signal RMN pour déterminer 1’existence d’une couche vitreuse. Cette couche
vitreuse a été ensuite plus finement analysée en fonction de la distance en particule. A partir
de la description de cette couche vitreuse nous avons essayé¢ de mettre en évidence les effets
liés a cette couche sur les propriétés viscoélastiques des mémes échantillons.

La synthése et la force d’interaction

La premiere étape a consisté en la préparation de tels échantillons. Nous avons pour cela
développé deux méthodes de synthese :

- Une premiére méthode de synthése, développé par Ford' et utilisé par J.Berriot® lors
de sa thése pour les élastomeres renforcés présentant une liaison covalente entre la
particule et la matrice.

- Une nouvelle méthode de synthése pour toutes les autres interactions non covalentes
mettant en jeu pendant la polymérisation un solvant bon dispersant de la silice et bon
solvant de la matrice

Ces deux méthodes nous ont alors permis, tout en faisant varier la chimie de surface, d’obtenir
des échantillons élastomeres modeles définis plus haut.

Grace au couplage des techniques RMN, de gonflement et de simulation numérique nous
avons pu mettre en évidence que dans les systémes ne présentant pas de liaisons covalentes il
existait une interaction forte entre le polymére et la silice. La trace de cette interaction est
visible en RMN si on s’intéresse au temps de réticulation effectif moyen de la matrice. Ceci
implique un ancrage des chaines a la surface de la particule entre les molécules de silanes non
réactives. La mesure du gonflement dans des solvant possédant différentes affinités avec la
surface de la silice nous a permis de montrer que cet ancrage est du aux fonctions silanols de
surface qui créent alors des liaisons hydrogénes avec le polymere de poly(acrylate d’éthyle).

La Couche vitreuse

Diverses études on t montré qu’il existait dans les ¢lastomeres renforcés deux populations de
protons au dessus de la Tg de I’élastomere bulk. Une premiére ayant une forte mobilité, le
polymere est alors sous sa forme caoutchoutique ; la deuxieéme ayant une mobilité réduite, et
présentant un caractére de polymeére vitreux.

A partir de cette constatation, nous avons décidé d’analyser la partie solide de ce signal
comme celui d’une couche vitreuse de polymeére autour de la particule. Nous montrons ainsi

! Stober, Fink, Bohn; Journal of colloid and interface Science; vol 26; 62; 1968; Controlled growth of
monodisperse silica spheres in the micron size range
2 ] Berriot; Thése de ['université de paris 6; 2003
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Conclusion Générale

qu’il existe une couche vitreuse quel que soit le greffon de surface. Cette couche vitreuse est
plus importante dans le cas de liaisons particule/matrice covalente que dans le cas de liaisons
hydrogenes.

Nous avons ensuite analysé plus finement 1’évolution de cette couche, nous avons pu montrer
qu’il existait une dépendance en température qui suit une loi en Ty/T-T,. Cette dépendance n’a
pas encore ¢té totalement analysée, mais il semblerait que les deux systémes soient
équivalents en terme de parameétre d’interaction, et que la différence principale résidait dans
I’épaisseur de la couche initiale ey.

Nous avons également pu montrer une dépendance originale de cette couche avec la distance
entre particules. Nous avons ainsi développé un diagramme d’état de la couche vitreuse avec
la distance entre les particules et la température. Nous pouvons montrer qu’aux épaisseurs
prés Dallure générale de ce diagramme était similaire pour les systémes a interactions
covalentes et non covalentes.

Nous avons également mis en évidence dans ce diagramme un effet de confinement du
polymere entre deux surfaces suffisamment proches, I’effet de ce confinement se traduisant
par une augmentation de 1’épaisseur de la couche vitreuse entre les deux surfaces.

Viscoélasticité linéaire et non-linéaire

La synthése d’¢lastomere renforcé modele doit nous permettre de simplifier 1’interprétation
des données viscoélastique. Nous avons donc réalis¢ une série de mesure des propriétés
viscoélastiques tant dans le régime linéaire que dans le régime non linéaire.

Régime linéaire

Les mesures prés de Tg nous ont permis de mettre en évidence 1’existence d’un pic de
renforcement au dessus de la T,. La hauteur et la position de ce pic est trés sensible a la
fréquence et a la concentration en particule. Une analyse par un modele simple nous a permis
de montrer que I’existence de la couche vitreuse était bien a I’origine de ce pic et de sa
sensibilité a la température. Une analyse plus fine par un modele viscoélastique mettant en jeu
I’inclusion de zone molle dans une matrice rigide nous a permis de bien comprendre les
hauteurs de pics. Cependant ces modeles étaient largement insuffisants pour expliquer la
hauteur du plateau a haute température. Nous avons donc décidé d’analyser plus en
profondeur les effets viscoélastiques a haute température.

Nous avons ainsi montré que 1’évolution de la hauteur du plateau avec la fraction de silice, ou
plus exactement la surface de silice développée par volume d’échantillon, suivait une loi de
puissance se rapprochant d’un phénomene de percolation de couche vitreuse. Nous pensons
donc que dans nos échantillons il existe une percolation physique des couches lorsque la
distance entre les particules est faible. Cette percolation va fortement dépendre de 1’épaisseur
de la couche vitreuse et de la distance entre particules.

Dans le régime des hautes températures nous avons pu également identifier un comportement
unique des systémes a interaction non covalente. A savoir que méme a faible concentration le
module ne suivait pas une loi de superposition en fréquence du type T,/(T-T,) déduite de
I’approximation coeur-coquille. Il existe donc un autre phénomeéne qui se produit au niveau de
I’interface que nous n’avons pour le moment pas élucidé.

Régime non-linéaire

La mesure de I’évolution du module viscoélastique avec la déformation montre dans le cas de
systémes a interaction particule/matrice une décroissance du module uniquement pour des
concentrations fortes ou des températures pres de T, + 50 ou inférieures. Cette décroissance
est liée a une plastification des couches vitreuses sous contrainte.

Dans le cas des systémes a interaction particule/matrice non covalent nous montrons que
méme aux faibles concentrations il existe un effet non linéaire li¢ a 1’augmentation de
déformation. Nous avons également vu qu’aux fortes concentrations il existait deux
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dissipations d’énergie successive. Ces deux dissipations ont pu étre reliées a deux effets
différents de la contrainte. L’effet aux plus basses déformations est du méme type que celui
observé pour les systémes a interaction covalente. Le deuxi¢me effet, apparait quand a lui lors
d’une modification brusque du volume de 1’échantillon et doit donc étre reli¢ a un arrachage
de chaines de la surface. Cet arrachage de chaine peut induire deux effets, soit il est progressif
et nous sommes face 4 un mécanisme de type Maier et Goritz’, soit a la suite de I’arrachage
des chaines 1’¢lastomére glisse sur la surface de la particule et nous devons alors regarder les
mécanismes proposé par Sternstein et Ai-Jun® et par L. Leger™®’ sur le glissement de
polymeére sur des surfaces greffées.

Perspectives de travail

A partir du travail que nous avons réalisé il existe de nombreuses pistes a explorer. Cependant
il faut tout d’abord commencer par approfondir I’analyse de nos systémes déja en place en
modifiant par exemple les parameétres d’interaction.
En effet il nous reste encore plusieurs problémes a résoudre.

- Pourquoi le confinement agit-il a partir d’une distance de 10 nm ?

- Y-a-t-il une dissipation spécifique a I’interface dans les systémes a interaction non-

covalente ?
- Pourquoi I’épaisseur de couche vitreuse varie-t-elle proportionnellement avec le taux

de liaisons covalentes ?
w

- Laloie=¢, + 5.T—gw est elle valable dans tous les cas dilués ?
T e
- ¢ est-il négatif pour une énergie de surface trés faible ?

- L’effet Payne II est-il un glissement simple ou s’accompagne-t-il de cavitation ?

3 Molecular interpretation of the Payne effect; P.Maier, D. Goritz; Kautschuk Gummi Kunststoffe; vol. 49;
n°1/96; 1996

* Ai-Jun, Sternstein; Non linear viscoelasticity of nanofiller polymers: interfaces, chain statistics and recovery
kinetics; Composites sciences and technology 63;2003; 1113-1126

5 Bureau,Leger; Sliding at a rubber/brush interface; Langmuir, 20, 11, 2004

% Migler, Hervet, Leger; Slip transition of a polymer melt under shear-stress; Phys rev lett 70 (3); 1993

Leger, Hervet, Bureau; Friction mechanisms at polymer-solid interfaces; CR chimie 9 (1); 2006
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Annexe 1 : Systeme utilisé et Mesure du taux de charge

Pour I’ensemble de 1’étude nous avons utilisé le systeme développé par J.Berriot lors de sa
these. Le polymeére utilisé est le poly(acrylate d’éthyle) de formule :
) S
0]

La méthode qu’il utilise ensuite est une méthode de polymérisation réticulation par UV en
présence d’un agent de réticulation et d’un initiateur de polymérisation. Nous avons déja traité
cette partie dans le corps du manuscrit. Nous allons ici détailler les principales
caractéristiques du réseau de polymere réticulé dans les conditions de synthése du chapitre 1.
Nous allons également ici détailler le calculs simples utilisés pour déterminer la fraction
massique et la fraction volumique de silice dans la matrice poly(acrylate d’éthyle).

Monomére et agent de réticulation

Le poly(acrylate d’éthyle) s’obtient par polymérisation du monomeére d’acrylate d’éthyle. La
température de transition vitreuse a 1 Hz associée est mesurée par analyse mécanique
dynamique a -20°C1'. Le domaine caoutchoutique est situé a T, + 50 K, soit 30°C, proche de
la température ambiante.

La masse entre enchevétrement, M., est déduite du module au plateau caoutchoutique du
polymere non réticulé, en assimilant le réseau temporaire a un réseau gaussien dont les
fonctionnalités de jonction sont égales a 4. Le module est déterminé par :

G'e — IOPEA RT
Me

Ou la masse volumique du PEA ppga = 1.12 g.cm'3, T la température et R la constante des gaz
parfait. La masse déterminée est voisine de 12 000 g.mol ™, soit une centaine de monoméres.

Introduction des charges

Les charges sont introduites directement avec le monomeére d’acrylate d’éthyle. Les
protocoles de syntheses utilisés sont détaillés dans le paragraphe suivant.
Dans cette étude nous rappelons que nous utilisons deux types de greffons :

- Agents de recouvrement : HMDS, C8TES, CS8MES et MCSNC

- Agents de couplage : TPM

La plage de concentration en silice étudiée est comprise entre 15 et 60 % en masse, soit des
fractions volumiques entre 9 et 45 %. La détermination de la fraction massique est réalisée par
pyrolyse du polymére a 900°C pendant 1 heure dans un four thermostaté, la fraction
volumique est déduite de la formule suivante :

Prea @
o — Psio,

V 1+(me/ —1j.c1>m
Psio,

Ou la masse volumique du PEA p,,., = 1.12 g.cm™, la masse volumique de la silice

Psio, =2.05 g.cm”,

') Berriot; Thése de ['université de paris 6; 2003
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Annexe 2 : Etude des propriétés de la matrice synthétisée
en présence de solvant

Dans 1’annexe « systeme utilisé et taux de charge » nous avons détaillé les propriétés de la
matrice pure synthétisée dans les conditions du chapitre 1. Pour synthétiser les systémes non
covalents nous avons utilisé¢ un solvant pendant la polymérisation réticulation. L’introduction
de solvant dans les mémes conditions de synthese a pour effet d’augmenter la longueur
moyenne des chaines entre points de réticulation. Nous avons donc adapté les conditions de
synthese (voire chapitre 1) pour obtenir une matrice synthétisée en solvant dont les propriétés
sont assez proches de la matrice poly(acrylate d’éthyle) pure.
Pour comparer les deux matrices nous avons utilisé trois types de caractérisation

e Mesure du gonflement

e Mesure RMN

e Mesure viscoélastique dans le domaine caoutchoutique
Ces trois méthodes permettent, par comparaison avec la matrice pure, a déterminer la taille du
polymere entre les points de réticulation.

Etude par gonflement de la matrice en solvant

La mesure du taux de gonflement par un bon solvant du réseau polymeére indique le nombre
de monomere entre points de réticulation. Deux réseaux de méme nature chimique avec le
méme taux de gonflement nous donneront la méme masse entre nceuds de réticulation.

La masse entre points de réticulation nous donne une bonne approximation du module par la
formule suivante :

Ou G’ est le module au plateau caoutchoutique, p,., la masse volumique du polymeére

d’acrylate d’éthyle, R la constante des gaz parfait, M, la masse entre points de réticulation, T
la température et Q le taux de gonflement.

Gonflement Q
PEA 0.3% Bd sans solvant 8.4+0.2
PEA 1.0% Bd en présence de méthanol | 9.3 +0.2
PEA 1.0% Bd en présence d’acétone 9.3+0.2

L’ajustement du taux de réticulant a 1% pour la synthése en solvant permet d’obtenir un taux
de gonflement comparable a celui de la matrice poly(acrylate d’éthyle) pure.
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Etude mécanique de la matrice en solvant

La mesure du module dans le domaine caoutchoutique pour un polymeére non réticulé permet
de déterminer la masse entre enchevétrement. Si on suppose que dans un élastomére
suffisamment réticulé les enchevétrements sont remplacés par des nceuds de réticulation. On
obtient que la masse entre enchevétrement est reliée a la hauteur du module dans le domaine

caoutchoutique comme suit :

} Solvant

} Sans solvant

Gv _ pPEA RT
=
M.
400x10° — —— Acétone
—— MeOH
— PEA pur
350
©
— 300
(O]
250 —
200 = T T T T |
40 60 80 100 120
T(°C)

La hauteur du module mesuré pour la synthése en solvant ou la synthése sans solvant montre

une légere différence. Cette différence peut étre schématisée en
G’solvant/ G,sans solvant COIMME suit :
3.0 Méthanol
o 0.01Hz
0.1 Hz
2.5 — 1 Hz
. o 10 Hz
g Acétone
_E 204 o 0.01Hz
o O 0.1Hz
O] O 1Hz
10H
15 0 Hz
??89@@0@@@0@@Qegggggg
5880606080880038888888686000000000000
1.0 -
T T T T |
40 60 80 100 120
T(°C)

représentant

Il existe une différence de 20 % du module élastique. Cette différence est dans la marge
d’erreur de I’appareil pour la mesure sur deux échantillons d’aussi faible module.
On peut donc estimer que la différence entre les deux réseaux est faible. De plus pour
I’ensemble des résultats le rapport de module est réalisé avec la matrice correspondante, c'est-
a-dire que pour un échantillon synthétisé en solvant la matrice corrective est la matrice
synthétisée en présence du méme solvant dans les mémes conditions.
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Etude par RMN de la structure du réseau synthétisé en solvant

La troisiéme technique d’analyse est la relaxation de I’aimantation par RMN 'H. Pour I’étude
nous utilisons la méthode de 1’écho de Hahn et comme dans le chapitre 1 nous nous
intéressons aux temps longs. Les signaux bruts obtenus sont les suivants :

e 03%Bd
1-0—'ﬁ@g ® 4 = 0.6 % Bd
o % g m 1.3%Bd
0.8 — - o ® g ® o 3.0 % Bd
= O ’ S 2 Methanol 1% Bd
[ | O ° . i A Acétone 1% Bd
= - o
[ | O [ } A
0.4 u
| 0 ([
u ]
0.2 — -
[ |
I I I |
500 1000 1500 2000
21 (us)

Nous pouvons détermine des facteurs de glissement pour superposer les courbes en solvant et
sans solvant. Si les réseaux ont la méme statistique de chaine entre points de réticulation la
superposition doit étre parfaite. Nous pouvons ainsi déterminer le taux de réticulation effectif
de la matrice en solvant.

La superposition par le facteur de glissement comme au chapitre 1 est parfaite dans le cas des
deux solvants Acétone et Méthanol. Le taux de réticulation effectif que nous obtenons par
cette technique est de 0.22.

Bilan de I'analyse

L’ensemble des techniques de caractérisation montre que la matrice synthétisée en présence
de solvant et de 1.0 % de 1,4-butanedioldiacrylate a des caractéristiques tres proches de la
matrice poly(acrylate d’éthyle) synthétisée avec 0.3 % de réticulant et sans solvant.

Pour les mesures viscoélastiques pres de T, et dans le domaine caoutchoutique (dans le
domaine linéaire) nous utilisons le renforcement G/Gpatrice. NOUs avons alors pris soin
d’utiliser la matrice correspondante ainsi que les valeurs de T, associées.

195



Annexe 3 : Nomenclature des échantillons

Afin de simplifier la lecture du rapport nous allons donner un exemple de nomenclature de
notation des échantillons. Donnons deux exemples de notations :

Synthése Ford

IST TP,

Nom de la silice

M 30

Greffon

Fraction
volumique

Synthése Ford-solvant

T30/F1 CSTES 44 At\

Nom de la silice
/Lot de silice

Greffon

Fraction
volumique

Solvant
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Annexe 4 : Mesure de la relaxation de I"aimantation par

RMN "H

La mesure de la relaxation de I’aimantation transversale est réalisée sur un Bruker 300 MHz.

La mesure s’effectue en deux temps afin de recueillir un maximum d’informations sur les

temps courts.

Sous champ By, tous les spins sont alignés suivant ce champ. Lorsque I’on impose une

impulsion 7/2 I’aimantation M de I’échantillon s’aligne alors perpendiculairement eu champ

initiale By. Une fois I’impulsion terminée, les vecteurs aimantations M se retrouvent soumis

au champ By et relaxent alors vers leur position initiale.

Dans un ¢lastomere, les fréquences de relaxation des protons ne sont pas homogeénes. Nous

avons ainsi une distribution de fréquence autour de la fréquence de résonnance wy tel que :
w=0,td

Si ’on laisse alors évoluer I’aimantation aprés une impulsion ©/2 il y a un déphasage tres

rapide des vecteurs M. L’aimantation relaxe alors plus rapidement que prévu. Pour palier ce

probléme il suffit alors, aprés une impulsion 7/2 et un temps de relaxation 7T, de faire une

nouvelle impulsion © et d’attendre un temps T pour prendre la mesure. Nous réalisons ainsi

une refocalisation des vecteurs aimantations M. Cette méthode est communément appelée

Hecho de Hahn, et nous pouvons schématiser la procédure comme suit :

z
A A

M
Bo T .
Impulsion ’
/2 M

=y—

Relaxation

W =0y-90
: Bo
Impulsion T

Tc -~ \] -~\\
y ﬁ - = >y
T _ o+ 8 Relaxation
pendant T

v
<

Schéma 0.1 : Schéma de la séquence d’Echo de Hahn utilisée pour les mesures RMN

Aux temps trés courts (< 20 us) la relaxation est de type gaussienne, I’évolution de
I’aimantation y est alors trés lente, nous pouvons donc a partir d’une impulsion 7/2 mesurée
I’évolution du signal de I’aimantation pou obtenir les premiers points.

Pour les temps supérieurs a 20 us la relaxation de I’aimantation est de type exponentiel. Pour

obtenir une mesure fiable nous utilisons alors la séquence de mesure d’Echo de Hahn présenté
ci-dessus.
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Nous obtenons ainsi le signal quasi complet de la relaxation de I’aimantation M(t) en fonction

du temps de relaxation 2 7.
Une courbe typiquement obtenue avec ces deux séquences de mesures est la suivante :

A Relaxation aprés impulsion m/2
O Relaxation aprés I'Echo de Hahn
@)
5 @)
© @)
3 o
O
. o
®)
I I I 1
500 1000 1500 2000
21

Figure 0.2 : Relaxation de ’aimantation mesurée aprés une impulsion 7/2 et une séquence d’Echo de
Hahn
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Annexe 5 : Mesure de Diffusion de Neutrons aux Petits
Angles (SANS)

La diffusion des neutrons est un outil puissant qui va nous permettre de balayer la gamme de
vecteur d’onde dans laquelle diffuse I’ensemble de nos particules de silice (taille comprise
entre 24 et 105 nm de diameétre). Pour balayer la gamme de vecteur d’onde deux solutions se
proposent a nous : changer la distance de détection pour modifier I’angle solide et d’onde la
gamme de vecteur d’onde ou bien changer la longueur d’onde a distance constante.

Les mesures de diffusions des neutrons ont été effectuées dans différents centre de recherche :
- IFF, Juelich désormais transféré a Munich
- LLB de Saclay
- HMI a Berlin
- ILL de Grenoble
Dans tous les cas les conditions de mesures ont été différentes pour obtenir un maping de
notre systéme sur une gamme de vecteur d’onde suffisante.
Dans le cas du HMI, de I'ILL et de I'IFF nous avons utilis¢ une seul longueur d’onde
(différente a chaque fois) puis des distances de détection et de collimation différentes pour
accéder a la gamme de q.
Dans le cas du LLB nous avons changé la longueur d’onde et la distance du détecteur pour
bien décrire I’ensemble de la gamme de q.

Tableau récapitulatif

Site Longueur d’onde | Distance de collimation (m) | Distance de détection (m)

4 2

Juelich 6.3 A 8 8
20 20

Saclay 12A 2 22
15A 7 2

8 1

Berlin 5A 8 4
16 16
4 1.1

5 5

Grenoble 12 A 16 16
34 34
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Annexe 6 : Mesures Viscoélastiques

L’ensemble des mesures viscoélastiques ont été réalisée sur un RDA II. Nous avons utilisés
deux géométries différentes en fonction du type de mesure a réaliser.

Domaine linéaire prés de Tg

Pour obtenir une mesure fiable sur I’ensemble de la gamme de température nous allons

utiliser le systéme de torsion rectangulaire. Nous avons également découpé la gamme de

température en différentes zones. Nous pouvons ainsi adapter la déformation a la zone de

température €tudiée. La découpe utilisée est la suivante :

- 50°C/- 20°C/0°C/+ 20°C/+ 50°C

Nous avons ensuite déterminé le domaine linéaire aux bornes de chacune de ces zones de

températures. Nous avons ainsi déterminé la déformation a appliquer pour avoir une mesure

fiable et dans le domaine linéaire.

La procédure de mesure est la suivante :

Mise a I’équilibre a + 50°C

Mise a zéro du systeme de mords a + 50°C, installation de 1’échantillon sans le serrer

Refroidissement rapide jusqu’a - 50°C

Serrage a froid de I’échantillon a 55 ¢cN/cm

Réchauffement rapide jusqu’a + 50°C

Equilibre en température pendant au moins 10 min

Mesure des dimensions de I’échantillon (largeur et épaisseur a + 50°C)

Equilibre en température pendant 10 min, mesure de la hauteur (lecture sur le RDA)

Lancement de la rampe en température 1°C/min jusqu’a +20°C, puis 0°C, -20°C et -

50°C (en adaptant la déformation)

Equilibre a -50°C pendant 30 min

e Rampe en température jusqu’a +50°C a 1°C/min suivant la méme découpe en
température et avec les mémes déformations

Domaine linéaire, plateau caoutchoutique

Le systéme posséde un module compris entre 10° et 10* Pa. Pour mesurer de tels modules le
mords utilisés est un mord de cisaillement plan-plan avec des disques de 8 mm de diametre.
Nous déterminons ensuite la zone de domaine linéaire entre T =30°C et T = 100°C.

La procédure automatique « Dynamic frequency/temperature sweep test » permet a la fois de
faire varier la température et la fréquence de mesure. Equilibre a la température cible, mesure
aux fréquences souhaitées successives.

Nous avons décidé de commencer la mesure a 30°C, puis de faire des paliers de 2.5°C. Les
fréquences mesurées sont de 0.01 HZ, 0.1 Hz, 1 Hz et 10 Hz.

La mesure de I’épaisseur se fait en réalisant le zéro de I’appareil a la température de départ,
puis en collant 1’échantillon avec de la Loctite 407. L’épaisseur est mesurée sur 1’appareil
lorsque 1’équilibre en température est atteint.
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Domaine non linéaire, plateau caoutchoutique

La mesure est également réalisée en cisaillement avec des plans de 8 mm de diamétre.

A une fréquence donnée nous commencons le cisaillement de notre échantillon a la plus faible
déformation sur 10 cycles, nous passons ensuite a la déformation supérieure jusqu’a arrivé
dans les limites de I’appareil au niveau du couple ou de 1’angle de déformation accessible.
Pour mesurer en déformation croissante nous utilisons la procédure « Dynamic strain sweep
test ». Nous réalisons un équilibre de 1’échantillon collé par de la Loctite 406 a la température
du test, nous obtenons ainsi ’épaisseur de I’échantillon. A partir des dimensions le logiciel
propose une gamme de déformation accessible (qui dépend fortement de 1’épaisseur). Nous
essayons d’utiliser le maximum de largeur pour la mesure.

Domaine non linéaire en solvant

En présence de solvant il est impossible de coller I’échantillon avec de la Loctite. Nous
utilisons alors le systéme de mords en torsion pour la mesure.

Suite & un équilibrage de la température nous réalisons le zéro de I’appareil. Puis nous
ouvrons le four et nous installons des petits flacons contenant le solvant gonflant. Ensuite
nous laissons de nouveau le systeme s’équilibrer a la température du test. Nous mesurons
ensuite I’épaisseur et la largeur de notre échantillon gonflé. Puis nous installons 1’échantillon.
Nous refermons le four et laissons la température s’équilibré 7 minutes en ayant bien pris soin
de mesurer la masse de I’échantillon non gonfl¢, et gonflé¢ avant mise au RDA. Nous réalisons
ensuite la mesure en déformation croissante et nous enlevons 1’échantillon une fois la mesure
terminée pour regarder le taux de gonflement réel pendant la mesure.

Mords de torsion

Echantillon
gonflé

Four
Vis de Flacon rempli
serrage de solvant
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Abstract

Des élastoméeres chargés sont préparés par polpti@mnisradicalaire. Les colloides employés sont
monodisperses et sphériques, leur surface estidonefisée par des silanes créant soit de liaisonslentes
Soit n'engageant aucune liaison avec le réseaue3fiblymere.

Nous avons montré que I'état de dispersion obtéaitiidentique pour les deux types d’interaction giffusion
neutronique aux petits angles et imagerie cryo-TEM.

Les réseaux ainsi formés ont été étudiés par RMNmesure du gonflement a I'équilibre pour déteenite
type et la force des interactions. Nous avons aimsitré I'existence de liaisons covalentes ou hyéine en
fonction du systéme.

La RMN nous a permis de montrer également I'existetle polymeére vitreux méme au-dela de la tramsitio
vitreuse du polymeére. Ce polymeére vitreux se saudur des particules de silice. Il montre un daérac
fortement dépendant de l'interaction polymére/noatet de la distance entre particule.

Les propriétés viscoélastiques de ces élastoménésrcés aux petites déformations sont fortemepéndantes
de l'existence et de la taille de cette coucheeude en surface. Nous montrons également un cosnpemt
étonnant en fréquence des systémes non covalenbgsiest maintenant demandé de résoudre.

Aux grandes déformations nous montrons qu’il exdex types de non linéarité, la premiere assogié®
couche vitreuse et la deuxiéme associée a unereugiduliaisons faible en surface.

English version:

Filled rubbers were prepared using radical polyraion. Colloids used are monodisperse and sphetizr
surface is functionalized with silane creating demaibonding or inert to the polymer.

We have shown that the dispersion state obtainhiese two kind of silanes were similar using SnAalble
Neutron Scattering and cryo-TTEm imaging.

The so formed network was studied Hy NMR, swelling ratio at equilibrium to determinket kind of
interaction at the interface (covalent, hydrogeam der Waals). We shown that interaction were af types:
covalent and hydrogen for our systems.

NMR also allows us to determine the quantity of iofmtized polymer at the interface. This glassy laise
situated around silica particles. This studied shdmat the glassy layer is strongly related to nbhenber of
silane at the interface, to the interaction typethe temperature and to the distance betweersfille

Viscoelastic properties of these elastomers werasored at low strain. Properties are strongly edlao the
existence of this galssy layer and its dependem¢erm of distance between fillers and temperatWe.have
also seen a new frequency behavior of non-covaiégrtacting systems.

At medium deformation (Payne regim) we show thestexice of at least two types of non-linearity. tFinse is
associated to the glassy layer through its plastizainder strain. The second is still not yet ustiood, but is
associated with the breakage of hydrogen bondidg@some extend at a particular dynamic at therfiate
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Elastomére, Charge, Viscoélasticité, Silice, RMMN, Couche vitreuse, DNPA, Transition vitreuse,
Renforcement
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