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Bon alors, je t'explique !

Tuvois, ¢a, ..ete¢a,
c’est mon polymere... c’est masilice !
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Introduction

On désigne par matériau composite un matériau constitué d’un mélange de plusieurs
phases de natures différentes. L’intérét d’'un matériau composite est de posséder des pro-
priétés avantageuses que n’ont pas les phases prises isolément. C’est en particulier le cas
des propriétés mécaniques : souvent, & une phase majoritaire appelée "matrice" est ajoutée
une phase minoritaire, appelée "renfort", ou d’une fagon plus vague, "charge". C’est le cas
des systémes de notre étude. On parle de polymére nanocomposite lorsque la matrice est
un polymeére et que la taille caractéristique de la charge est de 'ordre du nanomeétre.

Le concept et I'utilisation de matériaux composites ne sont pas nouveaux. Dans I'in-
dustrie du pneumatique en particulier, le noir de carbone est utilisé depuis 1917 comme
charge renforcante pour augmenter la durée de vie du pneu. Mais ce n’est que depuis les
années 1990 que ces systémes font 'objet d'un véritable engouement, aussi bien du point
de vue scientifique que du point de vue industriel. Dans le domaine industriel, 'utilisation
de charges renforcantes de types divers, avec des propriétés de mieux en mieux maitri-
sées (taille, forme, fonctionnalité...), ont conduit & de nombreuses innovations et dépots
de brevets, et permis le développement de nouveaux matériaux haute performance. Dans
I'industrie du pneumatique, a partir de 1992, la substitution progressive du noir de carbone
par de la silice nanométrique hautement dispersible comme charge renforcante a permis le
développement et la commercialisation du "pneu vert". Comme son homologue chargé au
noir de carbone, ce pneu nanocomposite présente une rigidité accrue synonyme d’une plus
longue durée de vie; mais il présente également une résistance au roulement amoindrie,
synonyme d’une réduction de la consommation de carburant.

Dans cette dynamique d’innovation, les systémes nanocomposites sont devenus un enjeu
industriel important, mais également un domaine de recherche majeur depuis une vingtaine
d’années. Préparation, caractérisation et applications des nanocomposites ont fait ’objet
de nombreuses publications. Aujourd’hui, une premiére classification simple de cette lit-
térature pourrait étre la suivante. D’une part, 'influence sur les propriétés de la voie de
préparation grace aux différentes possibilités de mélanger les deux phases. D’autre part,
Iinfluence des interactions charge-charge et charge-matrice, exclusivement dépendantes du
systéme.
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D’un point de vue fondamental, malgré une littérature désormais riche, les résultats
sont difficilement généralisables. Dans le cas spécifique des systémes nanocomposites élas-
tomeére/silice, les mécanismes microscopiques a l'origine du renforcement restent encore
mal compris. Néanmoins, il est de plus en plus considéré que le renforcement est le résultat
de deux contributions. La premiére est la contribution du réseau de charges (la qualité de la
dispersion) : en fonction de la voie de préparation et des affinités relatives charge/polymeére,
les charges peuvent s’organiser en objets plus ou moins agrégés. La seconde est la contri-
bution des interactions charge/polymére : celles-ci sont susceptibles de modifier la matrice
(conformation et/ou dynamique des chaines de polymeére), a plus ou moins longue distance.

A ce jour, la plupart des publications sur les systémes élastomére/silice proposent
des études complétes du comportement mécanique sans caractérisation fine de 1'organi-
sation des charges. A l'inverse, d’autres proposent des caractérisations de ’organisation
des charges, sans corrélation directe avec le comportement mécanique, et le plus souvent
limité aux grandes échelles (trés supérieure a la taille nanométrique de la charge). Dans ces
travaux en collaboration avec Michelin, nous proposons une approche fondamentale du ren-
forcement mécanique dans des systémes nanocomposites & base de copolymére statistique
Styréne-Butadiéne (Styrene Butadiene Rubber, ou SBR) et de silice. Nous avons cherché
a mettre en évidence, en les découplant, les deux contributions suivantes au renforcement
mécanique : la contribution de la structure des charges de silice et celle de la conformation
des chaines de polymére. Une premiére étape importante consiste donc en la mise au point
de systémes modéles, dans lesquels ces deux contributions pourront étre étudiées séparé-
ment. Nous avons ainsi travaillé sur deux types de systémes : des systémes modéles et
des systémes industriels. Constitués de la méme matrice de Styrene Butadiene Rubber, ils
différent par le type de silice utilisée et par la voie de préparation. Pour la caractérisation
structurale, nous avons eu recours a deux techniques complémentaires. La premiére est la
Microscopie Electronique en Transmission qui donne une information sur la dispersion a
grande échelle (plusieurs centaines de nanométres). Mais nous aurons principalement re-
cours a la technique de Diffusion de Rayonnement aux Petits Angles qui présente deux
intéréts majeurs pour notre étude : elle donne une information structurale en 3 dimensions
(a Péchelle du bulk), et surtout une information a I’échelle locale (échelle de la charge),
inaccessible en microscopie.
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Avant de développer notre travail, il est nécessaire de présenter dans un premier cha-
pitre I’ensemble des connaissances nécessaires a sa compréhension : les systémes nano-
composites et leur spécificité, les analyses structurales qui en sont faites, et les différentes
approches du renforcement rencontrées dans la littérature.

Dans le deuxiéme chapitre, nous présenterons les systémes étudiés, et ’analyse de la
dispersion. Dans ces systémes, la dispersion est controlée par modification des interactions
charge/matrice via I’état de surface de la silice. La dispersion sera finement analysée en
termes de tailles de charges et de corrélations spatiales inter-charge.

Dans le troisiéme chapitre, nous présenterons les analyses de conformation des chaines.
Aprés la caractérisation fine de la dispersion faite dans le chapitre précédent, nous verrons
comment la conformation des chaines est modifiée en présence des charges de silice, dans
différents états de dispersion.

Dans le quatriéme chapitre, nous nous intéressons aux propriétés mécaniques. Plus
précisément, nous avons étudié la réponse visco-élastique en régime linéaire, et mis en
évidence des évolutions typiques dues a 'introduction des charges.

Le cinquiéme chapitre constituera un chapitre un peu a part. Nous y présenterons les
résultats de mesures de dispersion et de conformation sous traction uniaxiale, & différents
taux d’élongation. Les analyses y seront essentiellement qualitatives. En ’absence d’étude
de mécanique sous traction uniaxiale, ces résultats ne feront pas I'objet de corrélations
avec les propriétés mécaniques.

Dans le sixiéme et dernier chapitre, nous ferons la synthése de nos résultats. Nous
tenterons d’établir des corrélations entre les grandeurs caractérisant la dispersion (mor-
phologies de charges, corrélations spatiales), la conformation (rayon de giration), et la
réponse viscoélastique (comportement a temps longs, augmentation des temps terminaux
et éventuelle transition liquide-solide, augmentation du module élastique).
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Chapitre 1
Bibliographie

Ce premier chapitre établit un bilan bibliographique des connaissances nécessaires a la
compréhension de ce travail.

1.1 Les nanocomposites

Un polymére nanocomposite est constitué d’une matrice de polymére, dans laquelle
sont incorporées des charges nanométriques afin d’en modifier une certaine propriété ma-
croscopique : optique, diélectrique, mécanique,... Tous ces systémes se caractérisent par
une taille de charge du méme ordre de grandeur que de celle de la chaine de polymeére.
Cette trés petite taille de charges est synonyme d’une quantité d’interface polymére-charge
trés élevée, et il est souvent attendu que le polymére dit "interfacial" ait des propriétés
différentes du polymeére dit "en bulk". L’échelle nanométrique constitue donc une zone de
transition entre 1’échelle moléculaire et 1’échelle macroscopique. En pratique, on observe
des changements de propriétés associés a la présence des nanoparticules. On les formule
en termes d’"effet nano", sans que cet effet soit clairement expliqué. De facon générale,
la mécanique des milieux continus ne permet pas de rendre compte de ces nouvelles pro-
priétés, d’ou I'émergence d’un domaine scientifique & part entiére consacré aux matériaux
nanocomposites.

La raison la plus courante pour laquelle on ajoute des nanoparticules dans un polymére
est I’amélioration de ses propriétés mécaniques. Dans 'industrie du pneumatique en par-
ticulier, les élastoméres, polymeére constitutif du pneu, ne sont jamais utilisés seuls mais
en association avec des charges. Le noir de carbone, utilisé depuis 1917, confére au pneu
un module élastique considérablement accru et une meilleure résistance a la rupture, a
la déchirure et a I'usure. La silice est utilisée depuis beaucoup plus récemment (1992) et
se substitue progressivement au noir de carbone car elle confére de surcroit une moindre
résistance au roulement, et donc d’une réduction de la consommation de carburant. La mo-
dification de I'’ensemble des propriétés d’usage des élastoméres est connue sous ’appellation
générique de renforcement.

13
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Dans cette premiére partie, nous présenterons les éléments constitutifs d’un nanocom-
posite en général, ceux de nos systémes en particulier.

1.1.1 Le polymeére
1.1.1.1 La structure d’un polymeére

Un polymeére est une structure macromoléculaire, définie sur trois échelles de longueur.

A petite échelle (I’A), il est défini par un ou quelques motifs moléculaires simples,
appelés unités statistiques, répétés de quelques dizaines jusqu’a plusieurs milliers de fois.
On parle d’homopolymeére lorsque le motif est unique, sinon de copolymére. Ces unités
statistiques sont liées entre elles par des liaisons covalentes. Ces liaisons covalentes peuvent
se distribuer sur une seule branche (polymeére linéaire), ou sur plusieurs (polymére ramifié).
On parle couramment de chaine pour désigner la branche unique d’'un polymeére linéaire.
Le degré de polymérisation (nombre de motifs par macromolécule) définit la masse molaire
M du polymeére et la longueur de la chaine si elle n’est pas branchée, qui déterminent en
grande partie les propriétés macroscopiques du polymeére.

Le Styrene Butadiene Rubber est un copolymére statistique et linéaire de monoméres
Styréne et Butadiéne (Figure 1.1). La structure précise de notre produit sera détaillée dans

la partie 2.2.1.1.
X
\/\

Le monomere Butadiene Le monomere Styréne

I'IGURE 1.1: Le monomeére Butadiene (a gauche), le monomere Styréne (& droite)

A T’échelle intermédiaire (le nm), le polymére est défini par la structure d’une branche. A
une échelle semi-locale tout d’abord, celle-ci posséde une certaine flexibilité, d’autant plus
grande que le nombre de conformations accessibles pour chaque liaison covalente est élevé,
et caractérisée par une longueur de persistance Lp, de Inm (flexible) & quelques dizaines
de nm (semiflexible). La flexibilité de la chaine est essentiellement fonction de la nature
des monoméres qui la constituent. A une échelle plus grande (quelques nm), on considére
le chemin que suit la chaine, dont I'ensemble statistique est appelé conformation. Celle-ci
est dépendante du milieu : température, interactions avec le milieu. Dans le domaine des
nanocomposites, le cas que nous avons a considérer est celui de la chaine dans une sorte
de réseau constitué par ses homologues.

Enfin a plus grande échelle encore, les branches s’organisent entre elles. Leur architec-
ture chimique peut mener & une structure branchée, une réticulation chimique peut mener
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a un réticulat. Elles peuvent également cristalliser, ou s’aligner. Fn 1’absence de ces orga-
nisations, le cas le plus simple est que les chaines linéaires en I’absence de solvant forment
a haute température un mélange aléatoire liquide, dit "fondu". La conformation est alors
proche d’un ensemble de chemins au hasard, appelée "conformation gaussienne". Dans le
cas de chaines suffisamment longues et flexibles, une chaine isolée subit de la part de ses
voisines des contraintes topologiques et physiques, nommeées "enchevétrements", illustrés
sur la figure 1.2. Ces enchevétrements sont équivalents a une localisation de la chaine sur
une certaine distance transversale D appelée longueur de tube. Ce tube est équivalent a la
présence de points de réticulation temporaires, ou sliplinks, séparés de N, monomeéres, et
on lui définit une "masse entre enchevétrements" M,. Cette grandeur M, est directement
liée a la longueur de persistance Lp de la chaine, via la nature des monomeéres, et a son
encombrement latéral : c’est donc une caractéristique du polymeére.

o Enchevétrement

Portion de chaine
non contrainte
a I'échelle locale

Chaine entiére longue
contrainte par ses voisines
a grande échelle

FIGURE 1.2: Notion d’enchevetrement

A grande échelle, le polymére constitue un matériau dont on peut définir des propriétés
macroscopiques, en particulier des propriétés mécaniques.
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1.1.1.2 La température de transition vitreuse

Nous venons de voir qu’un polymeére est une structure définie sur une gamme de taille
allant de I'A & plusieurs centaines de nm. Sur ces différentes échelles, on peut chercher a
mesurer une mobilité. A haute température, le polymére est dans I'état fondu. La mobilité
existe a 1’échelle de quelques monomeéres, voire de la chaine entiére. Lorsque la température
descend en dessous d’une certaine valeur, et s’il n’y a pas cristallisation, le polymére passe
trés rapidement dans un état trés ralenti, appelé "l'état vitreux".

La température a laquelle il se produit est le résultat d’'une compétition entre la vitesse
de réorganisation du systeéme et la vitesse de refroidissement. Il ne s’agit donc pas d’un
changement d’état a proprement parler, mais plutéot d’'un changement de dynamique. Ce
changement de dynamique s’appelle la "transition vitreuse". La température de change-
ment de dynamique est d’autant plus élevée que la vitesse de refroidissement est élevée.
Le ralentissement s’accentuant fortement avec la baisse de température, on obtient néan-
moins des valeurs proches pour cette température de changement de dynamique, que 1’on
nomme donc "température de transition vitreuse", notée T,. L’état vitreux est donc un
état métastable, oll les monoméres sont dans les conformations de plus basse énergie qu’ils
ont pu atteindre a vitesse de refroidissement imposée.

Dans cet état vitreux, le polymeére est cassant. Par définition, les élastomeéres sont trés
déformables a température d’usage (proche de 'ambiante). Ils se caractérisent donc par une
température de transition vitreuse trés largement inférieure a 'ambiante (environ -35°C
pour notre SBR).

1.1.1.3 Le comportement mécanique d’un polymére

Le comportement mécanique d’un polymére est directement lié aux échelles typiques
de mouvements moléculaires mis en jeu.

La figure 1.3 présente le comportement général d’un polymére enchevétré en fonction
du temps d’observation.

Zone A : Aux temps trés courts, les seuls mécanismes de relaxation en jeu sont les mou-
vements d’élongation (stretching) et de torsion (bending) des liaisons covalentes. Les
mouvements browniens de translation n’ont pas le temps de se produire. Dans cette

gamme de temps, le polymére est dans I’état vitreux et son module élastique est de
I'ordre du GPa.

Zone B : A des temps plus longs, le polymére passe de I'état vitreux a I’état fondu.

Il apparait alors des mouvements de type agitation Brownienne de monoméres en-
chainés, dite dynamique de Rouse. La limite inférieure de cette zone est le temps de
Rouse Tgouse, correspondant aux mouvements d’'une portion de chaine de masse M,
comprise entre deux enchevétrements (Trouse X M¢?).

Aux échelles supérieures présentes dans un polymére enchevétré, les enchevétrements
imposent des contraintes topologiques qui restreignent les mouvements de la chaine.
Entre la zone A et la zone B, le module chute de plusieurs décades a une valeur
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constante Gy, de 'ordre du MPa; on appelle ce régime le "plateau caoutchoutique".
Ce plateau est d’autant plus élevé que M, est petite (enchevétrement important),
d’autant plus long que le rapport M /M, est élevé. La limite supérieure de ce régime
caoutchoutique est définie par le temps de reptation Trept.

Zone C : ATléchelle de ce temps de reptation Tgep, la chaine entiére se libére des enchevé-
trements par un processus lent de diffusion sur sa propre longueur, appelé reptation.
A des temps encore plus longs (t>7pgep), le polymére se comporte donc comme un
liquide. Il s’agit du régime d’écoulement.

AlogG

A Gy o 1/M,

Zone A Zone B

Y+

T Rouse T Rept

FIGURE 1.3: Evolution du module élastique G d'un fondu enchevétré en fonction du temps

Notre étude concerne un SBR enchevétré, et nous nous sommes focalisés sur les régimes
caoutchoutique (Zone B) et d’écoulement (Zone C).
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1.1.2 Les charges

Il existe de nombreux types charges utilisées pour fabriquer des nanocomposites : noir
de carbone [1] , silice |2], nanotubes de carbone [3,4], argile 5], whiskers [6],... Leur choix
reste trés empirique car les mécanismes a l'origine du renforcement sont encore mal connus.
Mais certaines propriétés ont pu étre mises en évidence qui influent sur la qualité du
renforcement.

1)

La structure

Une charge peut présenter plusieurs niveaux d’organisation sur plusieurs échelles
de taille. A petite échelle (typiquement le nm), les charges primaires constituent
des objets souvent insécables. La taille de cette charge primaire est généralement
fixée par leur protocole de synthése. Ces charges primaires peuvent s’assembler pour
former des objets plus grands appelés agrégats, de quelques dizaines de nm. Cette
tendance a 'agrégation est d’autant plus forte que les affinités charge-charge sont
importantes par rapport aux affinités charge-matrice. Enfin, ces agrégats peuvent a
leur tour s’assembler pour former des objets encore plus grands, des agglomérats.
Dans ces agglomérats, les liaisons entre agrégats sont généralement fragiles.

Cette structure complexe se rencontre dans les "silices de précipitation". Elle peut
aussi se former & partir de nanoparticules de silices individuelles au moment de leur
introduction dans le polymeére. Nous présenterons dans le chapitre 2 les deux types
de silice avec lesquelles nous avons travaillé, trés différentes par la complexité de leur
structure.

L’interaction charge-matrice

Elle est avant tout fonction de la matrice et de la chimie de surface de la charge.
Pendant la synthése du nanocomposite, elle conditionne la dispersibilité de la charge
dans la matrice. L’incorporation des noirs de carbone dans les élastomeéres hydrocar-
bonés est favorisée par des interactions faibles de type Van der Waals. Celle des silices
dans les silicones est favorisée par des interactions fortes de type liaisons hydrogéne.

Une voie courante pour moduler ces interactions consiste a modifier la chimie de
surface de la charge grace a des agents de recouvrement |7, 8], de couplage [7], ou
méme par greffage de longues chaines |9]. Nous verrons dans le chapitre 2 pourquoi
cette procédure est indispensable pour I'incorporation de la silice dans un élastomeére,
et comment la nature de cet agent influe sur la dispersion finale, via les interactions
charge-matrice.

La surface spécifique

Exprimée en m?/g, elle caractérise la surface développée par la charge par unité
de masse. Une surface spécifique élevée signifie une quantité importante d’interface
polymeére-charge, susceptible d’augmenter la quantité de polymére modifié par ces
interactions interfaciales. Les silices industrielles utilisées comme charges renforcantes
ont des surfaces spécifiques de 125 a 250 m?/g typiquement.
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1.2 L’élaboration des nanocomposites

La qualité d’un nanocomposite (ses performances mécaniques dans notre cas) est essen-
tiellement liée a la dispersion des charges. Celle-ci résulte de la combinaison (compétition)
de parameétres thermodynamiques et de parameétres cinétiques pendant la phase de syn-
thése. Les paramétres thermodynamiques sont fonction des propriétés des deux phases :
interactions charge-charge, charge-polymeére, distances d’interaction,... Les paramétres ci-
nétiques sont définis par les conditions de préparation : température, pression, action mé-
canique, vitesse d’évolution d’une viscosité,... Ainsi, pour un méme systéme, la dispersion
finale peut largement varier suivant les conditions de préparation.

Dans cette partie, nous passons en revue les différentes voies de synthése référencées
dans la littérature. Nous présentons ensuite la morphologie typique d’un nanocomposite a
I'issue de sa synthése.

1.2.1 Différentes voies de synthése

Le renforcement est fortement dépendant de I’état de dispersion des charges, elle-méme
fortement dépendante des conditions de préparation. Ainsi, pour obtenir les propriétés mé-
caniques attendues, le choix d’une voie de synthése adéquate est crucial. Quatre principales
voies de synthése peuvent étre référencées dans la littérature.

1) Le malaxage

C’est la technique la plus couramment utilisée dans 'industrie pour les élastoméres
[10,11]. Le polymére et la charge sont introduits directement dans un malaxeur, et
soumis a un cisaillement qui conduit a la désagglomération de la charge et a son
incorporation dans la matrice. La dispersion finale est déterminée par les conditions
de malaxage : durée, température et vitesse de cisaillement, présence d’additifs. Dans
cette voie de préparation, le couple de cisaillement est choisi suffisamment élevé pour
incorporer efficacement la charge, mais doit étre controlé afin d’éviter une dégradation
thermique des deux phases.

2) Le mélange en solvant

Le polymeére est d’abord dissous dans un bon solvant ; puis les charges sont intro-
duites, a I’état sec ou dispersées en solution également. Le solvant est ensuite évaporé
dans des conditions controlées de température et de pression [12,13]. La dispersion
finale est déterminée par le choix du solvant et les conditions d’évaporation [14-16].
Pour limiter I'agrégation, il faut choisir un bon solvant du polymére dans lequel
les charges restent bien dispersées. D’autre part, I’évaporation du solvant gouverne
I’évolution de la viscosité du milieu : une évaporation rapide induit une augmentation
rapide de la viscosité, qui s’oppose a la cinétique d’agrégation.

3) La synthése in situ
Les nanocomposites sont formés in situ, par polymérisation de la phase matrice, ou
par croissance des charges dans la matrice. Dans la premiére voie, les charges sont
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dispersées dans les monoméres aprés avoir éventuellement subi une modification de
leur chimie de surface. Puis la polymérisation de la matrice est initiée; elle peut
étre effectuée en bulk ou en solution [17-19|. Dans la seconde voie, la croissance
des nanoparticules est initiée directement dans la matrice de polymére. Parmi les
exemples les plus classiques figurent la croissance de charges de silice par voie sol-
gel, a partir de silanes introduits dans la matrice et que l'on fait précipiter par
hydrolyse-condensation [20, 21], et la croissance de particules métalliques a partir
d’ions métalliques [22-24].

Le mélange de suspensions colloidales

La plupart des élastoméres sont disponibles sous forme de latex, des suspensions
aqueuses de particules micrométriques d’élastoméres. Cette méthode consiste & mé-
langer cette suspension de latex avec la suspension de charges et de laisser évaporer
I'eau pour former un film [25-27]. La dispersion finale est directement dépendante
des interactions entre les particules micrométriques pendant la phase d’évaporation.
Celles-ci peuvent étre modulées via le pH (répulsions électrostatiques, [28]), ou I’ajout
de surfactants (répulsions électrostatiques et/ou stériques, [29]).

Dans le cas d’interactions attractives entre charges, celles-ci peuvent coaguler et
former des objets fractals occupant tout I'espace disponible. Le mélange subit alors
une transition de type sol-gel, avec séparation en deux phases : une phase aqueuse
qui est mise & évaporer, et une phase organique constituée d’un gel colloidal (le
nanocomposite) qui est également mise a sécher pour éliminer les traces d’eau [29)].

Nous avons travaillé sur deux types de systémes préparés selon les deux premiéres voies :
malaxage et mélange de solvant. Nous y reviendrons dans le chapitre 2.



1.2. L’ELABORATION DES NANOCOMPOSITES 21

1.2.2 Morphologie d’un nanocomposite

En premiére approche, les nanocomposites que nous considérons peuvent étre définis
comme le mélange d’une phase minoritaire (les charges), dispersée dans une phase majori-
taire (la matrice). Cette approche ne tient pas compte de 1'"effet nano", qui comme expliqué
plus haut est supposé a l'origine de modifications morphologiques de la matrice. La prise
en compte de ces interactions et de leurs effets & ’échelle moléculaire est a priori trés im-
portante pour expliquer les effets & I’échelle macroscopique. Nous présentons dans cette
partie les différents états des charges et de la matrice existants dans un nanocomposite.

1.2.2.1 Etat du réseau de charges : notion de percolation

La notion de percolation a été appliquée aux nanocomposites afin de décrire et d’inter-
préter la divergence de certaines de leurs propriétés, a partir d’un certain seuil de concen-
tration en charges. Le modéle originel fait référence a des effets de connectivité dans un
systéme aléatoire. Ce concept peut s’expliquer en considérant un réseau de points que 1’on
relie par des liaisons selon la probabilité p. Au dessus d’une certaine probabilité p., appelé
seuil de percolation, un chemin continu permet de traverser ce réseau de points de part en
part. La percolation correspond a l'apparition de ce premier chemin continu, formant ainsi
le squelette du réseau.

Par analogie avec la percolation, un réseau continu de charge peut se former lorsque la
fraction volumique dépasse une certaine valeur seuil ¢..
Il existe deux facons de mettre en évidence ce seuil de percolation :

a) Des caractérisations structurales :
Les techniques d’imagerie et les techniques de diffusion de rayonnement aux petites
angles permettent de visualiser directement ’état de percolation. Comme technique
d’imagerie, la microscopie est la plus couramment utilisée. Mais elle ne donne des
informations structurales qu’en 2D : 'obtention d’une information en 3D nécessite le
traitement d’un grand nombre d’images. Les techniques de diffusion de rayonnement
(Rayons X et Neutrons) donnent une information moyennée en 3D. Elles ne per-
mettent pas de visualiser directement une connectivité, mais elles renseignent sur les
tailles d’objets et distances inter-objet, desquelles on peut déduire une connectivité.

b) Des mesures sensibles a la percolation :
Certaines propriétés présentent des changements de comportement quand le seuil de
percolation est franchi. Lors de mesures de conductivité électrique pour des systémes
élastomeére /noir de carbone, une forte chute de la conductivité a été corrélée a la rup-
ture du réseau de noir de carbone sous traction [30]. Dans le cadre de caractérisations
mécaniques, la percolation se déduit d’une divergence du module élastique [31] par
rapport aux modéles hydrodynamiques. Nous y reviendrons dans la partie 1.3.3.

Généralement, on confronte ces deux types de caractérisation. La percolation méca-
nique ne coincide pas toujours avec la connectivité structurale. Il y a accord dans des cas
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triviaux ou cette derniére peut étre évaluée aisément (forme et répartition simple des agré-
gats, forte concentration). Dans d’autres cas, la connectivité structurale est plus difficile
a caractériser : les résultats de diffusion sont souvent non univoques, et la microscopie
électronique reste difficile & interpréter pour des raisons d’épaisseur de coupe. Ceci peut
conduire a un désaccord entre la connectivité structurale et la percolation mécanique. Les
mesures de Nicolas Jouault |32] englobent ces deux cas de figure. Deux types de transitions
de connectivité ont été observés dans des systémes PS/Silice. Une "connectivité directe",
ot la divergence du module élastique peut-étre directement corrélée a la connectivité struc-
turale. Et une "connectivité indirecte", ou la divergence du module dans le régime élastique
intervient alors qu’il n’y a pas encore de connectivité structurale.

Les travaux de Chabert et coll. ont également illustré la différence entre la percola-
tion structurale et la percolation mécanique, pour des systémes modéles constitués d’'une
matrice souple (P(ABu)) et de nanoparticules rigides (PS) [33,34]. Dans le cas d’une per-
colation géométrique, le transfert de contrainte se fait par le réseau de charges connectées.
Dans le cas d’'une percolation mécanique sans percolation structurale, ce transfert se fait
par un réseau charge/polymeére/charge. La divergence du module élastique est beaucoup
plus prononcée dans le premier cas.

En utilisant des modéles numériques (modéle auto-cohérent), ces mémes auteurs ont
illustré le role des interactions inter-charges dans la percolation mécanique [35]. Dans le
cas d’interactions a courte distance, le module élastique diverge lorsque le seuil de percola-
tion géométrique est franchi. Cette divergence est moins prononcée lorsque la force de ces
interactions est réduite par encapsulation des charges.
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1.2.2.2 Etat de la matrice : notion d’interphase

Nous considérons maintenant la matrice, susceptible d’étre modifiée localement par
les interactions charge-matrice, et par la dispersion des charges. Ces états modifiés de la
matrice sont de deux types.

1.2.2.2.1 Le polymeére lié

Selon la nature et l'intensité des interactions charge-matrice, il se forme autour de la
charge une couche de polymeére plus ou moins fortement lié.

Il est admis que ce "polymére lié" est non extractible par dissolution dans un bon
solvant. La méthode d’extraction dans un bon solvant est donc couramment utilisée pour
le mettre en évidence et le quantifier : ’échantillon est dissous dans un bon solvant, puis
la phase non dissoute est mise a sécher, et la quantité de polymére dans cette phase non
dissoute est mesurée par Analyse Thermo-Gravimétrique (ATG). Mais cette quantifica-
tion reste trés difficile, car la phase non dissoute n’est pas nécessairement constituée de
"polymeére lié" exclusivement.

Cette quantité de polymeére lié dépend de nombreux paramétres. Les plus importants
concernant les caractéristiques physico-chimiques du systéme sont les suivants :

1. Les énergies d’interface 36| :

Des interactions charge matrice élevées vont dans le sens d’une augmentation de la
quantité de polymeére lié. J.Ramier [37] a ainsi montré 'effet de différents traitements
de surface dans des systémes SBR/Silice. En présence d’un agent de recouvrement
de type chaine alkyle, la quantité de polymére lié est d’autant plus faible que la
quantité d’agent est importante, et que la longueur de la chaine alkyle est grande. Le
traitement de la silice par ces agents de recouvrement diminue donc ses interactions
avec la matrice. Une raison simple est que l'accés a la surface, donc ’adsorption,
est rendu plus difficile. En présence d’un agent de couplage, le taux de polymeére lié
est au contraire plus élevé [37]. Il s’explique par les interactions charge /matrice plus
élevées, en particulier parce que des chaines sont attachées a la surface via le couplage
par ’agent.

2. La quantité d’interface [38] :
La quantité de polymeére lié augmente avec la quantité d’interface, c’est a dire avec
la fraction de silice et la surface spécifique.
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Différentes études se sont intéressées a la mobilité de ce polymére a 'interface, par
Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) et Analyse Mécanique Dynamique (DMA) entre
autres.

a) Les expériences de RMN en particulier mettent en évidence la restriction de la
mobilité moléculaire au voisinage des charges, car elles introduisent des contraintes
topologiques supplémentaires. La force de l'interaction va influencer le degré des
contraintes.

Une description associée a la perte de mobilité consiste & considérer cette couche
comme une interphase rigide autour de la charge [39]|. La plupart du temps, cette
couche est mesurée par RMN a haute température, et de I'ordre du nanomeétre.
Plus récemment, Berriot et coll. ont proposé de la considérer comme une couche
d’épaisseur ecouche présentant un gradient de mobilité en fonction de la distance a la
surface des particules et de la température [40]. La perte de mobilité des chaines est
d’autant plus grande que la distance a 'interface diminue et que la température se
rapproche de T, (Figure 1.4).

Par analogie avec I'augmentation de la température de transition vitreuse T, dans
les films de polymeére de faible épaisseur, les auteurs ont proposé une expression de
I’épaisseur immobilisée ecyucne €n fonction de I'écart & la température de transition
vitreuse T, et de la fréquence w (expression (1.1)) :

€Couche = 0 (%) (1.1)

ou ¢ une longueur de typiquement Inm, et v=0,88.
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FIGURE 1.4: Evolution de I'épaisseur de la couche vitreuse en fonction de la température ( [40]).
L’épaisseur de la coquille vitreuse diminue lorsque ’on augmente la température.

A la suite de ce travail, des expériences de RMN a séquences ont été faites plus prés
de T, [41], et ont donné pour cette couche des valeurs plus grandes (pour la silice
dans le polyacrylate de méthyle avec agent de couplage et réticulation).
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b) Certains phénoménes observés dans des expériences de DMA ont été interprétées
comme une mise en évidence indirecte de cette phase de polymére immobilisé. Une
observation courante est la présence d’un deuxiéme maximum du facteur de perte
Tan(0), jusqu’a 100 * C au-dessus de la température de transition vitreuse, suggérant
'existence d’une deuxiéme T,. Dans cette logique, Tsagaropoulos et Eisenberg [42]
ont interprété ce deuxiéme maximum comme la transition vitreuse des chaines im-
mobilisées au voisinage des charges. Mais plus récemment, Robertson et coll. [43] ont
proposé une autre interprétation : les charges ralentissent la dynamique des chaines,
conduisant a une relaxation terminale incompléte, a I'instar d’un polymére non chargé
faiblement réticulé.
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1.2.2.2.2 Le polymére occlus

Cette notion a été introduite par Medalia [44]. Lorsque la charge présente une structure
multi-échelle, il existe une fraction de polymére emprisonné dans cette structure. Cette
nouvelle phase s’appelle le "polymére occlus". Cette phase immobilisée ne subit pas les
déformations et joue donc le role de volume rigide renforcant au méme titre que la charge.
Elle existe sous forme de polymére occlus intra-agrégat dans les anfractuosités des agrégats,
et sous forme de polymeére occlus inter-agrégat dans les interstices des agglomérats. Son
origine est donc trés différente de celle du "polymére lié", comme illustré par la figure 1.5.
Cette phase est difficilement quantifiable, d’autant qu’elle ne méne pas forcément a une
perte de mobilité.

Polymére occlus inter

=,

)

t ,

L) Z0

Polymere lié Polymére occlus intra

FIGURE 1.5: Notion de polymeére lié (a4 gauche) et de polymére occlus (a droite)

Les deux notions de percolation et d’interphase présentées dans cette partie sont la base
théorique de la plupart des modéles de renforcement mécanique, qui vont étre présentés
dans la partie suivante.
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1.3 Le renforcement mécanique dans les nanocompo-
sites

Les publications sur le renforcement des nanocomposites en général, des élastoméres en
particulier, sont trop nombreuses pour étre toutes citées.

Une propriété mécanique couramment, étudiée dans les polyméres nanocomposites est
la viscoélasticité. Cette propriété est définie par un module élastique G’ et un module de
perte G” dépendant du temps, ou de la fréquence.

Ces modules sont généralement caractérisés par la réponse G’(w) et G”’(w) a une solli-
citation mécanique sinusoidale. Selon I’évolution du module avec le taux de déformation,
on distingue la viscoélasticité linéaire ou non linéaire.

Dans les deux cas, l'introduction de charges nanométriques modifie considérablement
la réponse viscoélastique par rapport a la matrice pure. Nous présentons dans ce qui suit
les phénoménes typiques associés a 'introduction des charges.
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1.3.1 Viscoélasticité non linéaire

De facon générale, un élastomére non chargé conserve, jusqu’a des taux de déformation
de ~ 100%, un comportement linéaire : la contrainte est proportionnelle 4 la déformation,
la constante de proportionnalité étant le module élastique G’.

Un élastomeére chargé, soumis a une déformation sinusoidale d’amplitude croissante,

présente deux différences majeures avec la matrice, illustrés sur la figure 1.6 :

— Son module élastique G’ reste constant a une valeur G’g, pour une amplitude de
déformation beaucoup plus faible : pour un cisaillement gamma v < 0,1%. Puis il
décroit quand v augmente pour se stabiliser & une valeur G, (Figure 1.6 & gauche).

— Le module de perte G” (ou le facteur de perte Tand = %) présente un maximum
(Figure 1.6 a droite). Ce module de perte quantifie une fraction d’énergie dissipée
sous forme de chaleur dans le matériau.

Ce phénoméne est connu sous le nom d’effet Payne [45]. Il est d’autant plus important
que la fraction de charges est élevée. Dans 'industrie du pneumatique, un des objectifs est
de réduire autant que possible les déperditions d’énergie sous forme de chaleur (atout du
"pneu vert"), ¢’est & dire tendre vers des maxima de Tand aussi faibles que possible.

b)
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F'IGURE 1.6: Effet Payne a taux de charge croissant a) Module élastique ; b) Facteur de perte [46]

Pour expliquer cet effet, certains auteurs proposent un mécanisme de rupture-reformation
d’agglomérats conduisant a la libération temporaire de gomme occluse [47]. D’autres parlent
de la rupture-reformation d’un réseau d’agrégats [48]. Des expériences corrélant cet effet
a la taille des agglomérats [8,49,50| confortent ces interprétations. Pour d’autres auteurs
encore, ces deux contributions des agglomérats ou des réseaux d’agrégats sont mineures.
La réduction du module élastique serait due & un mécanisme de désorption-réadsorption de
chaines a la surface des charges, conséquence des interactions interfaciales [51,52]. D’autres
enfin [53] ont proposé que la baisse du module élastique proviendrait d’une diminution sous
la contrainte de la rigidité des interphases (couches vitreuses, ou ponts vitreux).
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1.3.2 Viscoélasticité linéaire

Dans ce type d’expérience, on mesure G’ et G” en fonction de la fréquence w, a tem-
pérature imposée, et a trés faible déformation pour rester dans le domaine de linéarité (G’
constant avec le cisaillement 7, soit typiquement v < 0,1%).

Au-dessus de la température de transition vitreuse, la réponse visco-élastique est mo-
difiée par la présence des charges. Certains phénoménes sont systématiquement rapportés
dans la littérature :

a) Au niveau du plateau caoutchoutique (f>1/7gey), le module élastique G’ et le mo-
dule de perte G” augmentent avec la fraction volumique de silice. L’augmentation du
module élastique croit avec le contraste de rigidité : le renforcement par des charges
rigides est particuliérement important quand il s’agit d’une matrice souple, comme
un élastomeére.

b) A basse fréquence (f<1/7gey), Vaugmentation de G’ est particuliérement impor-
tante, avec dans la limite des hautes fractions volumiques de charges, I'apparition
d’un plateau. Ceci se relie souvent & une augmentation trés importante des temps
terminaux, au point de ne plus étre mesurables dans la fenétre expérimentale lorsque
¢ dépasse une certaine valeur ¢.. Le temps terminal pourrait étre observable a plus
basse fréquence (ou a plus haute température), ou bien n’étre plus définissable car il
y a transition liquide-solide viscoélastique.

Pour expliquer 'augmentation du module élastique en régime linéaire, trois types d’ef-
fets sont couramment invoqués :

a) Un effet hydrodynamique :

Ce mécanisme repose sur I'hypothése d’inclusions sphériques, rigides, en faible concen-
tration, distribuées de facon aléatoire dans la matrice.

Fondamentalement, ces hypothéses sont fausses, car elles négligent la morphologie
complexe du nanocomposite : les interphases, la structure complexe de la charge et
son éventuelle organisation en un réseau connecté. Néanmoins, dans le cas de petites
déformations et de faibles fractions volumiques, certains auteurs [47,54,55] arrivent
a rendre compte du renforcement avec ce modéle.

b) Un effet de la percolation :
Le réseau de charges connectées constitue une phase rigide continue a grande échelle
qui favorise le transfert des contraintes au sein du matériau, conduisant a une diver-
gence de son module élastique.

¢) Un effet de I'interphase :
La couche de polymeére lié peut étre considérée comme une interphase rigide autour
de la charge [39], constituée de polymére immobilisé, conduisant & une augmentation
de la fraction effective de charges selon I’équation :

Orff = 0si05-(1 + Ormm) (1.2)
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ol ¢rmm représente la fraction de polymére immobilisé.

A basse fréquence, les mécanismes mis en jeu ne sont pas encore clairement compris.
Selon Wu et coll. [56], indépendamment de la nature du systéme, un facteur de renforcement
Gp supérieur a 7 traduit la formation d’une structure de type réseau rigide, a l'origine de
la transition liquide-solide.

C’est la nature de ce réseau qui fait ’objet de discussions; deux types de structure ont
été proposés dans la littérature :

a) Un réseau de charges connectées [57,58],

b) Un réseau charge-polymeére-charge faisant intervenir les chaines de I'interphase, dont
la dynamique est ralentie. Leur contribution peut étre discutée en termes de perte
de mobilité, qui décalerait les temps terminaux vers les temps plus longs et abaisse-
rait le seuil de transition liquide-solide vers les concentrations plus faibles. Certains
auteurs ont proposé une augmentation de la densité locale d’enchevétrements due a
I'adsorption en surface [52,59-62], d’autres une restriction des relaxations des chaines
a temps longs [62-64].

L’implication des chaines est I’hypothése qui tend & s’imposer aujourd’hui, soutenue
par des expériences de rhéologie sur des systémes polymére-nanoparticules greffées [65,66].

Cassagnau [67] a proposé une réunification de la littérature existante sur les systémes
polymeére-silice. Il propose la coexistence de deux mécanismes : un premier mécanisme
impliquant les interactions charge-charge, un second impliquant les interactions charge-
polymére. Le premier serait dominant dans les nanocomposites a base de silice de préci-
pitation. A contrario, le second serait dominant dans les nanocomposites a base de silice
colloidale. La contribution de ces deux mécanismes serait modulée par les traitements de
surface de la silice.
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1.3.3 Modéles mathématiques de renforcement

Nous présentons ici les différents modéles mathématiques de renforcement, dévelop-
pés pour quantifier I’évolution du module élastique G’; ou du facteur de renforcement

GCth'r e
G oo

Matrice

1.3.3.1 Modéles hydrodynamiques

Les modéles hydrodynamiques ont été initialement développés dans le cadre de la mé-
canique des fluides. Dans la théorie hydrodynamique, le solvant est considéré comme un
milieu continu, dans lequel les particules en suspension colloidale perturbent le flux. Ces
perturbations conduisent a une augmentation de 1’énergie dissipée, correspondant a une
augmentation de la viscosité du solvant. Cette théorie a par la suite été étendue au cas des
suspensions colloidales dans un milieu continu quelconque, liquide ou solide.

Historiquement, le premier modéle de renforcement proposé est celui d’Einstein &
Smallwood, applicable dans des conditions trés restrictives : pour des inclusions rigides,
sphériques, distribuées de fagon aléatoire et sans interaction (donc & trés basse concentra-
tion). L’origine hydrodynamique du renforcement évoquée ci-dessus peut étre décrite par
I’expression suivante :

Gr=1+25¢ (1.3)

Le modéle de Guth & Gold [68] est une extension du modéle d’Einstein, prenant en
compte les interactions inter-particule grace a I'ajout d’un terme quadratique, di a Bat-
chelor dans la version hydrodynamique :

Gr=1+2,5¢+ 14,14 (1.4)

Ces deux premiers modéles, exacts dans leur dérivation mathématique, sous-estiment
systématiquement les valeurs expérimentales. Comme expliqué précédemment, ils sont fon-
dés sur des hypothéses qui ne prennent en compte ni la possibilité d’une percolation struc-
turale, ni les changements de morphologie de la matrice liés a 1’"effet nano".

Considérant les volumes de gomme liée et occluse comme des volumes rigides participant
au renforcement, Wolff et Donnet [54] ont introduit, pour les élastoméres chargés, la notion
de fraction volumique effective ¢.¢; = f.¢ dans le modele de Guth & Gold. Ils parviennent
ainsi a rendre compte du renforcement par des effets hydrodynamiques pour des systémes
non percolés :

Gr=1+2,5¢c7 + 14, 1¢pcss” (1.5)

L’effet de la percolation des charges a été introduit pour la premiére fois dans le modéle
de Mooney. Il introduit une divergence du facteur de renforcement lorsque ¢ approche une
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valeur critique ¢, :

Gr = exp <12’5(i ) (1.6)

- de

Heinrich et coll. [69] ont proposé, pour les élastoméres chargés, un modéle de percola-
tion tenant compte la structure fractale de la charge. Dans leur modéle, la charge est un
agrégat de rayon &, constitué de particules de rayon b, et de dimension fractale Dy, dans
un espace de dimension spectrale D. Le renforcement augmente linéairement avec ¢ avant
la percolation, en loi de puissance dépendant de D apres la percolation.

Avant le seuil de percolation (¢ < ¢.),

¢ 22 9p11
Aprés le seuil de percolation (¢ > ¢.),
¢ 201 _p, L
Gr-1=(5) " o (1.9

Par la suite, ces mémes auteurs ont reconsidéré le renforcement au-dessus du seuil de
percolation en tenant compte de la dimension fractale du squelette Dy, , ainsi que d’une
couche de polymeére immobilisé d’épaisseur A autour de la charge de diamétre d [69]. Cette
approche prend en compte non seulement la présence d’agrégats, mais aussi I'existence
d’un chemin percolant lorsque la fraction volumique en charges dépasse ¢..

Ils proposent alors I'expression suivante pour le renforcement a haute fraction de charges :

3+Dy. g

G (((d+2A;3_6dA)¢)an (L9
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1.3.3.2 Modéles micromécaniques

Les modéles micromécaniques tendent a se substituer aux modéles hydrodynamiques
pour décrire le comportement mécanique des nanocomposites. Ils consistent a4 définir un
Volume Elémentaire Représentatif (VER), constitué d’une inclusion nanocomposite sphé-
rique & n phases concentriques, immergé dans un Milieu Homogéne Equivalent (MEH).

Le premier modéle du genre, a (2+1) phases (Figure 1.7), a été développé par Chris-
tensen et Lo [70]. Son extension au cas des élastoméres renforcés par des charges fractales
a été proposée par Raos [71], mais elle ne fonctionne pas pour des systémes percolés.

Modeéle a (2+1) phases de Christensen-Lo
Noir = particules ;

Blanc = matrice ;

Gris = milieu homogéne équivalent

F'IGURE 1.7: Modéle a (2+1) phases de Chritensen-Lo |70]
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Le modéle & (n+1) phases, développé par Hervé et Zaoui |72], est une extension du
modéle de Christensen-Lo. Leur modéle a (3+1) phases permet de prendre en compte 1'in-
terphase de polymeére lié ; ils parviennent ainsi a prédire le renforcement pour des fractions
de charges inférieures au seuil de percolation.

Mélé et coll. [73] ont & leur tour proposé une extension du modéle de Hervé et Zaoui,
a la notion de percolation.

La connectivité des charges au-dela du seuil de percolation représente une inversion de
phase a I’échelle macroscopique. Ces auteurs en rendent compte en définissant des inclusions
nanocomposites et des MEH spécifiques a Iétat avant percolation (Figure 1.8 en haut), et
aprés percolation (Figure 1.8 en bas). Cette méthode leur permet de modéliser la réponse
visco-élastique linéaire, pour une large gamme de fraction de charges, de part et d’autre
du seuil de percolation.

Matrice non percolante (Non-percolated matix)
Agrégats de particules (clusters of fillers)

Matrice percolante (Percolated Matrix)

JREL

Milieu Homogene Equivalent (Equivalent Homogeneous
Medium)

a) Avant percolation

/ Agrégats isolés (isolated agregates)

Polymére (polymer)
T
y Reéseau percolant de particules (percolating path of fillers)

g 1l

Milieu Homogéne Equivalent (Equivalent Homogeneous
/ Medium)
7/,

b) Aprés percolation

FIGURE 1.8: Modéle a (3+1) phases [73]
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1.3.3.3 Modéles rhéologiques

Les modéles rhéologiques visent a rendre compte de la réponse temporelle ou fréquen-
tielle d’un matériau a une sollicitation mécanique, par ’assemblage de dipoles mécaniques
élémentaires. Pour un polymeére a I'état fondu, on parle de sa viscoélasticité car il pré-
sente, a 'échelle des temps courts un comportement élastique (contrainte proportionnelle
a la déformation), a I’échelle des temps longs un comportement visqueux (contrainte pro-
portionnelle a la vitesse de déformation). Pour cette raison, les dipoles élémentaires pour
modéliser un polymeére pur a I’état fondu sont le ressort et 'amortisseur.

Le modéle de Maxwell (Figure 1.9 a gauche) les associe en série pour décrire les liquides
viscoélastiques : & déformation maintenue constante, la contrainte tend vers 0 & la limite
des temps longs. C’est en particulier le cas des élastoméres non réticulés.

Le modéle de Kelvin-Voigt (Figure 1.9 a droite) les associe en paralléle pour décrire
les solides viscoélastiques : a déformation maintenue constante, la contrainte tend vers une
constante a la limite des temps longs. C’est en particulier le cas des élastomeéres réticulés.

n
(o) j /B—O

Modeéle de Maxwell

|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
| Modele de Kelvin-Voigt
|

|

FIGURE 1.9: Modeéles rhéologiques classiques : modéle de Maxwell (& gauche, ressort et amortis-
seur en série) et modele de Kelvin-Voigt (& droite, ressort et amortisseur en paralléle)
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On peut citer parmi les nombreuses variantes de ces deux modéles élémentaires :

— Le modéle de Burger (Figure 1.10 a gauche) : association en série des dipdles de
Maxwell et Kelvin. Il fournit une description satisfaisante des phénomeénes de fluage.

— Le modéle de Maxwell généralisé (Figure 1.10 & droite) : association en paralléle de
dipoles de Maxwell. Il rend compte de la distribution des temps de relaxation dans
un liquide viscoélastique.

Modéle de Maxwell
généralisé

Modéle de Burger

|
| Eo
| R
E | | O
1 I
E2 | n: E;
o{ E ' Lo
|
N, I O— ——0
|
rll | :\.J s
| ot P
| n; E;
|
|
I . o
|
|
|
|

FIGURE 1.10: Variations sur les modeéles de Maxwell et Kelvin-Voigt : modele de Burger (a
gauche) et modeéle de Maxwell généralisé (a droite)
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Dans le cas de nanocomposites, la contribution des charges a la réponse visco-¢lastique
ne se modélise pas de fagon triviale. Le modéle le plus connu est celui de Takayanagi [74] qui
se base sur une association paralléle/série de deux phases (renfort + matrice). Ce modéle
a été étendu au concept de percolation par Ouali [75], puis par Kolarik et Favier [76] : il
consiste en un couplage mécanique en paralléle d’une phase rigide constituée des charges
percolées, et d’'une phase souple constituée de la matrice et des charges non comprises dans
le réseau percolé.

Dans ce modéle, la fraction volumique P de charges percolées peut étre calculée via la
théorie de la percolation [77] :
Pour (I)SiOQ<CI)SiOg;c

Pour ®g,0,>Psi0,:c
b
= (500

ot Pg;0,.. est le seuil de percolation, et b est 'exposant critique de percolation (b=1,8 [78]).

Le module élastique Gy¢ est alors donné par la relation (1.12) :

[1 — 2P(¢si0,) + P(905i0,)05:0,1G+Gs + (1 — dsi0,) P(¢si0,) G
(1 = ¢5:i0,)Gr + (Psi0, — P(¢si0,))Gs
ot G5 est le module de la phase souple (notre matrice de SBR au-dessus de T,), et G, est

le module de la phase rigide (nos charges de silice). C’est ce modéle que nous reprendrons
lors de la discussion de nos données mécaniques.

Gre = (1.12)

Modéle de Takayanagi
avec concept de percolation

Chargesrigides r
comprises :|>

Chargesrigides
non comprises
dans le réseau percolé

Matrice

dans le réseau percolé _ P(¢) souple

l_ﬁ

P(¢) : fraction volumique de charges percolées

FIGURE 1.11: Modéle rhéologique de Takayanagi étendu au concept de percolation |75, 76]
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1.4 Dispersion des charges

Le renforcement dans un nanocomposite dépend de 'organisation structurale des charges.
Comme nous I'avons précisé dans la partie 1.1.2, les systémes nanocomposites sont le plus
souvent des systémes multi-échelle, avec une organisation s’étendant du nm & plusieurs
dizaines de um. Pour comprendre les mécanismes a l'origine du renforcement, il faut ca-
ractériser cette organisation sur toutes ces échelles. La démarche la plus courante est de
combiner les résultats obtenus par différentes techniques permettant d’accéder a ces diffé-
rentes échelles.

1.4.1 Techniques de caractérisation

De nombreuses techniques de caractérisation peuvent étre référencées dans la littéra-
ture, les plus courantes étant 'imagerie et la diffusion de rayonnement.

La technique d’imagerie la plus couramment utilisée est la Microscopie Electronique
en Transmission (MET) : elle donne une information dans l'espace direct a grande échelle
(plusieurs pm), et pour les plus forts grossissements a 1’échelle de quelques dizaines de
nanométres. La principale difficulté de cette technique est la préparation de 1’échantillon,
souvent sous vide, & trés basse température (<T) pour des fondus, avec une épaisseur et
un état de surface controlés. Cette phase de préparation implique donc une destruction par-
tielle de I’échantillon. Par ailleurs, elle fournit une information en 2D et I'extrapolation a
I’échelle du volume nécessite le traitement statistique d’un grand nombre d’images. La tech-
nique de la Microscopie a Force Atomique (AFM) [79] utilisée en Tapping Mode permet un
mapping en surface, et peut s’appliquer directement sur des échantillons macroscopiques,
y compris sous traction, le risque étant alors d’endommager I’échantillon.

Plus récemment, les techniques de tomographie ont permis d’obtenir des images 3D dans
I'espace direct : tomographie électronique, de rayons X [80,81]. Cette technique présente
un avantage certain par rapport & la microscopie car elle permet de visualiser la forme et
la taille réelle des objets indépendamment des paramétres du plan de coupe. Elle renseigne
également sur la connectivité des objets. Mais sa résolution spatiale limitée (675nm au
mieux [80]) ne permet pas de sonder I'échelle de la nanoparticule.

Les techniques de Diffusion de Rayonnement aux Petits Angles, rayons X (DXPA) et
neutrons (DNPA), donnent une information en 3D moyennée en volume, et jusqu’a 1’échelle
locale, sur les formes, tailles et distances de corrélation. Ces techniques ne présentent pas
de difficulté particuliére de préparation. Dans le cas de systémes ot on a déja certaines
informations, par exemple sur des formes et tailles d’objets, les analyses sont relativement
simples. Mais dans le cas de systémes complexes, ot ’on ne connait rien sur la morphologie
de la charge, il est souvent difficile de découpler les informations sur la morphologie et les
corrélations spatiales. I’analyse des signaux de diffusion n’est pas univoque.

Pour essayer de lever cette ambivalence, nous avons utilisé de facon combinée la Mi-
croscopie Electronique en Transmission et la Diffusion de Rayonnement aux Petits Angles.
Ces techniques sont expliquées en détail en annexe.
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1.4.2 Reéorganisation sous traction

On rencontre dans la littérature différentes techniques qui ont permis de mettre en
évidence ces réorganisations : PAFM [82], la MET [83], et la DRPA [84-86].

[’AFM [82] utilisée sur un nanocomposite polyethylacrylate/silice sous traction a mon-
tré une perte d’affinité des champs de déplacement au voisinage des charges (déformation
locale différente de la déformation macroscopique), et un alignement des charges a grande
échelle. Dans des composites polycarbonate/nanotubes de carbones, d’autres auteurs ont
observé, par MET, la déformation de clusters et I'alignement partiel de nanotubes [83], ou
de lignes de particules [87].

Les techniques de diffusion sont trés sensibles aux anisotropies structurales. Ainsi, la
déformation sous traction uniaxiale d’un échantillon isotrope au repos conduit & une défor-
mation des motifs de diffusion 2D : ceux-ci prennent une forme présentant généralement
deux axes de symeétrie correspondant aux deux directions principales de la déformation,
paralléle (PARA) et perpendiculaire (PERP). Ces motifs résultent de I’évolution sous dé-
formation et des objets, et de leurs corrélations. L’analyse la plus simple consiste a regarder
seulement dans ces deux directions.

Il s’agit toutefois d’une analyse incompléte. En effet, la forme des motifs d’isointensités
traduit des symétries plus complexes. Plusieurs types de motifs sont rencontrés dans la
littérature : ellipse, papillon, figure a 4 spots. Leur forme fournit une premiére information
qualitative sur I’évolution sous déformation et des objets, et de leurs corrélations. Le motif
ellipse est le plus simple a analyser : il traduit une déformation uniforme sur la gamme
d’échelle observée. Les objets se déforment de facon identique aux distances de corrélation,
ou bien se déforment sans corrélation. Dans ce cas précis, les observations dans les directions
PARA et PERP sont suffisantes.

Mais a petite échelle, les charges rigides ne se déforment pas comme les distances inter-
objets : la déformation locale est différente (plus faible) qu’a plus grande distance. Les
motifs observés sont alors de type papillon. Ce type de motif est le plus couramment
observé : dans des gels gonflés étirés [88-90], dans des élastoméres chargés [84], dans des
films de latex humides [85,86]. Pour une analyse plus compléte de ces motifs, des méthodes
de simulations sont nécessaires. Rharbi et al. parviennent ainsi a modéliser, a taux de
déformation croissant, ’évolution d’une forme papillon vers une forme a 4 spots [86]. Ils
rendent ainsi compte, & grande déformation, d’une perte d’affinité et d’un glissement entre
objets. Cette méthode de simulation a été étendue par Oberdisse et al. [91] : ils imposent
aux particules, & faible déformation un déplacement affine, puis a grande déformation une
collision et un glissement local entre particules. Ils reproduisent ainsi les motifs 2D observés.
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1.5 Conformation des chaines

Contrairement & l'organisation des charges, les propriétés des chaines en présence des
charges restent une question peu abordée dans la littérature. Or, 'existence de polymeére
modifié & 'échelle du bulk est avérée, au moins par RMN, et est invoquée pour expliquer
certaines propriétés mécaniques. Il est donc nécessaire de s’intéresser aux propriétés des
chaines a I’échelle locale (le nm) : leur conformation et/ou leur dynamique potentiellement
modifiée en présence des charges.

1.5.1 A D’état isotrope

Différentes équipes ont tenté de déterminer la conformation des chaines en présence
de charges, soit par des mesures directes par DNPA, soit par des simulations numériques
(Monte Carlo notamment).

De fagon générale, 'approche du probléme consiste a considérer ’évolution de la confor-
mation en fonction du rapport de taille entre les chaines et les nanoparticules (R,/Rnp),
et de la fraction volumique de charges ¢.

1.5.1.1 Simulations numériques

Les simulations Monte Carlo ont donné des résultats contradictoires.

Sharaf et coll. [92] ont étudié des systémes de matrice Poly(ethylene). Ils observent
une extension de la chaine lorsque des particules de taille inférieure & celle de la chaine
sont incluses en faible concentration. A plus forte concentration, ils observent au contraire
une contraction de la chaine. Ils expliquent ces phénoménes par des arguments de volume
exclu. Le méme type de comportement a été observé par Nakatani [93] sur des systémes
PDMS/Polysilicate, avec soit une augmentation, soit une diminution du rayon de giration
de la chaine en fonction du rapport de taille entre la chaine et la nanoparticule.

A contrario, sur ce méme systéme PDMS /Polysilicate, Vacatello [94] n’observe aucune
variation de la dimension de la chaine, et ce pour différentes tailles et concentrations en
particules.

Par des simulations de Dynamique Moléculaire, Karatrantos et coll. [95] ont étudié des
systémes de polymeéres chargés de nanotubes de carbone, de rayon plus petit que le rayon
de giration de la chaine et de grand rapport d’aspect. Ils n’observent aucune variation
du rayon de giration de la chaine, et ce pour différents rayons de nanotube et différentes
interactions charge/matrice.

D’un autre coté, les simulations de Termonia [96] mettent en évidence l'influence des
corrélations spatiales entre charges. Les auteurs observent une expansion de la chaine dans
le seul cas ou son rayon de giration est supérieur aux distances de corrélations.

Les résultats de ces simulations ne sont donc pas généralisables, mais illustrent I'in-
fluence de nombreux parameétres : le type de systéme, et pour un méme systéme, le rapport
de taille entre la charge et la chaine, la concentration en charges, les distances de corrélation
et le type d’interaction.
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1.5.1.2 Mesures par DNPA

La mesure directe de la conformation des chaines est en principe réalisable par DNPA,
en exploitant la possibilité de faire de la variation de contraste neutronique. Il s’agit de
mesurer le pur signal de la chaine, dans un mélange de chaines hydrogénées avec leurs
homologues deutériées permettant 'extinction du signal des charges et des corrélations.

Mais dans la littérature, les expériences de ce type restent peu nombreuses, et ne per-
mettent pas de définir sans ambigiiité un effet des charges sur la conformation des chaines,
ceci pour deux raisons importantes.

D’un coté, certains auteurs proposent une discussion de la conformation des chaines
en fonction de la fraction de charges, et du rapport de taille entre la nanoparticule et la
chaine R, /Ryp, sans caractériser la dispersion des charges. Or, la discussion de I'effet du
rapport de taille R;/Ryp n’est pertinente que dans la cas ou les nanoparticules restent
bien dispersées. Ce n’est plus le cas lorsque celles-ci s’organisent en agrégats.

Ainsi, Nakatani et coll. [93] sur leurs systémes PDMS/Polysilicates, constatent par
DNPA une évolution du rayon de giration, apparemment en accord qualitatif avec leurs
simulations Monte Carlo. Lorsque les chaines sont de méme taille que les charges, une
contraction de la chaine est observée a toutes les concentrations. Lorsque les chaines sont
plus grandes que les charges, une expansion est observée. Mais la dispersion des charges
n’a pas été caractérisée, ce qui peut soulever des incertitudes sur les effets observés.

De la méme maniére, dans des systémes PEP /Silice, Nusser et coll. [97] ont fait varier la
masse molaire des chaines, et discuté de 'influence du rapport de taille, sans caractériser la
dispersion. En 'occurrence, ils observent une invariance du rayon de giration de la chaine
lorsque celui est inférieur a celui des nanoparticules, et une contraction de la chaine lorsque
son rayon de giration est supérieur.

Une caractérisation fine de la dispersion est donc nécessaire pour définir clairement
I'influence des charges sur la conformation.

D’autre part, dans ce type de mesure, il est généralement difficile d’isoler le pur signal
de la chaine.

Un seul cas, trés spécifique, ne présente aucune ambigiiité. Tuteja [98]| et Mackay [99]
ont étudié par DNPA la conformation dans des systémes de matrice PS, en présence de
particules de PS bien dispersées, de rayon inférieur a celui de la chaine (Ryp<R,). Ils
y observent une extension de la chaine, de I'ordre de 10-20%. Dans cette situation trés
spécifique, ol charge et matrice sont de méme nature et ne présentent donc aucun contraste
neutronique, on mesure effectivement le pur signal de la chaine.

Dans le cas général ot charges et matrice sont de nature différentes, la conformation
des chaines n’est accessible que par la méthode du Contraste Moyen Nul, dont le principe
sera développé dans le chapitre 3. Les principaux problémes rencontrés sont alors une
extinction imparfaite du signal des charges et un effet de démixtion des chaines hydrogénées
et deutériées.

Cette méthode a été appliquée par différentes équipes a des systémes modéles PS /Silice.
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Sen et coll. [100] n’ont observé aucun changement dans la conformation pour des concen-
trations entre 0 et 30%v. Cependant, 'extinction du signal de la silice n’est pas parfaite.
Les écarts observés par rapport au pur signal de la chaine introduisent des incertitudes sur
'influence réelle des charges sur la conformation. Jouault et coll. [L01] ont conduit la méme
étude dans des conditions d’extinction parfaite, avec différentes masses de chaines (de 138 &
1777 kg/mol) et des fractions de silices allant jusqu’a 20%v. La encore, aucun changement
dans la conformation n’est observé. Mais dans certains cas, ils observent un excés d’in-
tensité aux petites valeurs de . Son origine n’est pas clairement établie, mais il pourrait
provenir d’une démixtion subie entre les chaines hydrogénées et les chaines deutériées.

Genix et coll. [102] ont a contrario mis a profit ce phénomeéne de démixtion-interdiffusion
de chaines hydrogénées et deutériées, dans des systémes Latex-Silice. Dans un systéme ini-
tialement démixé de chaines hydrogénées et deutériées, ils suivent avec le temps ’extinction
du signal de la silice, liée & l'interdiffusion des chaines. Ils observent ainsi la dynamique
d’interdiffusion, ralentie en présence des charges, ainsi que la conformation des chaines a
I’état final, identique en présence ou en ’absence de charges.

La disparité de tous ces résultats montre toute I'incertitude qui entoure 'influence réelle
des charges sur la conformation des chaines.
Pour définir sans ambigiiité un effet des charges sur la conformation des chaines, il est
nécessaire de remplir deux conditions :
— Se placer dans des conditions d’extinction parfaite de la charge pour mesurer le pur
signal de la chaine par DNPA,
— Effectuer une caractérisation fine de la dispersion des charges en terme de tailles
d’objet et de distances de corrélation, par DXPA et/ou MET.
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1.5.2 Reéorganisation sous traction

La conformation des chaines sous traction en présence des charges également un point
peu abordé dans la littérature. La encore, une étude compléte consiste & caractériser simul-
tanément sous traction la dispersion des charges par DXPA et la conformation des chaines
par DNPA.

Westermann et coll. [103], dans des systémes PI/NP(p;_pg_pr), ont mis en évidence une
non affinité de la déformation des chaines, avec dans le méme temps une déformation affine
de la distribution spatiale des charges. Ces inhomogénéités de déformation dépendent de
la distance a la charge et de la nature des interactions entre les charges et le polymeére.

Botti et coll. [104] dans des systémes PI/Silice, ont comparé la déformation de la chaine
a la déformation macroscopique et n’ont trouvé aucune différence. Dans le méme temps,
les agrégats se déforment, puis se cassent a grande déformation. Ils mettent ainsi en doute
la notion d’amplification de déformation & I’échelle locale pour expliquer la mécanique a
grande déformation, et insistent sur le role de 'agrégation des charges.

Enfin, Jouault et coll. [105], dans des systémes PS/Silice, n’ont trouvé aucune différence
dans les signaux de chaines en présence ou en ’absence de charges, et ce quelles que soient
les dispersions et masses de chaines. Ils en concluent que les structures de types "ponts
vitreux" pour expliquer les propriétés & grande déformation ne concernent qu’'une trés
faible fraction de chaines.

Par une autre technique, la biréfringence, Lapra [79] a mis en évidence une évolution
dissymétrique de 'orientation des chaines et de la contrainte dans des élastoméres chargés
de silice. Ce comportement peut étre di a des chaines qui n’obéissent plus a la statistique
gaussienne en présence des charges (chaines courtes ou étirées).
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Chapitre 2

Dispersion des charges

Dans ce chapitre, nous présenterons les résultats de I'é¢tude de la dispersion des charges
dans nos systémes nanocomposites.

Dans deux types de systémes SBR/Silice, dans des conditions de préparation bien
définies et reproductibles, nous avons modifié les dispersions via les interactions charge-
matrice, par modification de I’état de surface de la silice avec des agents de dispersion.

Dans ces systémes, nous avons caractérisé la dispersion par la combinaison de deux
techniques. La principale est la Diffusion de Rayonnement (Rayons X et Neutrons) aux
Petits Angles : celle-ci donne une information en trois dimensions moyennée en volume, a
’échelle locale (le nanomeétre, c’est a dire ’échelle de la charge), sur la morphologie des
charges et leurs corrélations spatiales. Des analyses qualitatives des spectres de diffusion
sont déja riches en information. Cependant, notre objectif reste d’établir des corrélations
quantitatives entre les dispersions et les propriétés mécaniques. Nous proposons donc éga-
lement une approche quantitative : celle-ci consiste & modéliser nos données de diffusion
par une fonction analytique, permettant de suivre de facon découplée 1’évolution de la
morphologie des charges, et de leurs corrélations spatiales a différentes échelles.

La deuxiéme technique utilisée est la Microscopie Electronique en Transmission (MET).
En tant que caractérisation a grande échelle, elle ne permet pas d’établir des différenciations
dans la dispersion & 1’échelle locale. Mais elle nous permet de vérifier la pertinence des
informations issues de la Diffusion de Rayonnement.

45
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2.1 Introduction

La dispersion est un parameétre clé du renforcement. Différents comportements méca-
niques peuvent étre obtenus selon 'organisation tridimensionnelle du réseau de charges :
agrégats de taille et/ou dimension fractale donnée, agrégats connectés ou isolés, réseau
percolé d’agrégats. Dans des systémes renforcés par de la silice, il a été observé que des
nombres d’agrégation élevés favorisent des facteurs de renforcement élevés a petite défor-
mation [50, 106-108]. Cependant, une dispersion trop hétérogéne (présence de gros objets
de type agglomérat) augmente la fragilité du matériau. Par ailleurs, une divergence du mo-
dule élastique est systématiquement observée quand les charges percolent dans une matrice
souple [15,28,33,35,109,110].

Dans des conditions de préparation bien définies et reproductibles, la dispersion finale
est intimement liée aux interactions charge-charge et charge-matrice. Des changements
dans la dispersion supposent nécessairement des changements dans ces interactions.

Nous travaillons sur deux types de systémes, des systémes modéles d’une part, des
systémes industriels d’autre part, dans lesquels nous modifions ces interactions via la chimie
de surface. La difficulté de notre étude est la suivante. Dans les systémes industriels, la
morphologie de la charge est complexe. De surcroit, morphologie et corrélations spatiales
sont susceptibles d’évoluer de facon simultanée et non triviale. La principale difficulté sera
de quantifier séparément leurs évolutions. Dans les systémes modeéles, 'utilisation d’une
charge de morphologie simple et bien définie va nous permettre de découpler plus facilement
les évolutions de la morphologie et des corrélations spatiales.

2.2 Présentation des systémes

Nous travaillons sur deux types de systémes : des systémes "modéles" et des systémes
"industriels". Tls ont la méme constitution chimique : le SBR comme matrice, avec une
masse molaire M, fixée & 140.000g/mol, la silice comme charge. Ces systémes différent par
la morphologie de la charge, et la voie de préparation. Les dispersions y seront donc trés
différentes.

Les systémes industriels sont préparés par voie de malaxage dans un mélangeur interne
standard, & partir d’'un caoutchouc et d’une silice industriels. Par rapport aux produits
commercialisés, la composition chimique est simplifiée et la préparation limitée a I’étape
d’incorporation de la silice. Malgré ces différences, ces systémes sont bien représentatifs en
termes de dispersion. Nous allons voir qu’ils constituent un probléme multi-échelle com-
plexe.

Les systémes modéles sont préparés au LLB, par voie de solution avec un solvant or-
dinaire. Grace a une bonne caractérisation morphologique de la charge élémentaire, leur
analyse structurale sera plus simple.
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2.2.1 Les composantes du systéme

Les deux phases majoritaires, SBR et silice, ont des chimies trés différentes : elles ne
sont donc pas naturellement miscibles. Quelle que soit la voie de synthése, 'utilisation
d’agents de dispersion est nécessaire pour faciliter I'incorporation de cette charge dans
cette matrice.

2.2.1.1 La matrice

Le Styrene Butadiene Rubber est un copolymére statistique linéaire de monoméres
Styréne et Butadiéne. Contrairement au caoutchouc naturel (Natural Rubber), il s’agit d'un
caoutchouc de synthése, dont on peut moduler les propriétés (notamment sa température
de transition vitreuse T,) via la proportion relative de monomeéres.

s N N D)

~ AN AN /
X Y z
Unité Unité Unité
Styréne Butadiene Butadiéne
1-4 1-2

FIGURE 2.1: Le SBR avec ses unités constitutives, distribuées de fagon statistique

Notre SBR est synthétisé et fourni par Michelin. Ses principales caractéristiques physico-
chimiques sont résumées dans le tableau 2.1.

Unités Styréne (%wt.) 26%
Unités Butadiéne trans 1-2 (%wt.) 41%
Masse volumique 0,94 g/cm?
T, ~ 35" C
M, 140 000 g/mol
i 11

TABLE 2.1: Caractéristiques du SBR utilisé

Ces caractérisations ont été réalisées chez Michelin. La température de transition vi-
treuse a été évaluée par Differential Scanning Calorimetry (Figure 2.2 & gauche), la masse
molaire en masse M, et I'indice de polydispersité I, par Size Ezclusion Chromatography
(Figure 2.2 & droite).
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Caractérisation DSC
- TB =-35°C
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Caractérisation SEC
Slh=1,1

FIGURE 2.2: Caractérisation par DSC (a gauche) et SEC (a droite)

D’autres composés minoritaires sont également présents. Notamment deux antioxy-
dants, le AO2246 et la 6-PPD (Figure 2.3). Les élastoméres de synthése, et dans notre
cas particulier les groupements polybutadiéne, sont trés sensibles a I'oxydation. Ces an-
tioxydants, présents dans le bulk en faible quantité (< 5%wt.), inhibent les processus
d’oxydation en s’oxidant eux-méme [111]. Nous les mentionnons simplement pour illustrer
la sensibilité du SBR a des conditions de synthése énergétiques (hautes températures).

2,2'-méthylénebis(4-methyl-6-tert-butylphenol)
ou
A02246

Antioxydant

N-(1,3-dimethylbutyl)-N'-phenyl-1,4-phenylenediamine
ou
6-PPD

Antioxydant et Antiozonant

FIGURE 2.3: Les deux antioxydants
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2.2.1.2 La silice

La silice présente une surface hydrophile et hautement polaire, car majoritairement
constituée de groupements siloxanes (-O-Si-O-) et silanols (Si-OH). Ces silanols en surface
peuvent se trouver dans différentes configurations, comme illustré par la figure 2.4.

Eau adsorbée ,_l_'=,
Silanol vicinal —OH
Silanol géminal E] -

@ @ e,
9N ST

/ﬁ\ /i‘\ /T\ /ﬁ\ /Si'\ /ﬁ\ /ﬁ'\ /ﬁ\ /%vﬁ'\ -
[0} (o} (o] (o} o o] o [0} (o} [0}
o) o o) o o o o 0

W 9N /'?l\ LN /T\ /T\ /5‘]'\
o [0} o [0} o] o]
0o 0 o o] o]

o

FIGURE 2.4: Chimie de surface de la silice [112]

Cette chimie de surface est un frein a la bonne dispersion de la silice dans un élastomére.
D’une part, les interactions de type liaisons hydrogénes entre les groupements silanols fa-
vorisent 'agrégation spontanée et partiellement réversible des objets élémentaires. Nous
développerons ce point dans la partie 2.2.3. D’autre part, la synthése de la silice se fait
en présence de molécules d’eau : celles-ci non seulement conduisent a I’hydrolyse des grou-
pements siloxanes en groupements silanols, mais aussi s’adsorbent spontanément sur les
groupements silanols par liaisons hydrogéne. Ce nuage d’eau adsorbée rend impossible le
mouillage de la silice par une matrice hydrocarbonée.
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La figure 2.5 illustre I'effet de cette incompatibilité naturelle : méme en présence d’une
trés faible quantité d’eau (<1%wt.), une silice de précipitation, incorporée sans traitement
préalable par voie de malaxage dans un caoutchouc, reste distribuée sous forme d’agglo-
mérats de plusieurs dizaines de pum. Les composites présentant ce type de dispersion trés
hétérogéne possédent des propriétés mécaniques peu intéressantes, notamment une grande
fragilité.

. QAN A
Silice de précipitation: Silicede précipitation:
5%wt. d’eau <1%wt. d'eau

FIGURE 2.5: Silice de précipitation incorporée par voie de malaxage sans traitement [113]

L’incorporation de la silice comme charge renforcante dans un élastomére n’a donc rien
de naturel. Une incorporation efficace nécessite de rendre plus favorables (moins répulsives)
les interactions charge/matrice. La méthode la plus couramment utilisée est de modifier
I’état de surface de la silice au moyen d’agents de dispersion.
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2.2.1.3 Les agents de dispersion

Le traitement de surface de la silice se fait au moyen d’agents silanisés. Ces agents sont
de formule générale R-Si-X. X désigne un groupement (pied) hydrolysable capable de réagir
avec les silanols de la silice, permettant la formation de liaisons covalentes Si-O-Si avec la
surface de la silice. R est un groupement (téte) qui interagit avec la matrice : il induit
des interactions charge-matrice plus favorables que les interactions hydrophile-hydrophobe
mentionnées précédemment. La fonctionnalité de ce groupement R conditionne sa réactivité
et permet de classifier ces agents en deux types. On parle d’agent de couplage lorsque le
groupement R présente une réactivité avec la matrice, d’agent de recouvrement sinon.

Dans notre étude, nous avons utilisé un agent de recouvrement et un agent de couplage.

Un agent de recouvrement : PTOCTEO (Figure 2.6)

L’agent de recouvrement utilisé dans cette étude est '’OctylTriEthoxySilane, ou OC-
TEOQO. 1l se greffe a la surface de la silice par le pied TriEthoxySilane. La téte est un
groupement alkyle linéaire a 8 carbones, permettant d’augmenter le caractére hydro-
phobe de la surface. Il favorise ainsi la dispersion de la silice grace a des interactions
charge/matrice de type Van der Waals. Son mode d’action est résumé sur la figure
2.7.
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FIGURE 2.6: OCTEO
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FIGURE 2.7: Greffage de TOCTEO [114]

La figure 2.7 n’est en fait qu'une représentation simplifiée de la réaction de greffage.
Le pied hydrolysable, constitué de trois groupes Ethoxy, peut intervenir dans deux
types de réaction : le greffage a la surface de la silice, et une polycondensation avec
les groupements Ethoxy voisins. Des études par RMN du silicium [114] ont permis
de caractériser plus finement 1’état du silane & la surface : un groupement Ethoxy
hydrolysé est engagé dans une liaison covalente avec la silice, les deux autres réagis-
sant par polycondensation.
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Un agent de couplage : le TESPT (Figure 2.8)

L’agent de couplage utilisé dans cette étude est le Bis|(TriEthoxysilyl) Propyl| Tetrasulfide,
ou TESPT, aussi commercialisé sous le nom de Si69. Il s’agit d’une molécule symé-
trique présentant 2 pieds TriEthoxySilane, qui vont réagir a la surface de la silice
comme décrit précédemment. La téte posséde x atomes de soufre (x—=4 en moyenne)
susceptibles d’établir des liaisons covalentes avec un carbone insaturé d’une chaine

de SBR. Son mode d’action consiste donc en une réaction de greffage (Figure 2.9),

et une réaction de couplage (Figure 2.10).

La figure 2.10 n’est également qu’une représentation schématique de la réaction de
couplage : des études par RMN ont montré que la liaison Soufre-Soufre rompue n’est
pas systématiquement la liaison centrale (celle entre le 2°m¢ et le 3°™¢ Soufre).

//\\O \/\

/\0—/S| _s\s
//\\ l
/\o_/s. W_S/

FIGURE 2.8: TESPT
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FIGURE 2.9: Greffage du TESPT [114]
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FIGURE 2.10: Couplage matrice-silice

Les considérations sur la réactivité du pied TriEthoxySiliane vis a vis de la silice sont
hors du cadre de notre étude. Retenons seulement que les interactions charge-matrice in-
duites par 'OCTEO et le TESPT sont de types trés différents. Nous attendons donc des
différences importantes dans la dispersion finale en fonction du type d’agent.
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2.2.2 Systémes modéles

2.2.2.1 La charge

La charge utilisée dans les systémes modéles est une silice de type Ludox, fournie par
Aldrich. Elle se présente sous forme de nanosphéres en suspension colloidale dans 'eau.
Nous travaillons avec la Ludox LS-30, qui présente une surface spécifique de 215m?/g
([113)).

Ces nanosphéres en dispersion se caractérisent par Diffusion de Neutrons Petits Angles
(DNPA) et sont modélisables par le facteur de forme d’une sphére dure, convolué par une
fonction de polydispersité. En milieu dilué, I'intensité diffusée par ces nanosphéres s’écrit :

N [~ 5
I(q) x v Psphere(q; R)YRPL(R; Ry; 0)dR (2.1)
0
N étant le nombre d’objets diffusants, et V le volume sondé.
Psphere (4;R) est le facteur de forme d’une sphére de rayon R, donné par (2.2) :

3(sin(qR) — (qR)COS(qR))>2
(¢R)?
L(R; Ro; 0) est la fonction de polydispersité. Celle que nous utilisons est la distribution
log-normale ((2.3)) :

PSphere((Z; R) = ( (22)

Pgy— L —(In(R/Ro))?
L(R7R0,a)—\/%Raexp< 557 ) (2.3)

Les Ludox LS ont ainsi été caractérisées par N.Jouault : la figure 2.11 en rappelle les
résultats. Fournie par Aldrich en suspension dans ’eau, les nanoparticules sont transférées
par évaporation dans le DiMéthylAcétamide (DMAc). Elles sont maintenues dans un état
bien dispersé a l'issue de ce transfert, comme le montre la superposition des spectres rouge
et bleu sur la figure 2.11 a gauche. En suspension dans le DMAc, on peut les modéliser par

le facteur de forme d’une sphére polydisperse avec les caractéristiques suivantes : R=74 A,
o = 0,16 (Figure 2.11 & droite).

+ LS/H20 R=74A s=016

+ LS/DMAc
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FIGURE 2.11: Caractérisation de la Ludox LS par DNPA



54 CHAPITRE 2. DISPERSION DES CHARGES

2.2.2.2 La synthése par voie de solution

Les systémes modéles sont préparés par voie de solution. La synthése par voie de solution
nécessite un solvant répondant a deux conditions. Ce doit étre un bon solvant du polymeére,
et un solvant dispersant des charges.

Tous les bons solvants du SBR référencés [116] (toluéne, THF, cyclohexane parmi les
plus connus) sont pour la plupart apolaires et peu dispersants. Les charges de silice en
suspension colloidale s’y agrégent spontanément. N.Jouault et C.Chevigny ont utilisé le
DMAc comme solvant dispersant des LS, et comme bon solvant du PS & température
ambiante. Nous avons donc choisi ce solvant pour dissoudre le SBR.

Ce choix n’est pas anodin, car il impose des conditions de température élevée.

— Pendant la phase de mélange parce-que le SBR ne se dissout dans le DMAc qu’a

haute température : nous faisons cette dissolution a 130" C.
— Pendant la phase d’évaporation parce-que le DMAc est un solvant peu volatil, son
point d’ébullition étant a 167 ° C.
Or, les monomeéres butadiéne sont sensibles & 'oxydation. Malgré la présence dans le fondu
d’antioxydants (Figure 2.3), nous devons limiter les sources d’oxydation : limiter les temps
d’exposition a haute température, et saturer les milieux en gaz inerte. Nous travaillons
sous flux d’azote.

La préparation de la solution de LS avec agent est inspirée du protocole de greffage de

Chloé Chevigny [117] et est résumée dans la figure 2.12.

° . Ajout du méme volume de
s ‘e DMAc e s %o Dilution par Hy0
. * 0
* 5 .
o 0. 9
= e %= o
Ludox diluée Ludox commerciale
4 8%wt. dans Hy0 & 30%wt. dans Hy0
Chauffage 3110°C
Evaporation de I'eau
s e o
. Wgle
. e . Ajout de I'agent de & Nooe
e o Dilution par DMAc * e, dispersion 2° e
s .0 * & _ 5 ... " . 4
® Te— » = —
Ludex dans DMAc Ludox a 4,4%wt. (2%v.) dans
DM AC Agitation
24haT,
TransfertEau = DMAc Ajout de I'agent

FIGURE 2.12: Préparation de la solution LS avec agent (OCTEO ou TESPT)
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La synthése des systémes modéles sous forme de film est résumée dans la figure 2.13.
Le SBR est dissous a 10%v. dans le DMAc & 130° C. La solution de LS y est ensuite
introduite. Aprés mélange/homogénéisation, le mélange est mis a évaporer dans une étuve
a 130" C, pendant 4h, dans des moules en téflon de volume (7 *2,52*1)cm?® pour obtenir
des films d’environ 1mm d’épaisseur, avec circulation d’azote pour éviter I'oxydation.

130°C 130°C
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dans DMAc silice
t=8h ah
Filmification 130°C
Sechage Flux de Ny
ETAPE1L:
Dissolution et mélange
2 gfe
ETAPE2 :

Evaporationdu solvant

FIGURE 2.13: Synthése des nanocomposites modeéles

La SEC sur la figure 2.14 montre que, pour une masse initiale M,, = 140 000 g/mol la
distribution de taille de chaine est modifiée a l'issue de ce protocole, méme si l'indice de
polydispersité reste faible (il passe de 1,15 a 1,47). Nous en verrons les conséquences sur

les propriétés mécaniques dans le chapitre 4.
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FIGURE 2.14: SEC du SBR natif et du SBR apreés le protocole de la figure 2.13 : influence du

protocole de préparation en solution sur la distribution de taille des chaines
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2.2.3 Systémes industriels
2.2.3.1 La charge

La silice utilisée dans les pneumatiques MICHELIN est une silice de précipitation dé-
veloppée par Rhodia. La gamme Zeosil est issue de la génération de silices dites hautement
dispersibles, spécialement développée pour le renforcement des caoutchoucs [118].

D’un point de vue industriel, elle présente un grand intérét pour son haut pouvoir ren-
forcant des élastoméres. Elle présente une structure multi-échelle, beaucoup plus complexe
que la Ludox caractérisée plus haut.

2.2.3.1.1 Synthése de la silice de précipitation (Figure 2.15 et 2.16)

La figure 2.15 résume les étapes de la synthése de la silice de précipitation [119].

REACTION FILTRATION
(PRECIPITATION) LAVAGE
\ si0, @ Si0, SECHAGE 510, BROYAGE
+ coproduits +H,0 en poudre
Na, SO,
H,0

FIGURE 2.15: Les trois étapes principales de la synthése de la silice de précipitation [119]

La premiére étape du processus est la réaction de précipitation, détaillée sur la figure
2.16, qui détermine la morphologie de la silice.

La silice de précipitation est fabriquée par hydrolyse-condensation-précipitation de si-
licate de sodium en milieu liquide. L’addition d’acide sulfurique conduit par hydrolyse a la
formation d’acide silicique, Si(OH),4, qui par auto-condensation puis nucléation va conduire
a la naissance de particules colloidales. La morphologie finale de la silice (finesse et hauteur
de la structure : figure 2.16, en bas a droite) est le résultat d’une compétition entre les mé-
canismes de croissance par condensation, et d’agrégation par coagulation. Ces mécanismes
sont régis par les conditions physico-chimiques du milieu (pH, température, force ionique).
Les silices de précipitation sont synthétisées en favorisant d’abord la croissance (en milieu
basique) puis 'agrégation (par basculement du pH ou ajout de sel). La premiére carac-
téristique favorisant le pouvoir renforcant de ce type de silice est une surface spécifique
élevée : typiquement entre 100 et 200m?/g. Elle est obtenue en favorisant des structures
fines (particules colloidales petites) et élevées (agrégats de faible compacité).
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Na,SiOs+ H,50,  — $i0,+ H,0 + Na, SO,
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FIGURE 2.16: La réaction de précipitation, étape déterminante de la morphologie finale de la
silice

L’étape suivante est celle de filtration séchage, au cours de laquelle sont éliminés les
coproduits de la précipitation : les sels (sulfate de sodium) et la majorité de I'eau. Comme
expliqué dans la partie 2.2.1.2, la présence d’eau a la surface est un frein a la bonne
dispersion. Cette étape de séchage est donc capitale pour maintenir le pouvoir renforcant
éleve.

Pour finir, la silice séchée peut étre broyée de diverses maniéres afin de réduire la taille
des agglomérats formés pendant le processus de séchage.

En résumé, les silices dites hautement dispersibles se caractérisent par une surface
spécifique élevée, une trés faible teneur en eau, et une structure a 1’échelle micrométrique
facilement destructible par action mécanique.
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2.2.3.1.2 Structure de la silice de précipitation (Figure 2.17)

La silice utilisée dans notre étude est la ZeoSill1165MP. Sa surface spécifique est
évaluée a 160m?/g. Résultat du procédé de synthése, elle présente une structure multi-
échelle, composées de particules élémentaires, d’agrégats et d’agglomérats (Figure 2.17).

Taille 5a30nm 40 a2 100 nm — 1000 pm

Désagglomeération

Agrégation Cmm——-
=T S _—
Structure O @ Agglomération

Particule Agrégat Agglomérat

FIGURE 2.17: Structure multi-échelle de la silice de précipitation [118]

La caractérisation par DXPA de cette silice a I’état de poudre sur ruban adhésif (Figure
2.18) montre cette structure multi-échelle sur plus de 3 décades de longueur. Les deux
ruptures de pente a 2,5¥10°2 et 7¥10"* A~ correspondent a deux changements dans le mode

d’organisation.
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FIGURE 2.18: Spectre DXPA de la Zeosil 1165MP (ligne ID02, ESRF)

Le domaine q>2,5%102 AL correspond a la diffusion de la particule élémentaire. Dans
ce domaine, I'intensité décroit en 7. Ce comportement est illustré dans la représentation
a>™ 1(q) (Figure 2.18 a droite) ou la décroissance en 37 devient un plateau, limité a
gauche par q;, =2,5%10°2 A-L. Cet exposant 3,7, inférieur a Pexposant 4 caractéristique d’une
interface sphérique nette, montre que la "particule élémentaire" n’est pas la nanosphére
aux interfaces nettes, couramment schématisée comme dans la figure 2.17.
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Cette particule élémentaire présente ou bien une large distribution en taille, ou bien
une certaine microporosité. Dans cette deuxiéme hypothése, 'exposant 3,7 représente une
dimension fractale de surface. La DXPA apporte ici une information supplémentaire sur
la structure a petite échelle, par rapport a la représentation schématique de la figure 2.17.
Une caractérisation & plus petite échelle (plus grands ) permettrait une définition plus
précise de la "particule élémentaire" réelle.

Le domaine 7*104<q<2,5%102A"1 correspond au domaine des agrégats, formés par
I'agrégation des particules élémentaires. Celles-ci sont liées entre elles par des liaisons
fortes : liaisons hydrogéne (entre groupements silanols), voire liaisons covalentes ("fusion"
de plusieurs particules élémentaires lors de la synthése). La force de ces liaisons les rend
peu réversibles sous contrainte mécanique.

Le domaine q<7*10* correspond au domaine des plus grandes structures : les agglo-
mérats, issus de 'agrégation des agrégats. A I’échelle de ces agglomérats, les liaisons entre
agrégats (de type liaisons hydrogénes) sont plus fragiles. La synthése par voie de malaxage
consiste en premier lieu & réduire ces agglomérats en agrégats par contrainte mécanique. Les
agents de dispersion, décrits dans la partie 2.2.1.3, doivent favoriser cette désagglomération
en réduisant la force de ces liaisons inter-agrégat.
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2.2.3.2 La synthése par voie de malaxage

Le malaxage s’effectue dans un mélangeur interne de type Haake, constitué d’une
chambre de malaxage thermo-régulée munie d’un obturateur a piston et de 2 rotors contra-
rotatifs de design complexe (Figure 2.19).

Trémie
d’alimentation

Piston

Chambre de malaxage

, , Rotors contra-rotatifs
thermorégulée

Systeme de

Porte basculante refroidissement
d'évacuation

du mélange

FIGURE 2.19: Schéma de principe d’un mélangeur interne

La figure 2.20 résume les étapes d’un cycle typique de malaxage. Les ingrédients du
mélange sont introduits par étapes dans la chambre de malaxage & température fixée. La
mise en mouvement des rotors induit des contraintes de cisaillement qui vont permettre
de réduire les agglomérats en agrégats de taille la plus petite possible, et de distribuer de
facon homogéne les ingrédients du mélange. Dans le cas de la silice, il faut effectuer en 2 fois
lintroduction de la charge, et 'introduire en méme temps que les agents de dispersion. Le
piston obturateur maintenu en position basse permet de tasser le mélange et de maintenir
la matiére dans le champ des rotors.
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FIGURE 2.20: Synthése par voie de malaxage : étapes de mélangeage et histoire thermomécanique
associée

Dans ce protocole, la vitesse de rotation des rotors et la température de la chambre
de malaxage sont fixées a des valeurs prévues pour éviter une surchauffe du mélange qui
conduirait a sa dégradation thermique.
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2.3 Dispersion dans les systémes modéles

2.3.1 Définition des systémes

La surface spécifique de la Ludox-LS30 dispersée est annoncée a 215m?/g ( [115]).

Pour les systémes modéles, nous définissons une condition de dispersion par le type
d’agent et sa densité nominale de groupements TEOS par nm? de silice. Nous étudions la
dispersion pour trois fractions de silice correspondant a un état du systeme dilué (4,7%),
concentré (9,1%), et a la limite de démixtion (16,7%).

Le tableau 2.2 résume ’ensemble des dispersions qui seront étudiées dans cette partie.

Agent Quantité nominale d’agent | Fraction de silice
Type de silice | O=OCTEO  x=x groupement TEOS %ov.
T=TESPT nominal/nm? SiO,

4,7%

O 1 9,1%

16,7%

4,7%

T 1 9,1%

16,7%

LS 7%
O 2 9,1%

16,7%

T 2 9,1%

TABLE 2.2: Composition des systémes modeles étudiés
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2.3.2 Caractérisation par DXPA
2.3.2.1 Généralités sur nos systémes

Grace au contraste électronique existant entre le SBR et la silice, les dispersions ont été
caractérisées par Diffusion de Rayons X aux Petits Angles. Cette technique est expliquée
en détail dans 'annexe A. Ces mesures ont été réalisées sur la ligne ID02 a 'ESRF et sur
la ligne SWING & SOLEIL. L’intensité diffusée par le réseau de silice peut s’écrire sous la
forme :

Isio,(q) = K * P(q) * S(q) (2.4)

K étant une constante de proportionnalité dépendante de I'intensité du faisceau inci-
dent, et du contraste électronique,

P(q) est le facteur de forme de l'objet diffusant,

S(q) est le facteur de structure, contenant U'information sur les corrélations spatiales
entre objets et leurs interactions.

L’intensité diffusée par un nanocomposite est la somme de la contribution des phases,
pondérées par leurs fractions volumiques :

INanoC’omposite = ¢Si02 * [SiOg + (1 - ¢Si02) * IMatrice (25)

La figure 2.21 présente les intensités diffusées par la matrice et des systémes de fraction
de silice variable.

107 . T
Matrice
- 47% A
9,1%
10° 16.7% -
?1000
E L i
=2
o L i
T,
10 + g
01 - B
0.001 1 - 1 L
0.0001 0001 g (A1) 001 0.1 1

F'IGURE 2.21: Spectres DXPA de la matrice pure (en noir) et de systémes modeéles chargés (en
couleur). Réalisés sur la ligne SWING du synchrotron SOLEIL.
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Le spectre de la matrice pure (en noir sur la figure 2.21) présente une remontée en 3, ce
qui détecte I'existence d’une source de contraste électronique pour des objets de ces tailles
correspondantes (typiquement entre 0.01 et 1 microns). Nous n’en connaissons pas 'origine :
il peut s’agir de la diffusion d’objets type microvoids ou additifs (antioxydants), de la
microstructure du copolymeére (présence de zones localement plus riches en polystyréne ou
en polybutadiéne)... Dans la suite, cette remontée sera considérée comme intrinséque a
la matrice polymére pour tous les échantillons, et nous ne chercherons pas a davantage a
'expliquer. Pour les échantillons chargés en silice (en rouge, bleu et vert sur la figure 2.21),
la silice est clairement la principale source de contraste électronique avec la matrice, sauf
aux petits angles; nous retrouvons a grands angles ’oscillation du facteur de forme de la
Ludox décrite précédemment.

L’intensité diffusée par le réseau de silice s’obtient aprés soustraction de la contribution
de la matrice. Et en particulier de la remontée aux petits angles : ce faisant, nous faisons
I’hypothése assez forte que les objets qui en sont & lorigine sont identiques en présence
ou en 'absence de silice. Ceci n’impactera donc que le signal aux trés petits angles. Puis
la normalisation par la fraction de silice permet de comparer les réseaux de silice pour
différentes fractions volumiques.

Tk [INanoComposite - (1 - ¢Si02) * [Matm'ce} (26)

f5i0; = Psio
109

I
$5i04
le réseau de silice pour différentes fractions volumiques, aprés le traitement décrit par

'équation (2.6). Le facteur de forme de la Ludox LS est superposé en noir.

Aux grandes valeurs de q, les courbes se superposent parfaitement traduisant la bonne
normalisation des spectres par I’épaisseur de ’échantillon et la fraction volumique en silice.
Cette représentation permet de visualiser les différences dans la dispersion aux petites
valeurs de q, c’est & dire les différences de morphologie d’objets et les corrélations entre
ces objets a grande échelle, en fonction de la fraction de silice.

Dans la suite, nous adoptons cette représentation ¢S{O pour analyser nos dispersions.
U2

La figure 2.22 présente pour exemple, en représentation , I'intensité diffusée par
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2.3.2.2 Analyses qualitatives

Dans ce qui suit, nous présentons I’évolution de la dispersion avec la fraction de silice
pour différentes conditions de dispersion (type et quantité d’agent). De premiéres analyses
qualitatives des spectres sont déja riches en information.

2.3.2.2.1 La série LS-01 (Figure 2.22)

10°
r @ LS 01 4,7%
g_m? o LS_01.9,1%
E _ & L5 01 16,7%
‘“_-umﬁ 0,008 At
] . —— P
10
10000
1000
100
10
1

0.0Mm 0.01 q {ﬁ—l) 01 1

FIGURE 2.22: Caractérisation DXPA de la série LS-O1

Pour les grandes valeurs de q (q>0,04 A‘l), I'intensité diffusée correspond au facteur de
forme de la nanosphére. On retrouve la décroissance en q*, caractéristique de 'interface
sphérique nette entre la charge et la matrice, et 'oscillation du facteur de forme de la
sphére a q=0,06 A -L.

Les spectres se différencient du facteur de forme de la silice & q=0,04 A-l. L’épaule-
ment visible & q=0,04 A-1, indépendant de la fraction de silice, correspond & une distance
dans I'espace réel de d= Ozﬁ —157A, proche de la valeur 2¥76=152A, qui est la distance
entre deux nanoparticules au contact. Cet épaulement, suivi d’une remontée du signal au-
dessus du facteur de forme de la nanoparticule, est caractéristique d’'une agrégation des
nanoparticules.

Une deuxiéme rupture de pente est visible & q=0,008 AL, suivie d’une remontée vers
les petits angles. Celle-ci traduit un changement dans le mode d’agrégation. Le signal
a q>0,008 Al correspond a la diffusion d'un agrégat primaire. La superposition des
spectres jusqu’a 0,008 A~ montre que cet agrégat primaire est de structure indépendante
de la fraction de silice. Puis, pour q<0,008 AL, la remontée du signal s’interpréte comme
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un deuxiéme niveau d’agrégation : les agrégats primaires s’agrégent a leur tour pour former
un agrégat secondaire.

A q<0,001 Al la forte remontée de lintensité traduit la présence de grands objets
compacts, dont la quantité décroit avec la concentration.

2.3.2.2.2 La série LS-T1 (Figure 2.23)
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FIGURE 2.23: Caractérisation DXPA de la série LS-T1

Nous retrouvons comme précédemment des structures agrégées, mais avec des diffé-
rences par rapport a la série LS-O1. A faible concentration (4,7%), le spectre présente
un pic & g= 0,01 AL, caractéristique d’une forte corrélation entre agrégats de silice. La
position de ce pic permet de définir une distance de corrélation inter-agrégat dans 1’espace
réel, de 'ordre de 02% — 630A. L’absence de remontée vers les petits angles traduit une
taille finie d’agrégat et I’absence d’agrégation secondaire contrairement a la série LS-O1.
Pour les concentrations supérieures, 'intensité remonte vers les faibles valeurs de q, tradui-
sant une forte agrégation. A 9,1%, le pic d’interaction entre agrégats primaires est encore
visible sous la forme d’un épaulement : on distingue encore deux niveaux d’agrégation, avec
une distance typique de corrélation inter-agrégat définie par la position du pic. A 16,7%,
le systéme est trés agrégé et ramifié & toute échelle, au point qu’on ne distingue plus la

structure & deux niveaux.
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2.3.2.2.3 La série LS-0O2 (Figure 2.24)
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FIGURE 2.24: Caractérisation DXPA de la série LS-0O2

Comme pour la série LS-O1, la superposition des signaux aux grands angles jusqu’a
la rupture de pente a q=0,008 A-! montre U'existence d’un agrégat primaire, de structure
indépendante de la fraction de silice. A 4,7% et 9,1%, cette rupture de pente est suivie
d’un plateau aux petits angles : les agrégats primaires restent a I’état individuel. A 16,7%,
nous retrouvons une structure d’agrégat secondaire formée a partir de cet agrégat primaire.
Mais contrairement a la série LS-O1, nous voyons la taille finie de cet agrégat secondaire,
grace au plateau a petits angles. Nous verrons plus loin comment extraire cette taille.
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Une simple comparaison des faisceaux 2.22 et 2.24 vient de montrer 'effet de la quantité
d’OCTEO sur la structure a grande échelle. Sur la figure 2.25, on visualise directement
leffet de la quantité d’OCTEO sur le premier niveau d’agrégation. La superposition des

spectres pour q>0,008 Al montre que lagrégat primaire est indépendant de la quantité
d’OCTEO.
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FIGURE 2.25: Effet de la quantité ’OCTEO sur la structure de I’agrégat primaire
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2.3.2.2.4 La série LS-T2 (Figure 2.26)
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FIGURE 2.26: Effet de la quantité de TESPT

Pour cette série, nous ne disposons que d’un seul point de concentration (9,1%). Nous
proposons simplement une comparaison avec 1’échantillon homologue avec une quantité no-
minale de TESPT. On retrouve a 0,009A-1 une rupture de pente caractéristique d’une agreé-
gation & deux niveaux. La superposition des spectres pour q>0,009A-1 montre que lagrégat
primaire est identique, indépendante de la quantité nominale de TESPT. A q—0,009A,
le pic d’interaction bien visible pour le systéme LS-T1-9,1% est fortement réduit dans le
systéme 1.S-T2-9,1% : l'agrégat est plus banché et les corrélations spatiales entre agrégats
primaires sont moins visibles le long des branches que dans un agrégat moins branché et
plus compact.
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2.3.2.2.5 Reésumé

Ces premiéres analyses par simple lecture et comparaison des spectres nous permettent
déja de décrire finement nos systémes, et de mettre en évidence des effets du type et de la
quantité d’agent.

1) Mode d’agrégation

Quelle que soit la condition de dispersion (type et quantité d’agent), les nanoparti-
cules s’organisent systématiquement en structures agrégées. Ceci est une conséquence
du mode de préparation, pour laquelle nous proposerons une explication plus pré-
cise & la fin de cette partie (cf. 2.3.4). Tous ces systémes présentent un méme mode
d’agrégation a deux niveaux : les nanoparticules LS s’agrégent en agrégats primaires
de taille finie, susceptibles de s’agréger a leur tour au-dela d’une certaine fraction
critique pour former un agrégat secondaire.

2) Echelle de 'agrégat primaire

— Corrélations inter-agrégat, :
Comparés aux systémes avec OCTEQ, les systémes avec TESPT se caractérisent
par de fortes corrélations entre agrégats primaires, dés les faibles concentrations
(pic d’interaction a 4,7%). Ces interactions semblent réduites lorsqu’on augmente
la quantité de TESPT.

— Morphologie d’agrégat primaire :
A cause des interactions entre agrégats primaires présentes dans les systémes avec
TESPT, les facteurs de forme des agrégats primaires n’y sont pas directement ac-
cessibles. Il n’est pas possible de comparer les agrégats primaires entre les systémes
avec OCTEO et ceux avec TESPT. Une modélisation plus fine sera nécessaire (cf.
2.3.2.3). Mais nous avons déja pu conclure sur deux points :
— Cet agrégat primaire est indépendant de la fraction de silice dans les systémes

LS-O1 et LS-0O2.

— Cet agrégat primaire est indépendant de la quantité d’agent.

3) Echelle de 'agrégat secondaire

Ce niveau d’agrégation est le plus sensible aux conditions de dispersion.

— Pour une méme quantité d’agent (1 quantité nominale), le seuil de percolation est
plus élevé avec TESPT qu’avec OCTEO.

— Quand on double la quantité ’OCTEO, le seuil de percolation est décalé vers les
hautes fractions, et nous pouvons voir une taille finie d’agrégat secondaire.

Maintenant, pour pouvoir comparer les agrégats primaires entre OCTEO et TESPT,
nous proposons de prendre en compte les facteurs de structure, par une approche de mo-
délisation quantitative développée dans la partie suivante (2.3.2.3).
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2.3.2.3 Analyses quantitatives

L’intérét d’une approche quantitative est double. Elle doit d’abord nous aider a décou-
pler les facteurs de structure S des facteurs de forme P, afin de conclure sur la différence
de morphologie des agrégats primaires entre les systémes TESPT et OCTEQO. De facon
générale, nous allons pouvoir corroborer par des informations quantitatives les tendances
établies dans la partie précédente. Enfin, ces données structurales seront exploitées dans le
chapitre 6 pour des corrélations structure/mécanique.

Comme nous ’avons vu précédemment, nos systémes présentent généralement des struc-
tures trés agrégées. Les agrégats secondaires ont le plus souvent des tailles supérieures a la
taille maximale observée (~ 300nm); ils ne sont donc pas précisément caractérisables en
termes de taille et de fraction volumique.

Nous avons donc choisi de nous focaliser sur la structure d’agrégat primaire. Pour
chaque condition de dispersion, nous modélisons avec précision la morphologie de ’agrégat
primaire et les corrélations inter-agrégat. A partir de la, nous allons suivre I’évolution de
lagrégation secondaire, dont nous avons vu qu’elle est la plus variable avec la fraction de
silice et la condition d’agent.

2.3.2.3.1 Morphologie d’agrégat primaire : facteur de forme P 4.,

L’agrégat primaire est caractérisé par un nombre d’agrégation N 4441 (nombre de nano-
particules constitutives) et une dimension fractale Dy.

Nous modélisons le facteur de forme de cet agrégat par la fonction analytique suivante
(2.7) [120] :

—Dy fooo PSphere(Q§ R)R?’L(R; Ry; U)dR
fooo R3L(R; Ry;0)dR

Pugg1(¢; R) = Nagg1q (2.7)

(Ro;0) = (74A; 0,16) sont les caractéristiques morphologiques de la Ludox LS (cf.
figure 2.11). La donnée de N4g441 et Dy nous permettent de définir deux caractéristiques
morphologiques de I'agrégat :

— Son rayon : Ragy = Ro*Nagg /P

— Sa compacité : k = N,z 173/Ps

A Dintérieur de cet agrégat primaire, les nanoparticules sont en interaction, & 'ori-
gine de I’épaulement a qCQ:Q%rO:O,OZLA‘l. Comme il n’existe pas de modélisation simple de
ces interactions intra-agrégat, nous faisons le choix de négliger ces interactions. En consé-
quence, nos modélisations ne rendent pas compte de ’épaulement et du trou de corrélation
a gauche de q.. Malgré cette approximation, ce modéle va nous permettre de visualiser
comment évolue la morphologie des agrégats primaires.
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2.3.2.3.2 Interactions inter-agrégats : facteur de structure Sy,

Nous notons Sy (q) le facteur de structure rendant compte des corrélations entre ces
agrégats primaires.
Ce facteur de structure inter-agrégat est défini de la facon suivante :

Slnter = M (28)

(Pagg1) Fit

Une fois P 4,441 correctement modélisé, le facteur de structure Sy, présente les carac-

téristiques suivantes, visibles sur la figure 2.27, colonne de droite :

— Pour q > qu=0,04A"1, S;er = 1 puisque Pintensité diffusée correspond au facteur
de forme Pyp de la Ludox.

— Juste a gauche de e, Siner présente un trou de corrélation. Celui-ci provient du
fait que nous avons choisi de négliger les interactions intra-agrégat (nanoparticules
au contact).

— A gauche de ce trou de corrélation, Sy, présente un pic, dont la position e
permet de définir la distance de corrélation inter-agrégat, c’est-a-dire la distance

entre centres de masse des agrégats : drper = (11271: )
nter

Nous pourrons quantifier le degré d’interpénétration des agrégats primaires avec la

randeur I——dlnter I<1 traduira une interpénétration.
2R Aq01 —
99
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2.3.2.3.3 Résultats de la modélisation

La figure 2.27 représente, dans la colonne de gauche, les spectres expérimentaux et la
meilleure modélisation des agrégats primaires. Dans la colonne de droite figure le calcul
du facteur de structure inter-agrégats Sp,.... Le tableau 2.3 résume les paramétres de
modélisation des agrégats primaires et les distances de corrélations obtenues de Sy,

SyStéme NAggl Df = (RAggl; K) dInter (IHII) = I:%
47% | 6 16 65 1,33
LS-01 9,1% 6 1,6 (24,5nm;0,21) 55 1,12
16,7% 6 1,6 %) 1,12
4,7% 25 14 48 1,56
LS-T1 91% | 25 14 (154nm; 0,35) 42 1,36
16,7% | 25 14 30 0,97
4,7% 6 1,6 65 1,18
LS-02 9,1% 6 16 (24,5nm;0,21) 65 1,18
16,7% | 6 1,6 85 1,67
LS-T2 91% | 25 14 (154nm; 0,35) 45 1,46

TABLE 2.3: Parameétres de modélisation des systémes modeles et distances de corrélation

Nous pouvons résumer ainsi 1’évolution des dispersions :

1. L’agrégat primaire a une morphologie (nombre d’agrégation N 4., et dimension
fractale Dy) fixée par le type d’agent, indépendamment de la quantité d’agent et de
la fraction de silice ¢g;0,. Remarquons que ces nombres d’agrégation sont finalement
faibles, ce qui rend trés discutable la notion de dimension fractale pour de telles
structures. Les valeurs absolues de ces dimensions fractales ne peuvent donc pas étre
directement commentées. Mais la donnée de Ny et de Dy permet de définir et
comparer les taille R 4,41 et compacité x d’agrégats primaires. Celui-ci est plus petit
et compact avec TESPT qu’avec OCTEOQO.

2. L’agrégation secondaire, caractérisée par le degré d’interpénétration I des agré-
gats primaires, est trés variable avec les trois paramétres expérimentaux. De facon
générale, les agrégats primaires ne s’interpénétrent jamais (facteur I>1).

Une spécificité remarquable de la série LS-O2 est que les agrégats primaires tendent
a s’éloigner quand la fraction de silice augmente, tandis que dans les deux autres
séries LS-O1 et LS-T1, ils tendent & se rapprocher.
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2.3.3 Caractérisation par MET

L’ensemble des caractérisations par MET ont été effectuées au Centre de Technologie
Michelin, sous la direction de Christophe Degrandcourt. Le protocole de préparation des
échantillons, ainsi que le principe de la technique sont développés dans 'annexe B. Nous
présentons sur la figure 2.28, pour quelques systémes, les images en champ le plus proche
(~ lpmx1um) afin de visualiser les agrégats et leur corrélations spatiales.

Commencons d’abord par un rappel sur les volumes typiques sondés.

Pour ces clichés de MET, I'épaisseur de coupe est d’environ 50nm. Déja, cette taille
correspond typiquement & 2 ou 3 rayons d’agrégat primaire; ainsi, la (non) connectivité
des zones sombres correspond bien & la (non) connectivité des agrégats primaires dans ce
méme plan de coupe. Ensuite, cela correspond, ici en champ proche, & un volume sondé de
l'ordre de 1pmx1pmx50nm = 5.102um?.

Dans une expérience de DXPA, la taille typique du faisceau de Rayons X étant de
100pmx100um, le volume sondé est de Pordre de 100pumx100umx1mm = 107um?3, soit
environ 10® plus important qu’en MET.

Avec ces considérations, on mesure beaucoup mieux I'importance du traitement sta-
tistique de clichés MET qui serait nécessaire pour extrapoler une information structurale
quantitative a I’échelle du volume sondé en DXPA. Il faut donc clairement considérer ici
la MET comme une technique complémentaire qui va permettre de vérifier la pertinence
des informations quantitatives extraites de la DXPA.

Comme ’a montré la DXPA, on peut individualiser des agrégats primaires pour les
systémes LS-02-4,7% et LS-T1-4,7%. Les tailles et les distances inter-agrégat trouvées par
modélisation (~ 30 et 50 nm de diamétre) sont compatibles avec celles observables sur ces
clichés. Dans ce cas précis, la confrontation semble satisfaisante.

Toutefois, dans le cas de I’échantillon LS-T1-4,7%, la force des interactions traduites
par le maximum trés prononcé en DXPA, n’est pas retrouvée sur le cliché MET, ou la
distribution des distances parait plus large. De ce point de vue, et conformément aux
considérations faites ci-dessus, ce cliché ne peut pas étre considéré comme complétement
représentatif de la structure sondée en DXPA.

Dans le systéme LS-02-9,1%, on voit se former un chemin continu de silice, traduisant
un début de percolation d’agrégats primaires a 1’échelle du micrométre. La DXPA a égale-
ment suggéré ce début de percolation d’agrégats primaires, avec une légére remontée aux
petits angles. L’accord DXPA - MET est donc correct ici aussi.

La différence entre les systémes L.S-02-9,1% et LS-T2-9,1% est remarquable. Dans le
systéme LS-T2-9,1%, on ne peut plus distinguer les deux niveaux d’agrégation; mais la
présence moins importante de zones sous-concentrées par rapport au systéme LS-02-9,1%
confirme que le réseau d’agrégats secondaires est plus dense.

Enfin, dans le systéme LS-02-16,7%, nous voyons s’amplifier la percolation d’agrégats
primaires amorcée dans le systéme LS-02-9,1%. Mais contrairement a ce qu’a montré la
DXPA, nous ne voyons ni la taille finie de I'agrégat secondaire, ni 'augmentation des
distances de corrélation par rapport a LS-02-9,1%. Ce cliché également n’est représentatif
que de la structure aux petites échelles telle que sondée en DXPA.
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FIGURE 2.28: Images MET en champ proche de quelques systémes modeéles
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2.3.4 Conclusion sur les systémes modéles

1. Les systémes modéles présentent des structures agrégées.

Dans la littérature [14-16,32], cette agrégation est discutée comme le résultat d’une
compétition entre la cinétique d’évaporation et les interactions attractives inter-
nanoparticules.

Grace a notre étude, nous pouvons proposer un élargissement de ces explications.
A cinétique d’évaporation inchangée, nous pouvons discuter de 'agrégation selon
importance relative des interactions charge-matrice et des interactions
inter-charges, modulée par le type et la quantité d’agent.

2. De fagon générale, les dispersions présentent deux niveaux d’agrégation.

L’agrégat primaire est indépendant de la fraction de silice et est fixé par le type
d’agent : il est plus petit et compact avec TESPT qu’avec OCTEQO. Cette agré-
gation primaire est sensible au type d’agent, mais pas & sa quantité, ce qui
suggére que les surfaces des nanoparticules sont saturées en groupements TEOS
dés 1 quantité nominale (ITEOS/nm?). Ces agrégats primaires étant plus petits
avec TESPT, pour une méme fraction de silice, ils sont corrélés a plus faible
distance.

L’agrégat secondaire est le plus sensible aux conditions de dispersion. Une régle
générale existe cependant : au sein de cet agrégat secondaire, les agrégats pri-
maires ne s’interpénétrent jamais.

Le seuil de recouvrement des agrégats primaires que 'on peut évaluer (et qui
n’est pas atteint) est plus bas avec TESPT qu’avec OCTEO.

D’autre part, doubler la quantité d’OCTEO conduit a une augmentation du
seuil de percolation des agrégats primaires, et a leur éloignement a fraction de
silice croissante.

Nous n’avons pas effectué de suivi cinétique de 1'agrégation. Toutefois, nous pouvons
proposer un scénario d’agrégation, illustré par la figure 2.29, permettant d’expliquer ces
différences.

Parmi les mécanismes d’agrégation de nanoparticules figure celui de la Diffusion-Limited
Aggregation, ou DLA ([121]). Ce mécanisme est caractéristique de nanoparticules élémen-
taires décrivant des trajectoires de marches aléatoires sous I'effet de I’agitation brownienne.
Les modéles de DLA permettent de prédire la cinétique d’agrégation de nanoparticules,
qui s’agrégent sous 'effet d’un potentiel d’interaction attractif de portée limitée. Les na-
noparticules diffusent, et a terme se rencontrent.

Dans le mécanisme de DLA, la cinétique d’agrégation est limitée par le temps que prend
la particule ou I'agrégat pour diffuser dans le milieu vers une autre particule ou un autre
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agrégat. La dimension fractale de l'agrégat résultant est proche de 1,7 (marche aléatoire
avec volume exclu).

Bien que la notion de dimension fractale soit discutable pour nos agrégats primaires en
raison de leurs faibles nombres d’agrégation, les valeurs de dimensions fractales obtenues
par nos modélisations (1,6 et 1,4) sont compatibles avec un tel mécanisme.

Dans notre proposition de mécanisme, nous supposons que les deux niveaux d’agréga-
tion correspondent a deux phases consécutives.

L’agrégation primaire a lieu dans une premiére phase, a un stade précoce de I'éva-
poration. Durant cette premiére phase, le coefficient d’auto-diffusion d’une particule est
proportionnel & m, ou 7(t) est la viscosité du milieu, croissante avec le temps puisque
le solvant est évaporé, et Ry le rayon hydrodynamique de la particule. A viscosités n iden-
tiques au début de I’évaporation, les plus fortes interactions particule-matrice induites par
le TESPT conférent a la nanoparticule un rayon hydrodynamique Ry plus élevé, donc un
coefficient d’auto-diffusion plus faible, donc une moindre probabilité de rencontre entre
nanoparticules (Figure 2.29, Ligne 1). Ce mécanisme de DLA permet ainsi d’expliquer
pourquoi le nombre d’agrégation N 4,41 est plus faible avec TESPT qu’avec OCTEO (Fi-
gure 2.29, Ligne 2).

Lorsque la viscosité croissante avec le temps atteint une valeur critique, les particules
élémentaires ne peuvent plus diffuser et la morphologie de l'agrégat primaire est figée

(Figure 2.29, Ligne 3).

L’agrégation secondaire a lieu dans un second stade. La comparaison en fonction du
type d’agent est beaucoup plus délicate.

D’une part, il est difficile de comparer le rayon hydrodynamique effectif Ry de 'agrégat
avec OCTEO (agrégat plus grand et en faible interaction avec les chaines) et celui de
lagrégat avec TESPT (agrégat plus petit mais en plus forte interaction avec les chaines).
D’autre part, le TESPT est susceptible de libérer des atomes de soufre qui peuvent induire
du couplage entre chaines. Il peut ainsi conduire & la formation d’une structure de type gel
qui peut entre autre s’opposer a son propre dégonflement et ainsi ralentir I’évaporation.
Cet effet est difficilement quantifiable.

Mais nous concevons qu’a viscosités identiques, les agrégats primaires ont une mobilité
beaucoup plus faible avec le TESPT (Figure 2.29, Ligne 4), car ils sont potentiellement
couplés aux chaines. Ceci peut expliquer pourquoi les agrégats primaires restent bien indi-
vidualisés dans le systéme LS-T1-4,7%, alors qu’ils s’agrégent dans le systéme L.S-O1-4,7%
(Figure 2.29, Ligne 5).

Concernant les effets spécifiques a la série LS-O2 - déplacement vers les hautes fractions
de silice du seuil d’agrégation d’agrégats primaires et éloignement des agrégats primaires a
fraction de silice croissante -, ils semblent cohérents avec une augmentation de I’écrantage
des interactions attractives entre agrégats primaires lorsqu’on double la quantité d’OC-
TEO.
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2.4 Dispersion dans les systémes industriels

2.4.1 Définition des systémes

Comme pour les systémes modéles, nous allons étudier ’évolution de la dispersion en
fonction de la fraction de silice, du type et de la quantité d’agent. Les conditions d’agent
sont définies de facon différente par rapport aux systémes modéles.

Dans les systémes industriels, une quantité nominale d’agent est définie par % =
8%. Calcul fait en prenant pour la ZeoSil1165MP la valeur de surface spécifique annoncée
par Rhodia (160m?2/g), ce rapport correspond pour FOCTEO comme pour le TESPT a 1

groupement TEOS /nm? de silice.

Pour chaque condition d’agent, nous effectuons un balayage en quantité de silice entre
une limite inférieure de reproductibilité et une limite supérieure de délitage du mélange.
Les quantités de silice ont été mesurées par ATG aprés synthése.

Le tableau 2.4 résume ’ensemble des dispersions qui seront étudiées dans cette partie.

Agent Quantité nominale d’agent | Fraction de silice
Type de silice | O=OCTEO X:% /0,08 %ov.
T=TESPT
O 1
M g ; 8 a 20%
T 2

TABLE 2.4: Composition des systémes industriels étudiés

La figure 2.30 présente les caractérisations DXPA des systémes industriels réalisées sur
la ligne ID02 & 'ESRF. Sur chaque faisceau ¢5502 , nous suivons I'évolution de la dispersion
avec la fraction de silice pour une condition particuliére d’agent. Les représentations de
Kratky (q** T/¢si0,) en insert permettent d’exalter les différences a q intermédiaire.

Des comparaisons directes mettent déja en évidence des invariances et des différences.

Regardons successivement I'influence de ces trois paramétres expérimentaux.
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FIGURE 2.30: Caractérisation par DXPA des systémes industriels sur la ligne ID02 (ESRF)
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2.4.2 Caractérisation par DXPA
2.4.2.1 Evolution avec la fraction de silice

Sur la figure 2.31, nous illustrons 'effet de la fraction de silice ¢g;0, sur la série M-O1.
Toutes les observations que nous faisons ci-aprés sont également valables pour les autres
conditions de dispersion (type et quantité d’agent). Nous pouvons mettre en évidence
quelques comportements systématiques :
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FIGURE 2.31: Influence de ¢g;0, : en haut, représentation I/¢g;0, ; en bas a gauche, représenta-
tion q*>™1/¢gi0, ; en bas a droite, représentation de Kratky q**I/¢ g0,
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1. Pour q>q;=0,025 AL, les spectres se superposent. Nous retrouvons le comportement
a grand g de la ZeoSil1165MP pure décrit dans la partie 2.2.3.1. Dans ce domaine,
'intensité décroit en 7 (Figure 2.31 en haut). Ce comportement est illustré dans
la représentation q>7* 1/¢gi0, (Figure 2.31 en bas a gauche) ou la décroissance en
q 7 devient un plateau, et ot la différenciation a qy, est exaltée. Ce domaine s’identi-
fie & celui de la "particule élémentaire", mise en évidence dans la caractérisation par
DXPA de la ZeoSil1165MP pure : celle-ci est rigoureusement insensible au malaxage.

2. Dans le domaine q<q;=0,025 AL, le signal I/¢g;0, & petits angles diminue lorsque
la fraction de silice augmente.
L’abaissement du signal a petits angles a fraction de silice croissante peut avoir deux
origines. Celles-ci sont schématisées sur la figure 2.32.

Hypothese 1: Hypothese 2 :
Agrégats de taille constante Agrégats plus petits quand g5, 7

S

bsioz 7 [
RS | [

& & IS5 s

Effet de S(q) v Effet de P,.,(q) ET de S(q)

c"I:)SiO2 A

i ,L

FIGURE 2.32: Deux origines possibles a I'abaissement du signal & petits angles

La charge est une silice de précipitation qui est désagglomérée par malaxage en unités
structurales plus petites, les agrégats.

— La premiére hypothése (Hypothése 1 : figure 2.32 & gauche) consiste a supposer que
ces agrégats sont de morphologie indépendante de la fraction de silice : leur taille
en particulier reste constante avec ¢g;0,. Concentrer le systéme conduit seulement
a une augmentation des interactions répulsives entre ces agrégats, de plus en plus
nombreux. L’augmentation des interactions répulsives inter-agrégat va dans le sens
d’une diminution du signal a petits angles.
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— La deuxiéme hypothése (Hypothése 2 : figure 2.32 & droite) consiste & supposer que
la taille des agrégats évolue simultanément avec les interactions. Lors de la phase
malaxage, la viscosité du milieu est d’autant plus élevée que la quantité de silice
introduite dans la chambre de malaxage est élevée. Cette viscosité plus élevée
peut conduire & un broyage plus efficace de la silice, c’est-a-dire & des agrégats
plus petits en fin de malaxage. Concentrer le systéme conduirait donc, dans cette
seconde hypothése, et a une diminution de la taille des agrégats (ce que nous
nommerons Effet P), et comme dans la premiére hypothése, a une augmentation
des interactions répulsives entre ces agrégats de plus en plus nombreux (ce que
nous nommerons Effet S). La diminution de la taille d’agrégat et 'augmentation
des interactions inter-agrégat vont toutes les deux dans le sens d’une diminution
du signal a petits angles.

Une simple lecture des spectres ne permet pas de découpler ces deux effets, en par-
ticulier de voir une diminution de taille d’agrégat. Ceci fera 'objet des deux parties
suivantes.

Une derniére caractéristique importante de la dispersion est visible sur la représenta-
tion de Kratky (q** I/¢si0,) (Figure 2.31 en bas, a droite). Celle-ci permet d’exalter
un maximum local en qpe. qui se déplace vers les grands ¢ a fraction de silice
croissante. Certains auteurs I'ont identifié comme une distance de corrélation inter-
agrégat [122] qui diminue lorsque la concentration augmente. Nous y reviendrons
dans la partie suivante.
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3. Dans le domaine q< 0,001 AL, le signal présente une remontée beaucoup plus rapide
que dans le domaine de ¢ intermédiaire, typiquement en g3 (Figure 2.31 en haut, a
gauche). Cette remontée est également présente dans le spectre de la ZeoSil1165MP :
elle correspond aux structures de grande taille de type agglomérat, c’est-a-dire d’agré-
gats liés entre eux par des liaisons fragiles, mécaniquement réversibles. La persistance
de cette remontée dans les systémes composites montre qu’il reste systématiquement
des agglomérats de ce type a l'issue du malaxage.

A partir de 14, nous avons deux facons possibles de considérer cette structure & grande

échelle.

— Comme le deuxiéme niveau d’organisation de la silice de précipitation : une certaine
quantité d’agrégats qui n’ont pas été désagglomérés a l'issue du malaxage. Le signal
a petits angles correspond alors a la multiplication du facteur de forme de 'agrégat
Pagy par un certain facteur de structure d’agglomérat 5,44, pondérés par une
fraction d’agglomérats.

— Comme un deuxiéme type d’objet en plus des agrégats : de gros objets, dont on
ne voit pas la structure interne. Le signal a petits angles correspond alors a la
contribution additive de ce nouveau type d’objets.

Dans les deux cas, il est impossible de connaitre a la fois la taille et la fraction
volumique de ces agglomérats. Cette contribution restera donc morphologiquement
mal caractérisée. Pour des raisons de simplicité, nous choisissons la deuxiéme solution.
La contribution a petits angles sera considérée comme une contribution additive de
gros objets.
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2.4.2.2 Effet du type d’agent

Nous allons maintenant étudier I'effet du type d’agent en comparant les séries M-O1 et

M-T1.
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FIGURE 2.33: Influence du type d’agent : en haut, représentations I/¢g;0, ; en haut en insert,
représentation q?*1/¢g;0, ; en bas, évolution de la position qpeqr du maximum local avec ¢g;0,

Dans un premier temps, une simple comparaison des faisceaux I/¢g;0, (Figure 2.33, en
haut) montre que I’abaissement du signal avec la fraction de silice se produit a plus grand q
avec TESPT (0,006 a 0,009A1) qu’avec OCTEO (0,0025 & 0,005 A1). On peut interpréter
ceci par le fait qu’avec le TESPT, les objets sont plus petits et/ou corrélés a plus petite
distance qu’avec 'OCTEO. Comme dans la partie précédente, nous ne pouvons pas a ce
stade discriminer les effets de corrélation (Effet S) des effets de taille d’agrégat (Effet P).

La représentation de Kratky est plus riche en information. Le maximum local en ¢peqi
correspond a une distance de corrélation, nous pouvons suivre sa position en fonction de la
fraction de silice (Figure 2.33, en bas). Avec TESPT, les valeurs de ¢peqr Systématiquement
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plus élevées montrent que les agrégats interagissent a plus petites distances qu’avec OC-
TEO. Cette observation est compatible avec 'hypothése d’objets plus petits avec TESPT,
exprimée précédemment.

Nous venons de mettre en évidence Ueffet du type d’agent sur la structure locale (échelle
de 'agrégat). Concernant Ueffet de 'agent & grande échelle, le meilleur moyen de 'illustrer
est de comparer directement les spectres & petits angles (q<0,001A‘1) pour une méme
concentration (Figure 2.34).
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FIGURE 2.34: Influence du type d’agent & grande échelle

Les différences observées a q<0,001A-! ne sont ni systématiques, ni suffisamment im-
portante pour définir clairement un effet du type d’agent.
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2.4.2.3 Effet de la quantité d’agent

La représentation de Kratky permet de visualiser des différences a I’échelle locale (Fi-
gure 2.35 en haut) et de suivre le déplacement du pic de corrélation (Figure 2.35 en bas).
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FIGURE 2.35: Influence de la quantité d’agent a I’échelle locale

0.25

Nous pouvons notamment comparer ’évolution du maximum local, c’est-a-dire des
distances de corrélation, avec la fraction de silice en fonction de la quantité d’agent.

— Doubler la quantité d’OCTEO ne semble pas modifier les distances d’interactions.

— Doubler la quantité de TESPT réduit les distances d’interactions (valeurs de

(pear Plus élevées).
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Dans la représentation 1/¢g;0, (Figure 2.36), les différences a petits angles sont & nou-
veau trop faibles et non systématiques pour définir un effet de la quantité d’agent.
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FIGURE 2.36: Influence de la quantité d’agent & grande échelle

La quantité d’agent ne semble donc pas avoir d’effet notable sur la structure a grande
échelle.
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2.4.2.4 Résumé

Nous retrouvons dans les nanocomposites préparés par voie de malaxage les trois ni-
veaux d’organisation propres a la ZeoSil1165MP : particule élémentaire, agrégat et agglomé-
rat. Cette structure initiale est modifiée a I'issue de 'opération de malaxage/incorporation,
et les trois niveaux d’organisation sont diversement affectés en fonction de la fraction de
silice, du type et de la quantité d’agent.

2.4.2.4.1 A petite échelle

Aux échelles inférieures a celles de la particule élémentaire (q>0,025 A‘l), la structure n’est
jamais modifiée. Nous retrouvons la particule élémentaire, constituée de liaisons covalentes
insécables par cisaillement mécanique.

2.4.2.4.2 A grande échelle

Aux plus grandes échelles, la DXPA montre simplement le résultat de la désagglomération.
La fraction d’agglomérats est fortement réduite a 'issue du malaxage. Ceux-ci deviennent
plus petits et/ou moins nombreux. Cette contribution d’agglomérats est sensible principa-
lement & la fraction de silice : elle diminue lorsque la fraction de silice augmente. Cette
évolution peut-étre corrélée avec 1'évolution de la viscosité (du couple) dans le malaxeur.
Sous l'effet d’une viscosité dans le malaxeur croissante & fraction de silice croissante, le
cisaillement plus important conduit & une désagglomération plus efficace.

En revanche, ces structures d’agglomérats ne semblent pas présenter de sensibilité par-
ticuliére au type et la quantité d’agent. Ceci est un résultat important. Les agents sont
supposés favoriser la désagglomération, en favorisant les affinités charge-matrice au détri-
ment des liaisons hydrogéne inter-agrégat. Pour la ZeoSil1165MP, nous constatons que la
désagglomération est gouvernée par le cisaillement mécanique de facon indépendante du
type et de la quantité d’agent, c’est a dire des affinités charge-matrice.

L’efficacité de la désagglomération est principalement due au caractére par essence
hautement dispersible de la ZeoSil1165MP, résultat du séchage lors de sa préparation a
'échelle industrielle (cf. partie 2.2.3.1.1).

2.4.2.4.3 A D’échelle intermédiaire

C’est finalement & I’échelle intermédiaire que le type et la quantité d’agent ont une in-
fluence remarquable. Les changements a 1’échelle des agrégats sont importants et difficiles
a caractériser a ce stade.

Comme expliqué plus haut, ces changements ont deux origines possibles (Figure 2.32) :

— Les interactions entre agrégats : Effet S lié a la concentration en agrégats.

— La morphologie des agrégats : Effet P lié a leur taille.

Une augmentation des interactions et/ou une diminution de la taille des agrégats ont le
méme effet sur le spectre DXPA (abaissement du signal aux petits angles). Il est impossible
de découpler ces deux effets par simple lecture des spectres. Mais nous avons pu établir
des tendances sur les distances d’interactions : celles-ci peuvent nous permettre d’établir
des hypothéses cohérentes sur I'intervention de ces deux effets.
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— Avec la fraction de silice : De fagon logique, les distances inter-agrégats diminuent
a fraction de silice croissante (déplacement des maxima de ¢?*1/¢g;0, vers les grands
q). Par ailleurs, il y a nécessairement une augmentation des interactions répulsives
inter-agrégat qui contribuent & la diminution du signal PA. A ce stade, nous ne
pouvons pas savoir si cet effet S est couplé a un effet P.

— Avec le type d’agent : En supposant qu’il n’y a aucune différence d’homogénéité
dans la dispersion a 1’échelle locale, des distances inter-agrégat plus faibles pour une
méme fraction volumique nécessitent que les agrégats soient plus nombreux, donc
plus petits. Ainsi, I'effet S observé avec TESPT (distance inter-agrégat plus faibles)
est compatible avec un effet P (agrégats plus petits).

— Avec la quantité d’agent : On peut raisonner de facon analogue. La quantité d’OC-
TEO n’a qu’une faible influence sur les distances inter-agrégat. Doubler la quantité
de TESPT réduit ces distances (effet S), donc probablement les tailles d’agrégats
également (effet P).

Ces analyses restent trés qualitatives, et I'intervention de ’effet P reste la principale
inconnue. Pour résoudre cette question, la caractérisation par MET est une bonne candi-
date. Bien qu’elle donne une caractérisation principalement a grande échelle, nous pensons
a priori pouvoir 1'utiliser pour compléter I’étude a I’échelle intermédiaire.
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2.4.3 Caractérisation par MET

Les images a grand champ permettent de voir la dispersion a grande échelle, notamment,
les structures d’agglomérats. Celles en champ proche permettent de voir la dispersion a
I’échelle des agrégats.

En considérant les volumes sondés, nous avons expliqué pour les systémes modéles
(Partie 2.3.3) pourquoi la confrontation de la MET et de la DXPA doit étre faite avec
prudence. Ceci est encore plus vrai pour les systémes industriels. Nous savons que ces
dispersions sont multi-échelle, avec en particulier des agglomérats dont nous ne connaissons
ni la taille, ni la quantité.

Encore une fois, nous ne cherchons a visualiser que des évolutions avec les conditions
de dispersion.

2.4.3.1 A grand champ

A grand champ (Figure 2.37), on distingue nettement les agglomérats, plus denses, de
taille micrométrique. Ces objets sont trés grands par rapport a I’épaisseur de coupe, on ne
peut donc pas faire de lien direct entre leur fraction surfacique sur le cliché MET et leur
fraction volumique. Néanmoins, en considérant individuellement ces clichés, nous voyons
que cette fraction surfacique reste faible, et que les distances inter-agglomérats sont trés
grandes devant leur taille. Ces clichés semblent confirmer que les agglomérats peuvent étre
considérés comme des hétérogénéités de dispersion (deuxiéme type d’objets), et justifient
a posteriori notre démarche de considérer leur contribution au signal de DXPA (remontée
aux plus petits angles), comme une contribution additive.

Pour les raisons expliquées en début de cette partie, il est impossible de conclure avec ces
clichés de MET sur un effet de I’agent sur ces structures d’agglomérat. Pour exemple, aucun
agglomérat n’est visible sur le cliché MET de I’échantillon M-O1-15%, ce qui contredit la
DXPA. Il n’y a donc pas de comparaison possible avec son homologue M-T1-15%. Ceci est
valable pour les autres concentrations.

Malgré ces réserves, nous pouvons clairement voir, sur les deux points de plus haute
et de plus basse concentration (8 et 21%) leffet de la fraction de silice sur la quantité
d’agglomérats. Celle-ci semble diminuer a fraction de silice croissante, ce qui confirme nos
premiéres analyses qualitatives.
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FIGURE 2.37: MET & grand champ des systémes industriels. A gauche avec OCTEO, a droite
avec TESPT. De haut en bas, fraction de silice croissante.
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2.4.3.2 En champ proche

En champ proche (Figure 2.38), on ne peut individualiser des agrégats qu’au point de
plus faible concentration (8%). Le systéme avec OCTEQ présente une allure plus hétéro-
géne, avec une large distribution de taille d’objets, de typiquement une a quelques centaines
de nm. Dans le systéme avec TESPT, les objets agrégats sont visiblement plus petits, une
distribution de taille bien mieux définie, de 50 & 100 nm.

Aux concentrations supérieures, la connectivité structurale est visible dés 12-15%v. 11
devient alors trés délicat d’individualiser des agrégats. Cependant, 'impression générale
retirée de ces clichés est celle d'une réduction de la taille des agrégats lorsque la fraction
de silice augmente.

2.4.3.3 Conclusions

La microscopie électronique en transmission confirme certaines conclusions de nos ana-
lyses par DXPA.

1. Concernant la structure grande échelle, les images & grand champ semble confirmer
la diminution de quantité d’agglomérats a fraction de silice croissante ;

2. Concernant la structure a I’échelle des agrégats :

— Sur le point de plus faible concentration (8%), les agrégats, qui restent bien séparés
sont plus petits pour TESPT, en accord avec la DXPA.

— A plus haute concentration, 12% et 15%, les agrégats sont trés proches, rendant es-
timation de leur taille délicate. Cependant leur distribution en taille apparait, in-
tuitivement mais clairement, mieux centrée sur une valeur plus faible pour TESPT
que pour OCTEO.

— A 21%, les agrégats sont encore plus proches. Un effet de 'agent sur la taille de
ces agrégats n’est plus clairement discernable.

Le fait que les agrégats soient trés proches au-dessus de 8% fait que 'on peut pense
a une quasi-connectivité. Ceci est une information nouvelle par rapport a la DXPA. Nous
I’exploiterons pour I'analyse des propriétés mécaniques. Mais cette connectivité nous em-
péche de conclure plus clairement sur un éventuel effet de la fraction de silice sur la taille
de I'agrégat.
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FIGURE 2.38: MET en champ proche des systémes industriels. A gauche avec OCTEOQ, & droite
avec TESPT. De haut en bas, fraction de silice croissante.
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2.4.4 Modélisation des spectres DXPA

A Téchelle des agrégats, la dispersion reste donc mal caractérisée. L'utilisation combinée
de la DXPA et de la MET comme techniques de caractérisation ne nous a pas permis de
découpler les effets de morphologie (Effet P) et les effets des interactions (Effet S).

Dans cette partie, nous proposons une méthode d’analyse des spectres de DXPA qui
va nous y aider. Nous allons définir une fonction analytique permettant de modéliser la
dispersion sur les trois niveaux d’organisation, avec des termes rendant compte de la mor-
phologie et des corrélations. Dans un premier temps, nous allons 'utiliser pour déterminer
s’il y a une diminution de la taille d’agrégat a fraction de silice croissante. Dans la suite,
nous allons suivre une démarche systématique permettant d’ajuster au mieux nos données
de DXPA. Les informations quantitatives qui en seront extraites permettront d’étayer et
de compléter les analyses de la partie 2.4.2.4.

2.4.4.1 Démarche de modélisation

Nous modélisons nos structures étape par étape, de la plus petite échelle vers la plus
grande. A chaque étape, de nouveaux paramétres sont introduits. Certains vont pouvoir
étre fixés ou contraints, car connus expérimentalement et indépendants de la dispersion.
Les autres seront ajustés pour rendre compte au mieux de la dispersion aux échelles des
agrégats et des agglomérats. Toutes ces étapes sont résumées sur la figure 2.40.

Nous commencons par le domaine q>q; = 0,025 A1, correspondant a la structure
élémentaire microporeuse. Comme nous ’avons vu plus haut, cette structure n’est pas
totalement caractérisée ; une caractérisation a plus grands angles serait nécessaire pour la
définir sans ambiguité. Ce que nous proposons dans ce premier domaine de q n’est qu’une
méthode d’ajustement des spectres a grands angles :

1) Nanosphére élémentaire
Nous ajustons le spectre a trés grands angles (q>0,3A‘1) avec le facteur de forme
d’une nanosphére polydisperse.
= 4 parameétres :
— ¢sio, (fixé) : donnée expérimentale.
— (Ap)? (fixé) : contraste électronique SBR-Silice, (8,95%1019)2¢cm™
— Ry (fixé) : 6nm, indépendant de la dispersion
— o (fixé) : 0,4, indépendant de la dispersion

I(q)
¢Si02

= (Ap)QVNp.PNp (29)

2) Microporosité
La pente a grands angles, inférieure & -4, traduit la microporosité de la particule
élémentaire. L’introduction d’un facteur de structure Sas;crostructure, avec une distance
d’interaction trés faible et une fraction effective adéquate, permet d’ajuster le signal
pour tout le domaine de q indépendant des conditions de dispersion, c’est a dire
q>qr = 0,025 A-L. Pour modéliser ce facteur de structure, nous utilisons la fonction
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de Percus-Yevick [123], définissant le facteur de structure S pour un potentiel
d’interaction de type sphéres dures, avec deux paramétres :

— Une fraction d’objets en interaction ¢r,e,

— Une distance de corrélation dj,;., entre les centres de masse des objets en interac-

tions.

L’expression analytique de la fonction de Percus-Yevick Spy , paramétrée par
une fraction ¢ et une distance d, est définie de la fagon suivante [123], son profil
illustré sur la figure 2.39 :

o= % (2.10)
?\2

b= —% (2.11)

u=q.d (2.12)

C(u) = —24.¢9x
{a x [(sin(u) — u.cos(u))/u?]
—6.¢.8 x [(u*.cos(u) — 2u.sin(u) — 2cos(u) + 2)/u?]
- <z$.g x [(u*.cos(u) — 4u®.sin(u) — 12u*.cos(u) + 24u.sin(u) + 24cos(u) — 24) /u’]}

Spy(u) = [1 — C(w)] ™" (2.13)

08
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FIGURE 2.39: Profil de la fonction de Percus-Yevick

Cette fonction de Percus-Yevick introduit deux nouveaux paramétres :
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— duticrostructure (fix€) 1 2,25nm, indépendant de la dispersion
— Outicrostructure (fix€) 1 0,15, indépendant de la dispersion

I(q)

¢S’i02

= (AP)QVNP'PNP'SMicrost’ructuTe (214)

Encore une fois, ces deux premiers éléments de modélisation ne correspondent pas a
la définition de la nanoparticule élémentaire microporeuse. Ils permettent simplement
d’ajuster nos données aux plus grands angles, dans le domaine de q indépendant des
conditions de dispersion. Nous verrons quelle sera l'incidence de cette approximation
sur nos informations quantitatives.
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3) Agrégat avec interactions intra-agrégat
Nous définissons a partir de cette particule élémentaire un agrégat, caractérisé par un
nombre d’agrégation N 44, et une dimension fractale D, avec I'expression analytique
2.7.
=- 2 nouveaux parameétres :
— Nygy (ajusté) : sur la hauteur de 'upturn délimitant le domaine des agglomérats,
— Dy (ajusté) : sur la pente & q intermédiaire
permettant de définir pour I'agrégat :

1/D

_ : R !

Son rayon : Ragy = Ro™ Ny,
o A1-3/Dy

— Sa compacité : K = Ny -

Nous avons vu que dans les systémes modeéles, les agrégats primaires étaient formés
d’un nombre limité de nanoparticules élémentaires, et de faible compacité. Ceci justi-
fiait a posteriori notre choix de ne pas modéliser les interactions intra-agrégat, certes
visibles avec un épaulement caractéristique, mais difficiles & modéliser par une fonc-
tion simple du fait de la nature plus branchée, donc plus linéaire de 'agrégation. Dans
les systémes industriels, les agrégats primaires peuvent étre beaucoup plus grands, et
surtout beaucoup plus compacts. Contrairement aux systémes modéles, nous propo-
sons donc une modélisation de ces interactions intra-agrégat. Nous pouvons utiliser
un facteur de structure Sj,;.q, défini par la fonction de Percus-Yevick avec une dis-
tance d’interaction dj,;., et une fraction de particule en interaction ¢r,spq.

= 2 nouveaux parameétres :

— drntra (fixé) : drpra = 2 Rp = 12nm, distance centre a centre de deux nanoparticules
au contact ;

— Grnire (contraint) : en principe, il faudrait imposer ¢, = K. Mais cela introduit
des pics d’interactions trés prononcés, qui ne sont pas présents sur nos spectres. En
pratique, de faibles valeurs de ¢4, de I'ordre de 2-3%, donneront des ajustements
trés satisfaisants.

I(q)

QSSiOQ

= (Ap>2VNPPAgg'SMicrastructure-SIntra (2 15)
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4) Interactions inter-agrégat

Les interactions inter-agrégat sont modélisées par le facteur de structure Sy, tou-
jours avec la fonction de Percus-Yevick. Nous ajustons la distance d’interaction dj, e,
entre les centres de masse des agrégats grace au maximum local de la représentation
de Kratky. ¢r..er représente la fraction d’agrégat en interaction. Nous ajustons sa
valeur avec l'acuité du maximum de la représentation de Kratky. Cette valeur ne
présente aucun lien évident avec la réalité du systéme, et ne sera pas davantage
commentée.

= 2 nouveaux paramétres :
— dinter (ajusté) : sur la position du maximum local de Tqg2.
~ Qrnter (ajusté) : avec lacuité du maximum local de Iq2.

1)

¢S'O - (Ap)QVNPPAgg-SMicrostructure'Slntra-slnter (216)
U2

5) Agglomérats
Nous modélisons simplement la contribution des agglomérats par une contribution
additive de la forme : a.¢g P49, dans le domaine q<0,001A-L. o est proportionnel au
volume et & la fraction d’agglomérats (tous deux inconnus) et D44, est une carac-
téristique ambigiie : elle peut aussi bien représenter la dimension fractale de volume
ou de surface de I'agglomérat.
= 2 nouveaux parameétres :
— Dy (ajusté) : avec la pente du signal a q<0,001A1.
— « (ajusté) : sur la hauteur du signal.

I(q)

¢Si02

= (Ap)QVNPPAgg'SMicrostructure~Slntra'anter + a-q_DAggl (217)

Cette fonction contient donc au total 14 paramétres. 8 sont fixés ou contraints. Les 6
derniers sont a ajuster : ceux modélisant les agrégats, les interactions inter-agrégat, et les
agglomérats. La contribution des agglomérats se modélise sans difficulté particuliére. C’est
la modélisation des agrégats et de leurs interactions qui va étre délicate.

Dans un premier temps, nous allons utiliser cette fonction pour visualiser un éventuel
effet P en plus de 'effet S.
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FIGURE 2.40: Démarche de modélisation des systémes industriels
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2.4.4.2 Hypothése : Effet S seul

Nous testons dans cette partie I'hypothése de 'absence d’effet P : 'agrégat est supposé
de morphologie indépendante de la fraction de silice et 'abaissement de signal & petits
angles dii aux seules interactions inter-agrégats.

Sur la figure 2.41, nous testons cette hypothése sur la seule série M-O1.

La figure 2.40 représente la meilleure modélisation pour 1'échantillon M-O1-8%, et
l'agrégat modélisé a les caractéristiques suivantes : N4, — 100 et Dy — 2,1. Nous conser-
vons les caractéristiques de cet agrégat aux fractions supérieures. Nous ne faisons donc
varier que 4 parameétres :

— Les 2 paramétres du Sy, (Point 4) qui influent sur la modélisation a q intermé-

diaire,

— Les 2 paramétres de la contribution d’agglomérats (Point 5) qui influent sur la

modélisation & q<0,001A-.

0™ T 8 T T T

E . 01_8,4% ;.
10"k Serie O1 01 12% Seérie O1

cw

ol oamd sl siinnd sl sumd sonmd sinml v undvomd vl el sl il

0.01
0.0001 0.001 0.01 0.1

FIGURE 2.41: Test sur la série M-O1 de I’hypothése d’'un effet S seul : agrégat indépendant de
¢si0,

La représentation de Kratky (Figure 2.41 a droite) est particuliérement utile pour éva-
luer la qualité de la modélisation. L’exemple de la série M-O1 ci-dessus est représentatif
des 3 autres : dans le domaine des ¢ intermédiaires, le seul effet S conduit & I'appari-
tion d’un pic de corrélation de plus en plus aigu, qui n’est clairement pas présent dans
nos spectres expérimentaux. L’hypothése d'un agrégat indépendant de la fraction de silice
(absence d’effet P) est donc peu convaincante.
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2.4.4.3 Hypothése : {Effet S combiné a Effet P}

Nous supposons maintenant que I'agrégat est de morphologie variable avec la fraction
de silice : le facteur de structure inter-agrégat S et le facteur de forme de 'agrégat P 44,
évoluent simultanément avec la fraction de silice.

En termes physiques, les interactions inter-agrégats vont évoluer non seulement sous
leffet de la concentration, mais aussi sous 'effet du changement de morphologie des agré-
gats. Ceci constitue une différence importante avec le cas précédent, ol 'on considérait
simplement ’augmentation avec la fraction de silice des interactions entre agrégats de
morphologie constante.

L’ajustement d’un spectre fait donc intervenir 6 paramétres. Aux 4 cités dans la partie
précédente, s’ajoutent les 2 paramétres du facteur de forme de l'agrégat P , (Point 3).

Les meilleurs modélisations sont représentées pour toutes les séries sur la figure 2.42.
Leur qualité générale, meilleure que dans la partie précédente, rend I’hypothése d’un agré-
gat dépendant de la fraction de silice la plus crédible.

Nous définissons un parameétre v permettant de comparer de facon plus objective la
qualité de ’ajustement & ¢ intermédiaire (entre 0,001 et 0,025 A1) :

0,02547 )
_ 7 (1/0si0,) Bap — (L] Dsi0,) Fit

q=0,0014""

Le tableau 2.5 permet de comparer les valeurs de v pour les deux hypothéses :

Ces modélisations ont été obtenues en faisant varier séparément les 4 paramétres ré-
gissant la modélisation & q intermédiaire, jusqu’a obtenir une valeur minimale de . Ces
valeurs de ~, plus faibles dans ’hypothése d’un {Effet S combiné a Effet P} confirment que
la diminution de la taille d’agrégat avec la fraction de silice est 'hypothése la plus crédible.

Dans un premier temps, regardons les tendances obtenues avec la fraction de silice, le
type et la quantité d’agent. L’exploitation quantitative sera faite au chapitre 6.
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Effet S seul Effet S combine & Effet P Agglomeérats
NAgg ‘ Df ‘ lenter ‘ d[nter ‘ i ‘ NAgg ‘ Df ‘ Qb[nter ‘ dlnter ‘ i ‘ a*10? ‘ DAggl
8,4% 110 | 2,1 | 0,05 160 | 0,114 || 100 | 2,1 | 0,04 140 1.8 3
12% 110 | 2,1 | 0,08 150 | 0,297 60 |2,11] 0,04 130 14 3
M-O1 153% | 110 | 21| 0,13 140 | 0,291 40 2 0,04 120 0,6 3
184% | 110 | 2,1 | 0,16 120 | 0,446 30 19| 0,04 100 15 2,6
21% 110 | 2,1 | 0,16 120 | 0,397 20 19| 0,04 80 12 2,6
8,4% 90 | 24| 0,08 100 | 0,170 90 |24 ] 0,08 100 45 3
12% 90 |24 0,13 70 0,172 80 23] 0,13 80 45 3
M-T1 15.3% 90 |24 | 0,18 75 0,148 65 |23 0,17 75 80 2,6
18,4% 90 |24 | 0,22 55 0,047 50 23] 0,18 65 150 2,5
21% 90 | 24| 0,20 65 0,300 40 | 2,3 | 0,17 55 650 2,3
7,9% 100 | 2,1 | 0,04 | 200 4 3
11,1% 60 | 2,11 0,04 170 2,5 3
M-02 14% 50 2 0,04 140 1,1 3
16,7% 35 19| 0,04 120 5 2,8
18,9% 18 19| 0,04 110 30 2,6
7,9% 90 |2,3] 0,08 110 6 3
11,3% 80 2,3 ] 0,12 75 6 3
M-T2 14,1% 60 |2,3] 0,12 65 80 2,6
16,2% 60 |23 0,15 55 75 2,6
19,2% 40 |2,3| 0,18 50 500 2,3

TABLE 2.5: Résultats des modélisations des spectres DXPA des systémes industriels, avec com-

paraison des hypothéses {Effet S seul} et {Effet S combiné a Effet P}
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FIGURE 2.42: Test de 'hypothése d'un {Effet
variable avec la fraction de silice
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2.4.4.4 Analyse des tendances

Concernant la contribution d’agglomérats, le tableau 2.5 montre une diminution
de la dimension fractale apparente D44 a fraction de silice croissante, de typiquement
3 a 2,3. Comme expliqué plus haut, nous n’avons aucun moyen de savoir s’il s’agit de
la dimension fractale de surface ou de volume de I'agglomérat. Néanmoins, la diminution
de ce terme traduit la diminution de la compacité et de la quantité de ces agglomérats a
fraction de silice croissante, confirmant les tendances établies par nos analyses qualitatives.
Le parameétre « contient toutes les informations combinées, a la fois sur la taille et sur la
quantité des agglomérats. Il n’est donc pas possible de ’analyser tel quel. Notre modéle ne
permet pas d’en dire davantage sur les agglomérats.

A contrario, cette modélisation nous en apprend beaucoup sur ’évolution de la dispe-
rion i 1’échelle des agrégats et nous permet de définir des tendances, résumées sur la
figure 2.43.

Avec la fraction de silice :
Nous voyons bien la combinaison d’un effet S (diminution des distances inter-
agrégat) et d'un effet P (diminution de la taille des agrégats).
Un autre résultat plus inattendu est le suivant : I’évolution de 1’agrégat est caractéri-
sée par une diminution du nombre d’agrégation N 4,,, mais également de sa dimension
fractale D;. Mais au final, sa compacité s ne varie que faiblement avec la fraction de
silice.

Avec le type d’agent :
Les différences sont remarquables et confirment nos analyses qualitatives.
— Sur la morphologie : les agrégats sont plus petits et de compacité moyenne plus

élevée avec (Fpxpa =0,30) qu'avec OCTEO (Fpxpa =0,16).
— Sur les corrélations spatiales : les distances de corrélation dj,., sont globalement
plus faibles avec qu’avec OCTEOQO.

— Sur les interactions entre agrégats : la fraction d’agrégats en interaction P, est
ajustée sur la forme de la courbe. Celle-ci est systématiquement beaucoup plus
faible que la fraction réelle d’agrégats ® 4,,=Psi0,/k, qui varie typiquement de 25
a 70% avec le , de 50 & 130% avec 'OCTEO. En d’autres termes, tous les
agrégats dans les systémes ne sont pas en interactions, du moins pas en interaction
a courte portée décrite par la fonction de Percus-Yevick. Nous remarquons par
ailleurs que la fraction d’agrégats en interaction est plus importante avec
qu’avec OCTEQO, ce qui est logique puisque ces agrégats sont corrélés a plus courtes
distances.

Avec la quantité d’agent :
Nous pouvons définir un effet plus précis de la quantité d’agent par rapport a nos
analyses qualitatives :
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— Sur la morphologie : la morphologie de 'agrégat n’est pas considérablement modi-
fiée par la quantité d’agent.
— Sur les corrélations spatiales :
— Doubler la quantité ’OCTEO conduit & une augmentation des distances de
corrélations (agrégats plus éloignés) ;
— Doubler la quantité de conduit a une diminution des distances de cor-
rélations (agrégats un peu plus rapprochés).
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Avec ces modélisations et une démarche bien menée pour les optimiser, nous pouvons
valider sans ambigiiité les tendances définies ci-dessus.

Pour les exploitations quantitatives a venir, quelques réserves importantes doivent étre

émises :

1. Pour les deux grandeurs R 44, et [—dmter pous ne pouvons pas exploiter les valeurs

2R A

absolues. En effet, elles sont directement dépendantes du rayon de la "particule élé-
mentaire". Or, le rayon Ry= 6nm que nous avons introduit dans nos modélisations
ne correspond pas & une caractérisation de cette particule, mais & un ajustement de
spectre. Cependant, les tendances définies ci-dessus restent valides.

2. Les deux grandeurs k et dj,.,. sont indépendantes de la "particule élémentaire",
donc de notre méthode d’ajustement a grands angles. Elles ne dépendent que de nos
parametres de modélisation a q intermédiaires. La valeur de x ne dépend que de N 44

et Dy, et est trés sensible aux variations de Dy.
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FIGURE 2.43: Evolution de la morphologie d’agrégat (Effet P) et de leur corrélations spatiales
(Effet S) dans les systémes industriels
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2.4.5 Conclusion sur les systémes industriels

Nous pouvons résumer ainsi la morphologie des systémes industriels et leur évolution
(Figure 2.44).

A la fin de la synthése, les dispersions dans ces systémes présentent les trois niveaux
d’organisation déja existants dans la silice de précipitation : nanoparticule élémentaire,
agrégat et agglomérat. Ces trois niveaux évoluent de fagons différentes avec la quantité de
silice et ’agent de dispersion.

Les structures d’agglomérat n’ont pas totalement disparu a la fin du cycle de malaxage,
mais sont fortement réduites. La DXPA a ainsi illustré le caractére hautement dispersible
de la ZeoSil1165MP. Les agglomérats sont sensibles principalement a I’action mécanique : le
couple de cisaillement dans le malaxeur augmente avec la fraction de silice, ce qui favorise la
désagglomération. L’efficacité de la désagglomération semble comparable pour 'OCTEO
et le TESPT, quelle que soit leur quantité. Du moins, nous n’avons relevé aucun effet
systématique.

La nanoparticule élémentaire constitutive de la silice de précipitation (caractérisation
a plus petite échelle nécessaire) ne subit aucun changement morphologique, quelles que
soient les conditions de dispersion. Constituée de liaisons covalentes, elle n’est réductible
ni par action mécanique via le couple de malaxage, ni par modification des interactions
charge-matrice via les agents.

La dispersion a l'échelle des agrégats est trés sensible aux conditions de dispersion.
Les agrégats sont sensibles a I'action mécanique : leur taille diminue & fraction de silice
croissante, c’est a dire avec un cisaillement plus important.

Ils sont également trés sensibles au type d’agent. Avec TESPT, ils sont plus petits
et compacts, et donc corrélés a plus faibles distances pour une méme fraction de silice,
qu’avec OCTEOQ. Cet effet du type d’agent est comparable a celui observé dans les systémes
modéles, et peut la encore étre corrélé aux interactions charge-matrice plus importantes
avec TESPT (interactions covalentes) qu’avec OCTEO (interactions Van Der Waals).

La quantité d’agent n’a pas d’effet notable sur la morphologie des agrégats. Ceci peut
s’expliquer par I’éventuelle saturation de la surface de la ZeoSil1165MP pour une quantité
nominale d’agent, c’est a dire 1 groupement TEOS /nm? de silice. En revanche, les distances
de corrélations sont sensibles a la quantité d’agent. La maille de réseau augmente avec la
quantité d’OCTEQ, diminue avec la quantité de TESPT. Cet effet n’est pas évident a
expliquer.
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FIGURE 2.44: Résumé de I’évolution de I'organisation multi-échelle dans les systémes industriels,
en fonction des conditions de dispersion
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2.5 Résumé

Dans ce chapitre, nous avons étudié la dispersion dans deux types de systémes constitués
de la méme matrice (méme SBR, méme masse molaire M, =140kg/mol) et préparés par
deux voies différentes. Nous avons montré que les dispersions sont modulables en fonction
de la quantité de silice, et des conditions d’agent de dispersion. Une simple lecture des
spectres nous a permis de trouver des invariances et des différences avec ces paramétres.
Pour une caractérisation plus fine et plus quantitative, la modélisation de nos spectres est
un outil puissant, malgré certaines simplifications et la prudence avec laquelle elle doit étre
mise en oeuvre.

Nous retrouvons des points communs entre les deux types de systéme. Concernant la
structure, nous retrouvons des agrégats constitués de nanoparticules élémentaires assem-
blées. La morphologie de ces agrégats primaires est trés sensible au type d’agent, mais pas
a la quantité d’agent. Nous trouvons également un troisiéme type d’objets, plus grand que
les agrégats primaires : agrégats secondaires dans les systémes modeéles, agglomérats dans
les systémes industriels, constitués d’agrégats eux-mémes agrégeés.

Les différences sont le résultat des deux voies de préparation différentes. Dans les sys-
témes industriels, la voie de malaxage a un effet sur les agglomérats et sur les agrégats. Les
agglomérats peuvent étre considérés comme des hétérogénéités dans la dispersion (défaut
de broyage) par rapport aux agrégats. Les agrégats ont également une morphologie qui
évolue avec la fraction de silice, c’est a dire le couple mécanique.

Dans les systémes modéles, I’agrégat primaire est fixé indépendamment de la fraction de
silice et résulte d’'une compétition entre la cinétique d’évaporation, et I'importance relative
des interactions charge-charge et charge-matrice modulée par le type d’agent. L’agréga-
tion secondaire (agrégation d’agrégats primaires) peut étre trés importante, et est trés
dépendante de la quantité d’agent.

Nous avons finalement pu extraire de la DXPA des informations quantitatives, qui ne
sont pas accessibles par la MET, notamment dans le cas des systémes industriels.

Ces différentes dispersions devraient conduire a des différences de propriétés mécaniques
qui seront étudiées dans les chapitres 4 et 6.
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Chapitre 3

Conformation des chaines

Ce chapitre présente les résultats de ’étude de la conformation des chaines de polymeére,
en présence de charges qui pourraient induire des changements dans leur conformation.
Nous avons effectué ces mesures par Diffusion de Neutrons aux Petits Angles (DNPA)
dans les conditions dites de Contraste Moyen Nul (CMN) pour accéder au facteur de forme
de la chaine isolée. Cette méthode exploite la variation de contraste neutronique avec des
mélanges de chaines hydrogénées avec leur homologues deutériées.

En combinant ces mesures de conformation a la caractérisation des dispersions par Dif-
fusion de rayons X aux Petits Angles (DXPA) et Microscopie Electronique en Transmission
(MET), nous avons entiérement caractérisé I'influence de I'arrangement spatial des charges
sur la conformation des chaines.

Pour des raisons qui seront développées au cours de ce chapitre, cette étude est restée
limitée & des conditions trés spécifiques : sur des systémes modéles (voie de solution et
charge Ludox) et avec une masse de chaine faible. Néanmoins, nous verrons que des in-
formations importantes peuvent étre acquises par cette méthode. Comme dans la partie
précédente, les résultats seront discutés en fonction de la fraction de silice, du type et de
la quantité d’agent.

3.1 Introduction

Dans un nanocomposite, il est envisageable que la conformation de chaines de poly-
mére change quand on introduit les charges dans le bulk. Cette question fondamentale
reste pourtant peu étudiée. La conformation des chaines est accessible par DNPA, en ex-
ploitant la possibilité d’effectuer de la variation de contraste. Des expériences ont ainsi
été menées sur des systemes modéles, rappelées dans la partie 1.5. Mais celles-ci restent
rares et ne permettent pas de caractériser sans ambiguité une influence des charges sur la
conformation.

Nous avons expliqué que caractériser correctement cet effet nécessite deux conditions.
La premiére est d’isoler proprement le signal de chaine, c’est-a-dire se placer dans des
conditions telles que le signal de la charge est parfaitement éteint. La seconde est de
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caractériser finement ’état de dispersion des charges, en termes de tailles d’objets et de
distances de corrélations.

Dans ce chapitre, nous proposons donc une approche compléte comprenant une me-
sure de la conformation par DNPA dans la Condition de Contraste Moyen Nul, et une
caractérisation de la dispersion par DXPA et MET.

Une telle approche a été appliquée auparavant par différentes équipes sur des sys-
témes modéles PS/Silice [100,101,124]. Nous proposons de la reproduire pour nos systémes
SBR/Silice. Pour la compréhension des mécanismes de renforcement dans un élastomeére,
cette étude de la contribution des chaines constitue une étape importante.

3.2 Conformation d’un polymeére linéaire

La conformation d’une chaine de polymére dépend de ses interactions avec son environ-
nement, ¢’est a dire son solvant. La condition de solvant dit © se définit par la compensation
de I'ensemble des forces qui s’exercent sur la chaine. Cette situation correspond a celle de
la chaine dans son fondu. Il existe plusieurs modéles de description de la conformation des
chaines dans un fondu. Un modéle en particulier, celui de la chaine gaussienne, décrira bien
nos données expérimentales.

3.2.1 La chaine gaussienne

Dans un fondu, la chaine linéaire se comporte comme une pelote statistique. Elle est
constituée de N monoméres, de longueur a orientés de fagon aléatoire. e désignant le
vecteur joignant les monomeéres i et j, le vecteur Ry joignant les extrémités de la chaine est

donné par :
_>
Ry=> 7 (3.1)

Les monoméres pouvant prendre toutes les orientations, la valeur moyenne de Ry est
nulle. Mais la chaine obéit a une statistique gaussienne. Sa distance bout-a-bout peut étre
définie & partir de I’écart quadratique moyen :

——
R* = (R*) =) (7/7)) (3.2)
.3
Seuls les termes i=j donnent une contribution non nulle, et on obtient :

R? = Na? (3.3)

Le rayon de giration de la chaine est défini par :
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Na2

Soit, pour une trajectoire gaussienne, R,* = 5
Le facteur de forme de la chaine gaussienne est défini par la fonction de Debye :

P(q) = lexp(—(qRy)*) + 1 — (qRy)?] (3.5)

(gRg)*

Dans le domaine (qR,)>1, on sonde en diffusion les tailles inférieures a celles de la chaine.
La décroissance de cette fonction en g2 est alors, dans ce domaine, la caractéristique du
comportement gaussien. Ceci explique I'utilisation courante de la représentation de Kratky
(¢*1(q)), qui donne un plateau pour (qR,)>1.

3.2.2 Meélange binaire de chaines

Nous considérons maintenant un fondu ou sont mélangés deux types de chaines A et B
de constitutions chimiques différentes.

La théorie de Flory-Huygins est & la base de la thermodynamique des mélanges de
polyméres. Sans la développer, rappelons ce qu’elle prévoit du comportement dun tel
mélange.

Dans un mélange de chaines A et B, les interactions entre monomeéres différents (A-B)
sont généralement moins favorables que celles entre monoméres identiques (A-A et B-
B). La miscibilité de polymeéres différents est donc limitée. Cette enthalpie de mélange est
quantifiée par le paramétre d’interaction de Flory x, qui représente I’enthalpie de formation
d’une paire A-B. Le mélange est donc d’autant moins favorisé que :

— Les unités statistiques A et B ont naturellement une compatibilité limitée : facteur

de Flory y élevé;

— Les paires d’unités statistiques A-B sont nombreuses : ¢’est le cas lorsque les chaines
sont longues (degrés de polymeérisation N, et N, élevés) et/ou que les unités statis-
tiques A et B sont en quantité comparables.

En particulier, dans les mélanges de chaines hydrogénées avec leurs homologues deuté-

riées, cette limitation peut étre trés pénalisante. Nous verrons ce qu’il en est concernant le
SBR.
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3.3 La méthode du contraste moyen nul

Cette méthode exploite la possibilité de varier le contraste entre les constituants d’un
mélange grace & la substitution du noyau d’hydrogéne par un noyau de deutérium (pour
plus de détails, cf. annexe A). Avec une matrice contenant des chaines hydrogénées (SBR-
H) mélangées a leurs homologues deutériées (SBR-D) dans des proportions adéquates, le
signal de la silice est éteint, et les termes d’interactions supprimés. Le signal mesuré est
alors directement proportionnel au facteur de forme d’une chaine individuelle.

3.3.1 Principe

Considérons un mélange ternaire contenant des chaines H, des chaines D identiques au
marquage prés (méme distribution de masse), et un solvant.

Py (q) et Pp(q) sont les facteurs de formes respectifs des chaines H et D. Dans le cas de
chaines D identiques aux chaines H (nature chimique et distribution de masse identique),
nous considérons le facteur de forme de la chaine P(q) =Py (q)=Pp(q). SuH, SpD, SyD
sont les facteurs de structure inter- chaine. Dans le cas d’'un mélange idéal de chaines (pas
d’interactions entre chaines H et D), ces trois facteurs de structure sont égaux.

L’intensité diffusée par un mélange idéal de chaines H et de chaines D identiques au
marquage prés dans un solvant est alors donnée par ’équation 3.6 :

I(q) = (pp — pu)* * ¢p * (1 — ¢p) x v x ¢ * N x P(q)
+[¢p * pp+ (1= ¢p) * pu — po)* * [V x o x N x P(q) + V % ¢ x S(q)] (3.6)

ol py, Pp, Po, sont les densités de longueur de diffusion respectives du SBR-H, du SBR-
D et du solvant, ¢p est la fraction molaire de chaine de SBR-D, v est le volume molaire du
monomeére H ou D, N est le degré de polymérisation, V est le volume total, ¢ est la fraction
volumique totale en polymeére. P(q) et S(q) sont respectivement le facteur de forme de la
chaine et le facteur de structure inter-chaine.

Quand le contraste moyen entre le mélange de chaines et le solvant est égal a 0, c’est a
dire lorsque :

[¢p % pp + (L — ¢p) * pur — po] = 0 (3.7)
I'intensité diffusée est réduite au premier terme de 1’équation 3.6.

I(q) = (pp — pu)® * ¢p * (1 — ¢p) x v * (1 — dsi0,) * N * P(q) (3.8)

qui est directement proportionnel au facteur de forme P(q) de la chaine. La condition de
Contraste Moyen Nul est satisfaite et les corrélations inter-chaines ne sont pas observées.
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La figure 3.1 résume de facon schématique le principe du Contraste Moyen Nul, avec
la silice comme solvant.

54% SBR-H + 46% SBR-D
SBR-H = Matrice CMN SBR-D

>
| | Pn
Silice @ @

e,

Silice matchée &

I(q) a Facteur de forme d’une chaine P(q) @

FIGURE 3.1: Principe du Contraste Moyen Nul, appliqué avec des chaines de SBR-H et de SBR-D,
et la silice comme solvant
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3.3.2 Application & nos systémes

Dans nos mélanges ternaires {SBR-H ; SBR-D; SiOs}, nous considérons la silice comme
le solvant. La condition de Contraste Moyen Nul est alors respectée en donnant & py la
valeur de la densité de longueur de diffusion de la silice pg;o,.

Le tableau 3.1 récapitule les densités de longueur de diffusion des 3 constituants majo-
ritaires :

Constituant | p (10'%m2)
SBR - H 0,59
SBR - D 6,74

Si0, 3,41

TABLE 3.1: Densités de longueur de diffusion neutroniques p des constituants majoritaires

Pour la silice, nous avons repris la valeur trouvée par A.El-Harrack dans sa thése [125].
Les valeurs pour les SBR-H et SBR-D sont le résultat d’un calcul tenant compte de la
composition du copolymeére.

Pour réaliser la condition de Contraste Moyen Nul, la densité de longueur de diffusion du
mélange de chaines SBR-H et SBR-D doit étre égale a celle de la silice, c.a.d. 3,41%10'%m2.
Cela correspond a un mélange de composition {54%v. SBR-H + 46%v. SBR-D} (Figure
3.1).

3.3.2.1 Limite de miscibilité des chaines H et D

Une étape préliminaire a notre étude consiste & vérifier si la mesure est réalisable.
Comme expliqué ci-dessus, une condition essentielle est que les chaines soient parfaitement
miscibles.

La méthode du Contraste Moyen Nul a été appliquée sur des systémes SBR/Ludox
préparés par voie de solution conformément au protocole décrit dans la partie 2.2.2.2, pour
deux masses de chaines.

Une premiére étude a été effectuée avec une masse de chaine M,,=40kg/mol. Les ré-
sultats sont présentés sur la Figure 3.2, a gauche. Dans la matrice purement hydrogénée,
on voit la silice par contraste neutronique SBR/Silice. Les nanoparticules s’agrégent forte-
ment, comme le montre ’absence de plateau a petits angles. Dans la matrice de composi-
tion {54%SBR-H+46%SBR-D}, on mesure le signal de la chaine par contraste neutronique
SBR-H/SBR-D. Dans I’échantillon constitué de cette matrice {54%SBR-H+46%SBR-D}
chargé a 10%v. de silice, le signal est plus bas d’un facteur >10 a 0,003A-1 par rapport
a son homologue de matrice purement hydrogénée, ce qui montre une extinction efficace
du signal de la silice. Par ailleurs, la bonne superposition de ce signal sur celui de la
matrice {54%SBR-H+46%SBR-D} montre que 'on isole bien le signal de la chaine avec
cette proportion H/D. La méthode du Contraste Moyen Nul sera donc applicable avec
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M,,=40kg/mol. Dans la suite, nous appellerons Matrice CMN cette matrice de compo-
sition {54%SBR-H+46%SBR-D}.

La méme étude a été réalisée avec la masse M,,—140kg/mol. Cependant les chaines
deutériées sont légérement différentes : elles ont été fonctionnalisées en bout par des ter-
minaisons "D3"(triethoxysilanes pour adhésion éventuelle avec la silice). Sur la figure 3.2
a droite, aucun plateau n’est visible & PA, ni pour la matrice CMN pure (en noir), ni en
présence de charge (10%, en rouge). La trés forte remontée du signal (>q3) traduit la
démixtion des chaines H et D pour M,,=140kg/mol, rendant impossible 'extraction d’une
taille de chaine. La méthode du Contraste Moyen Nul ne sera donc pas applicable avec
cette masse de chaine. L’origine de cette démixtion n’est sans doute ni les différences de
microstructure (les tests effectués n’en montrent pas de fondamentales) ni la fonctionnali-
sation D3, mais trés probablement la différence H/D, traduite par le paramétre de Flory
x. Ceci sera discuté plus bas.

M, = 140kg/mol
0" M, = 40kg/mol 10° === _— T
' o WaticeH + 10%/ SI02 i I ¢ Mainee(Stun=He%0} 3
1400 +  Matrice{54 %H+46%D} 10° & o I = Matrice{54%H+46%D}+10%v.5i02 <
. & Matrice{54 %H+46 %D} + 10%vy.Si02 Voo, E
1000 |- e ] i I
| E
[

100 Démixtion ]
- H/D E
£
Q10 3
el =

1 ______ 3

0.1 ]

L
0.01 I P 0,01

1 1 1
0,01 q(A) 0.1 0,001 0,01 q(A1) o1 1

FIGURE 3.2: Test de la Méthode du Contraste Moyen Nul, avec la masse de chaine M,,=40kg/mol
a gauche, avec la masse de chaine M,,=140kg/mol & droite

Notre étude sera donc limitée a la masse de chaine M,,=40kg/mol, plus faible que celle
du chapitre 2. Une premiére partie sera donc consacrée a I’étude de la dispersion avec la
fraction de silice et 'agent avec cette nouvelle masse, avant d’en venir aux mesures de
conformation.
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3.3.2.2 Modélisation du signal de la matrice CMN

Nous venons de voir que les chaines H et D peuvent avoir des interactions différentes
des interactions H-H et D-D. Le mélange peut donc adopter un comportement différent de
celui d’un fondu pur.

D’autre part, les chaines H et D utilisées dans cette étude ne sont pas identiques (M,
différents), donc pas modélisables par la méme fonction de Debye (équation 3.5). Leurs
caractéristiques respectives sont résumées dans le tableau 3.2.

M, M.,
SBR-H | 40.000 | 41.700
SBR-D | 40.000 | 59.180

TABLE 3.2: Caractérisation par GPC des chaines H et D

Un modéle adéquat pour rendre compte des différences de masses H et D et de leurs
interactions est celui de I’Approximation de la Phase Aléatoire (Random Phase Approxi-
mation), développée pour les mélanges de polyméres par Edwards [126] et de Gennes [127].

L’intensité diffusée en DNPA par un mélange binaire de polyméres est donnée par
I’expression suivante :

1 1 N 1 2x (3.9)
I(q)  (Ap)?ouNuVuPu(q) ~ (Ap)*¢pNpVpPplq)  (Ap)?V '

Elle est la somme de trois contributions :

— Les deux premiers termes représentent les deux contributions des chaines H et D.
Elles sont toutes les deux modélisées par le facteur de forme de Debye (équation 3.5)
et leurs contributions sont pondérées par leur fraction volumique ¢ et leur degré de
polymérisation N respectifs. Vg et Vp représentent les volumes molaires des mono-
meres. De facon générale, on considére que le volume molaire est d’'un monomeére est
insensible & la deutération (donc que Vi = Vp = V)

— Le troisiéme terme représente la contribution de I’enthalpie de mélange, quantifiée
par le facteur de Flory y.

(Ap)? représente le contraste neutronique entre les chaines H et D.

Une simplification courante dans cette modélisation, consiste & considérer que les mo-
nomeéres H et D sont de méme taille, ce qui revient a coupler les rayons de giration par les
degré de polymeérisation : (};-"—fg)Q = ]]\Vf:—’; Dans la suite, nous ne considérerons donc que le
rayon de giration de la chaine H, que nous noterons simplement R,.
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FIGURE 3.3: Modélisation du signal de la matrice CMN (en noir) par la Random Phase Ap-
prozimation (en rouge). En représentation I(q) & gauche, en représentation de Kratky q?I(q), a

droite.

Ce modéle nous permet d’extraire pour la matrice CMN pure des valeurs de référence :
R, = 70A et y = 6*10* (Figure 3.3). Nous regarderons I'évolution de ces deux grandeurs

en présence des charges dans différents états de dispersion.
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3.4 Corrélations dispersion/conformation

Le SBR-D est un produit dont la synthése est trés mal maitrisée, et disponible en
trés faible quantité (quelques grammes). Pour cette raison, notre étude s’est limitée aux
systémes modéles (SBR/Ludox préparés par voie de solution). Dans un premier temps,
nous discuterons de I’évolution de la dispersion avec la fraction de silice, le type et la
quantité d’agent, caractérisée par DXPA et MET. Nous présenterons ensuite les mesures
de conformation, et discuterons des changements induits par ces différentes dispersions.

3.4.1 Dispersion

Nous avons choisi de travailler avec 3 points de concentrations en silice correspondant
a un systéme dilué (1%v.), un systéme concentré (10%v.) et un systéme proche de la
démixtion (15%v.). Nous avons également choisi des conditions d’agent un peu différentes
de celles du chapitre précédent : sans agent (série LS-SA), 1 et 4 quantités nominales
d’OCTEO (série LS-O1 et LS-O4), 1 et 0,5 quantité nominale de TESPT (série LS-T1 et
LS-T0,5). En plus de modifier la dispersion, ces différentes quantités vont nous permettre
de caractériser la contribution des agents en condition de CMN.

3.4.1.1 Caractérisation par DXPA

Pour I’ensemble des échantillons, quelles que soient la concentration en silice et la

quantité d’agent, la forte remontée vers les petits angles et I'absence de plateau (Figure
3.4) montrent que les nanoparticules s’agrégent, en objets plus grands que la taille maximale
observable.
Dans le domaine q< 2}%2137 il n’apparait aucune inflexion notable du signal permet-
tant de définir une taille ou distance de corrélation. Les faibles différences observées avec
les dispersions sans agent (Figure 3.5) montrent qu’avec cette masse de chaine, le mode
d’agrégation est trés peu sensible a la présence des agents.

Les systémes modéles de masse molaire M,,=40kg/mol présentent donc un mode d’agré-
gation trés différent de leur homologues de masse molaire M,,=140kg/mol : un seul niveau
d’agrégation s’étendant sur au moins 2 décades de longueur, et trés peu sensible aux agents.

Une explication possible de cet effet peut étre donnée dans la logique de la discus-
sion de la partie 2.3.4. Une faible viscosité favorise I'agrégation. Une solution de chaines
courtes étant moins visqueuse qu'une solution de chaines longues, les particules s’agrégent
davantage dans les systémes de masse M,,=40kg/mol.




3.4. CORRELATIONS DISPERSION/CONFORMATION

Série LS-SA Série LS-01
1% 1%
10% 10%
15% o 15%
i e
5 g
- 1000 -
= =
o o
= =
o " q(A7) @ q(A-)
Série LS-04
1%
10%
15%

1/Phi [em'!)

=2

0.0 q [A 1)

SérieL5-T1
1%
10%
o 15%
=
oo | o2
=
£
0001 0o q[Aq)
Série LS-T0,5
1%
10%
o 15%

1/Phi [em'!)

0001 001 q [A -1)

123

FIGURE 3.4: Caractérisation par DXPA de la dispersion dans les systémes de M,,—40kg/mol
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3.4.1.2 Caractérisation par Microscopie

La MET sur quelques échantillons confirme la présence importante d’objets plus grands
que 100nm.

1S.01_10%

FIGURE 3.6: Images MET illustrant I’état d’agrégation dans les systémes de M,,—40kg/mol

Elle montre surtout une large distribution de taille d’objets (de quelques dizaines a plu-
sieurs centaines de nm), et I'absence de distance de corrélation bien définie. Les systémes
LS-01-10% et LS-T1-10% surtout présentent une structure plus hétérogéne, avec coexis-
tence de zones sur-concentrées et sous-concentrées pouvant atteindre plusieurs centaines
de nm.

3.4.1.3 Conclusion

La DXPA et la MET montrent que I'action des agents est trés limitée avec la masse
M,,=40kg/mol, contrairement & ce qui a été observée avec la masse M,,=140kg/mol dans
la partie 2.3. Les dispersions obtenues présentent deux caractéristiques principales :

— Des tailles d’objets treés grandes par rapport a la taille de la chaine : R&f‘;g » 1

— Des distances de corrélation trés grandes par rapport a la taille de chaine : ‘hlgﬂ » 1
g
Nous allons voir maintenant I'influence de ce type de dispersion sur les conformations.
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3.4.2 Conformation

Dans cette partie, nous allons surtout devoir comprendre si les écarts de signaux de
DNPA entre les systémes chargés et la matrice traduisent des changements dans la confor-
mation, ou plutot des écarts a la condition de Contraste Moyen Nul. A cette fin, nous nous
appuierons encore une fois sur des modélisations.

3.4.2.1 Deux domaines de q

La figure 3.7 représente sur la série LS-T1 un comportement systématique des signaux
avec (, observé dans toutes les autres séries. Conformément & I’équation 3.8, la représen-
tation % (Figure 3.7, & gauche) permet de comparer directement les signaux des
matrices indépendamment de la fraction de silice.

1000 T T 0,04 T T
1
o ! Matrice CMN
o 1 [ ]
- Gooly | T1_1'3<1 _ 0,035
E R T1_10%
100 2 ++ig T1_15% E 0.03 = E
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0,001 001 q(A?) 0,1 1 0,001 001 q(A?) 0.1 1

FIGURE 3.7: Comparaison des signaux en condition de CMN de la matrice pure et en présence
de silice. A gauche, en représentation I(q). A droite, en représentation de Kratky q2I(q).

La valeur q*= 0,015A délimite systématiquement deux domaines, ot les signaux des
échantillons chargés (en couleur) se comportent differemment par rapport a celui de la
matrice CMN pure (en noir). Le rayon de giration de la chaine H ayant été évalué a 70A,
ces deux domaines correspondent respectivement aux tailles plus petites (qR,>1) et plus
grandes que le rayon de giration de la chaine (qR,<1).

— Dans le domaine qR,>1, les signaux des échantillons chargés se superposent sur
celui de la matrice (a la barre d’erreur expérimentale prés), indépendamment des
différences de dispersion observées avec la fraction de silice. Dans cette gamme de
taille, la chaine conserve donc un comportement gaussien et son rayon de giration R,
n’est pas modifié.

— Dans le domaine qR,<1, les signaux des échantillons chargés deviennent supé-
rieurs & celui de la matrice CMN. Il existe plusieurs origines possibles & ces écarts
que nous allons devoir discuter.
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Les mémes signaux dans la représentation de Kratky sont présentés sur la figure 3.7,
a droite. Rappelons que cette représentation est trés sensible a tout écart au signal usuel,
donc trés exigeante.

Dans cette représentation, la hauteur du plateau a qR,>1 est proportionnelle a R%%' La
superposition des plateaux, & une erreur expérimentale de 10% prés, confirme qu’il n’y a
pas de variation notable du rayon de giration R,. Elle met en évidence un autre écart a
la matrice CMN : dans certains cas, elle exalte un pic, & une position constante qp;. =
0,048A-L. La figure 3.8 présente toutes les mesures ot ce pic est observé. Il est spécifique aux
systémes concentrés (¢g;0,>10%) et pour certaines condition d’agent. Nous en discuterons
également 'origine.
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FIGURE 3.8: En représentation de Kratky, signaux en condition de CMN présentant un pic
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3.4.2.2 Origine des écarts au signal de la chaine

Les deux écarts observés (excés d’intensité aux petits angles dans la représentation

I(q), et pic dans la représentation de Kratky) ont déja été observés dans la littérature et
diversement interprétés.

3.4.2.2.1 Excés d’intensité dans le domaine qR,<1

Elle peut provenir d’'un changement des propriétés de la matrice (dans I’hypothése d’un
matching parfait), ou d’un écart a la condition de CMN (source de contraste).

1. Un changement des propriétés de la matrice
Dans le cadre de la RPA, a rayon de giration R, ajusté, le comportement dans le
domaine qR,<1 est régi par les interactions H/D, c’est a dire le facteur de Flory x.
Une augmentation de y va dans le sens d'une augmentation du signal a petits angles.

0.1 0.1 T T
L 10% T1 10%
Fit RPA Fit RPA
g R, fitté : 70A g R, fitté : 704
n = o z i
s T =
o o
= =
= =
i £
001 M oo 001
XA 610 X A :9%10%
L 1 1 1
0.001 ot 9 (A4 0.1 1 0,001 001 q(A3) 0.1 1
0.1 - 0.1 T T -
T1_10% T1_10%
Fit RPA Fit RPA
E R fitté : 70A E R, fitté: 70A
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FIGURE 3.9: En représentation de Kratky, illustration de I'influence du paramétre y sur le signal
a qRy<1

La figure 3.9 montre, en représentation de Kratky, I'influence du paramétre y dans
ce domaine gR,<1. Cet exemple montre que la RPA ne rend pas compte du compor-
tement a petits angles. Cet excés d’intensité n’est pas dia simplement a une augmen-
tation des interactions H/D.
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2. Une source de contraste (contribution additive) : des structures de grande
taille dont la densité de longueur de diffusion s’écarte de la valeur moyenne (p
=3,41*10%cm?).

a) Contraste Agent-p :

Il est envisageable que les molécules d’agents silanisés, a ’état greffé ou non
sur la silice, puissent co-condenser et former de grands objets dont on verrait la
contribution au signal a Petits Angles.

1000 ; ;
Matrice CMN

Matrice CMN + 2%v.OCTEQ

. Matrice CMN + 2%v.TESPT

100 E ¥ i

1{emt)

0,1 : :
0,001 001 qfA) 0,1 1

FIGURE 3.10: Evaluation de la contribution des agents en condition de CMN

Nous avons vérifié cette hypothése, en comparant le signal de la matrice CMN
pure, et de la matrice CMN dans laquelle ont été introduits les mémes quantités
d’agent présentes dans les systémes LS-T1-10% et LS-O1-10% (Figure 3.10). Les
écarts sont insignifiants comparés & ceux observés en présence des charges. La
contribution des agents au signal est donc négligeable.
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b) Contraste Chaine-p :

L’étude préliminaire a montré que la miscibilité des chaines H/D est limitée dans
le cas de chaines plus grandes. Il est donc envisageable qu’il y ait une démixtion
partielle des chaines H et D avec la masse M,,=40kg/mol, celles-ci s’organisant
en domaines de grande taille et de densités de longueur de diffusion différente
de la valeur moyenne p = 3,41%10%m2 (Figure 3.11).

ﬁfﬁ b o, e Silice matchée

o Chaine

i g demixes Het D

FIGURE 3.11: Hypothese de démixtion partielle des chaines H/D

p (10Y%m2) | Contraste avec milieu (cm™)
Milieu 341
SBR _H| 059 (2,82 % 1010)?
SBR- D 6,74 (3,33 % 1010)2

TABLE 3.3: Densités de longueur de diffusion neutroniques dans le mélange démixeé

Pour tester cette hypothése, nous testons une modélisation compléte du signal
DNPA comprenant la contribution de la chaine donnée par I’équation 3.8, et
la contribution de ces domaines modélisée & petits angles par la fonction de
Guinier ci-dessous (3.10) :

2 2

]Domames<Q) - (Ap>2¢Domaine * %WRS;Domaine X exrp <_M) (310)

Ou

~ (Ap)? est le contraste entre la chaine H ou D et le milieu. Ces deux contrastes
sont un peu différents (Tableau 3.3), nous prenons une valeur moyenne : (Ap)?
= (3,1%10'9)2 ¢m™

— ODomaines €st la fraction volumique de domaines démixés

— Rg.Domaine €st le rayon de giration de ces domaines
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La qualité de cette modélisation sur la figure 3.12 montre que cette hypothése des
domaines démixés est plausible. Elle illustre également qu’une trés faible fraction
de ces domaines (= 400A ; ~ 0,1%) suffit & provoquer cette excés d’intensité par
rapport a la matrice CMN non démixée.

10*

Re;nomaine = 4004 ; Phi = 0,15%v.
Rgnomaine = 400;&, Phi = 0,15%w.
1000 - % Rg:Damaine = 300'& } Phi= 0;55%\".
E 100 |
'.E"
o
-
=
10 -
i % %
[}
0,1 [

0.01 q(A) 0.1

FIGURE 3.12: Modélisation des mélanges avec domaines démixeés

L’exces d’intensité dans le domaine qR;<1 est donc probablement dii a une démixtion
partielle des chaines H et D, induite par la silice. Nous verrons dans la partie analyse
comment évoluent ces tailles et quantités de domaines avec la dispersion.
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3.4.2.2.2 Pic 4 qp;c = 0,048A-1 en représentation de Kratky

Dans l'espace direct, ce pic correspond a une distance d’interaction de qi%zlSOA.
Celle-ci ne correspond ni a la distance d’interaction de 2 nanoparticules au contact (2*76
— 152A), ni de 2 chaines en pelote non interpénétrés (2570 = 140A). Il est spécifique a des
fractions de silice élevées : 15% et méme 10% dans le cas des séries T0,5 et O4. Ce type de
pic a déja été observé dans la littérature [97,100]. Les auteurs I'ont interprété comme un
pic de corrélation, sans toutefois pouvoir préciser de quel type de corrélation il s’agit. Mais
la présence de ce pic traduit sans ambigiiité un écart a la condition de contraste moyen
nul, c’est & dire une non extinction des termes de corrélation contenus dans le deuxiéme

terme de 'équation (3.6).

1. Un pic de corrélation inter-nanoparticules :
Cette hypothése est plausible, méme si la valeur correspondante dans I'espace direct
(130A) ne correspond pas exactement a la distance centre & centre de 2 nanoparti-
cules au contact. Les dispersions sont toutes dans des états de forte agrégation, et le
signal de la silice augmente proportionnellement a la fraction de silice. Ceci permet
d’expliquer pourquoi le défaut d’extinction de la silice est d’autant plus visible que
la fraction de silice augmente.

2. Un pic de corrélation inter-chaines :
Cette hypotheése est difficilement discutable, car il n’existe aucune littérature sur la
forme typique du pic d’interaction entre deux chaines de polymére en conformation de
pelote gaussienne. Et dans notre cas, comme le rayon de la nanoparticule et le rayon
de giration de la chaine sont trés proches, il est difficile de découpler ces corrélation
inter-chaines des corrélations inter-nanoparticules.

3. Un pic de corrélation nanoparticule-chaine :
Cette hypothése nous parait la moins plausible. Dans un mélange ou les nanoparti-
cules sont environnées de chaines réparties de facon relativement homogéne, 1’exis-
tence de distances de corrélation nanoparticule-chaine est difficilement concevable.

Ce pic est donc la signature d’une extinction imparfaite de la silice, particuliérement
visible & haute concentration. La figure 3.8 montre tous les échantillons ot ce pic apparait.
En particulier, dans les séries T0,5 et O4, il est trés marqué dés 10%. Comme les disper-
sions sont trés comparables, et la composition {54%SBR-H+46%SBR-D} rigoureusement
respectée, cela montre que 'extinction systématique du signal de la silice est difficile dans
ce systéme. Ceci peut avoir pour cause les interactions spécifiques légérement différentes de
la silice avec les chaines H et les D, ou bien I'existence de petits domaines démixés qui sont
pas en CMN avec la silice." Notons néanmoins qu’il s’agit d’un effet ténu visible surtout
dans la représentation de Kratky, qui magnifie la diffusion & grand q. . Les deux origines
physiques possibles de ce pic sont les corrélations inter-nanoparticules et les corrélations
inter-chaines Nous ne chercherons pas a le modéliser.
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3.4.2.3 Analyse

Dans cette partie, nous cherchons des corrélations entre I’état de la matrice et la dis-
persion.

Nous modélisons donc nos spectres en CMN comme la somme du signal de la matrice
CMN donné par I'équation 3.9, et du signal des domaines démixés donné par I'équation
3.10. Dans le cas d'un matching imparfait, cette modélisation néglige le pic discuté dans
la partie précédente. La figure 3.13 présente les meilleures modélisations, le tableau 3.4
résume les parameétres associés.

Série LS-SA Série L5-01 Série L5-T1
w v . w v : W T T
1% 1% 1%
wl 10% (*10) |  wl 10% (*10) w | 10% (*10)
15% (*100) 15% (*100) 15% (*100
1000 | 1000 [ 1000 [
10 | E 10 L 10 |
=
w0k S 0L 0}
=
=
1 1 1
o . . o1 . . 01 . .
0,001 wigfA1) o 1 0,001 001 041 1 0,001 01 o1 1
Série LS-04 Série LS-T0,5
0w v . 0 T T
1% 1%
0 10% (*10) 0L . 10% (*10)
15% (*100) “, 15% (*100)
1000 £ 1000 | 1

FIGURE 3.13: Modélisation des spectres en CMN, avec signaux de chaines pures et de domaines
démixés H et D

Ces modélisations appellent plusieurs remarques :

— Sur le rayon de giration R, de la chaine :
Les modélisations confirment que le rayon de giration de la chaine ne change pas en
présence de silice (70A + 5%), quelle que soit la dispersion.

— Sur le facteur de Flory y :
Il est évalué trés précisément grace a la représentation de Kratky (démarche illustrée
par la figure 3.9). Son évolution semble couplée a la quantité des domaines. Il est
plus élevé dans les systémes ot les quantités de domaines sont plus élevées.

— Sur les quantités des domaines :
A fraction de silice croissante, ils semblent devenir plus petits et nombreux. Leur
fraction est particuliérement élevée dans les séries LS-T0,5 et LS-O4 ot le matching
est le moins réussi.
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Chaine Domaines

Agent  ¢gi0, | Matching | R, (A)  x (*10%) Ry: Domaine (A)  bpomaines (%ov.)
SA 1% OK 70 6 450 0,2
10% OK 70 7 400 0,15
15% OK 67 8 400 0,2
01 1% OK 70,5 4 500 0,1
10% OK 66 4 400 0,15
15% OK 68 4 600 0,05
T 1% OK 67.5 6 475 0.1
10% | OK 67,5 8 310 0,15
15% | Imparfait 67 15 320 0,18
04 1% OK 72 7 450 0,35
10% | Imparfait 69 12 350 1,2
15% | Imparfait 67 12 300 1,2
T0,5 1% OK 70 9 470 0,5
10% | Imparfait 71 11 350 0,7
15% | Imparfait 69 11 330 0,5

TABLE 3.4: Résumé des modélisations des spectres en CMN

3.5 Résumé

Les systémes SBR/Ludox de faible masse molaire (M,, = 40kg/mol) préparés par voie
de solution donnent des dispersions trés agrégées et peu modifiables par les agents. Les
dispersions obtenues sont trés ressemblantes, caractérisées par :

— Des tailles d’agrégat trés grandes devant le rayon de giration de la chaine

— Des distances inter-agrégat trés grandes devant le rayon de giration de la chaine

Malgré une faible miscibilité, et une démixtion encouragée en présence de silice, le rayon
de giration de la chaine en présence des charges est mesurable en condition de Contraste
Moyen Nul. Il ne présente aucune variation notable. Les charges n’ont pas d’influence
a grande distance (distances plus grandes que le rayon de giration de la chaine) sur la
conformation des chaines.

Ceci suggeére, qu’au repos, la chaine n’est pas précontrainte par les charges. Dans ces
systémes, les chaines ont probablement une contribution faible aux propriétés de renforce-
ment.



Chapitre 4
Propriétés mécaniques

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats sur les propriétés mécaniques des sys-
téemes dont les dispersions ont été caractérisées dans le chapitre 2, et comment les charges
modifient ces propriétés par rapport au polymére pur.

Nous nous sommes exclusivement intéressés a la propriété de visco-élasticité linéaire
dans la gamme de température d’usage d’un caoutchouc, c’est a dire au-dessus de sa tem-
pérature de transition vitreuse.

Dans le chapitre précédent, nous n’avons relevé aucune contribution de la conformation
des chaines au repos, mais dans des conditions trés spécifiques : systémes modéles, avec
masse de chaines faible M,,=40kg/mol. Nous ne savons pas a quel point ce résultat est
transposable a nos systémes de masse M,,=140kg/mol.

Dans ce chapitre, nous proposons donc de regarder I'effet de I'introduction des charges
sur la réponse visco-élastique linéaire, et comment celle-ci évolue avec la fraction de silice,
le type et la quantité d’agent. Notre objectif est d’établir des corrélations quantitatives
entre la dispersion et la mécanique ; celles-ci seront développées dans le chapitre 6.

4.1 Introduction

L’interprétation du renforcement dépend & la fois des caractéristiques propres au sys-
téme (nature de la charge, état de dispersion) et des conditions de mesures (amplitude et
fréquence de déformation, température).

Nous avons choisi d’étudier la réponse visco-élastique linéaire, par Analyse Méca-
nique Dynamique (Dynamic Mechanical Analysis) a faible déformation.

La DMA permet de mesurer la réponse fréquentielle du matériau a température et faible
déformation imposée. Elle va montrer dans quel domaine de fréquence le réseau de charges
modifie la réponse viscoélastique, ces domaines de fréquence correspondant a différents
types de mouvements macromoléculaires. Pour des raisons techniques, nous avons travaillé
en géométrie plan-plan : elle est relativement facile & mettre en ceuvre, et particuliérement
adaptée pour des échantillons de faible module et qui ont tendance & fluer. Les détails de
cette technique sont donnés en annexe C.

135
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Nous proposons de regarder d’abord les fondus purs pour voir 'influence de la voie de
préparation. Par la suite, nous regarderons dans les systémes modéles, puis les systémes
industriels, ’évolution de la réponse viscoélastique avec la fraction de silice, le type et la
quantité d’agent.

4.2 Reéponse visco-élastique linéaire

G'(Pa)

1.6 10°

M-01-21%

1.310° F

1210° [

_ Viscoélasticité Viscoélasticité
1110 linéaire non linéaire
r (Effet Payne)

1105 L
0.0001 0.001

0.01
E

FIGURE 4.1: Définition du domaine de linéarité par un balayage en déformation

Nous avons au préalable défini le domaine de viscoélasticité linéaire grace a un balayage
en déformation a 100Hz (Figure 4.1). =103 étant la limite de linéarité pour le systéme
le plus chargé de notre étude (M-O1-21%), cette amplitude de déformation est dans le
domaine de linéarité pour tous nos systémes.

Nous effectuons donc des balayages en fréquence (102 & 102Hz), a déformation imposée
(e=103) et température imposée.
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4.2.1 Le SBR non chargé
4.2.1.1 Le SBR pur

Nous regardons ici la réponse viscoélastique du SBR pur, qui n’est pas passé par les
deux voies de synthése décrites au chapitre 2. Grace au principe de superposition temps-
température [128], il est possible de construire la courbe maitresse du SBR. La figure
4.2 montre la courbe maitresse obtenue avec comme température de référence To=50"C
(Figure 4.2, a gauche), et les coefficients C1 et C2 introduits dans la loi WLF pour modé-
liser les coefficients de glissement en fréquence ag/q, (Figure 4.2, & droite). Le principe de
construction de cette courbe maitresse est expliqué en annexe C.

T T T
G' (Pa) AT/log(a o )
G" (Pa)
G a5 L ]
w00 b i Meodélisation WLF:
I~ AT/log(a)= AT/CL + C2/C1
an i
€1=5,73
C2=171 K
10° | 0,79 an P x [ o ]

;‘ s - 4
K 21t/ thep e
10000 | 4 L
i .
0,0628rad/s 6,28rad/s | ¢, grad/h =T ]

0,97 |=0,01Hz =m':" ~100Hz

1000 ! ! ! L " L -
0.001 0.01 0.1 1 1 100 1000 10* =30 -20 -10
w*a g (rad/s)

10 30 40
AT (K)
F1IGURE 4.2: Courbe maitresse du SBR2227 de M,,=140kg/mol a la température de référence
To=50"C (a gauche) et modélisation des coefficients az /7, par la loi WLF (& droite)

Nous observons sur la figure 4.2 a gauche le comportement viscoélastique classique
d’un élastomére non réticulé a I'état fondu. Aux plus hautes fréquences, G’ varie trés
faiblement avec la fréquence. Il atteint un plateau a une valeur Gy, liée a la masse entre
enchevétrement M, par la relation :

pRT

GV = v

X (4.1)

(SRR

Nous nous plagons a la fréquence f=10Hz (soit w=62,8 rad/s) pour estimer G} et M,. G
valant 7,75*10°Pa a 10Hz, avec p=1,0%*10%kg/m3, nous obtenons M, = 2,7kg/mol. Cette
valeur est comparable a celle rapportée dans la littérature [129]. Elle est beaucoup plus
proche de celle du polybutadiéne (= 2,0kg/mol pour le 1,4-PB) que de celle du polystyréne
(=~ 18,0kg/mol), ce qui est cohérent avec la constitution du copolymeére o le polybutadiéne
est majoritaire (74%wt. soit 81%v.).

Le module de perte G”, beaucoup plus faible que le module élastique G’, montre qu’a
haute fréquence, le comportement élastique domine sur le comportement visqueux.
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La faible polydispersité du polymére (Ip=1,1) se manifeste sur la courbe G” par un
maximum local bien défini.

Dans la limite des trés basses fréquences, la théorie prévoit que G’ chute en w? et G”
en w'. Ces deux régimes ne sont pas atteints dans notre fenétre d’observation. Mais nous
voyons l'intersection des courbes G’ et G” qui permet de calculer un temps de reptation

27 Nous estimons Tpge,; = 14s & la température de référence 50 ° C.
ORent Rep
ept

T Rept —

Nous pouvons également extraire une taille caractéristique qui servira a notre discussion

dans le dernier chapitre : le diamétre D du tube de reptation. Celui-ci est li¢ au nombre

de monomeéres entre enchevétrements N, et & la longueur a du monomeére par la relation :
2 .. L . ) 2

D?= N, %. Le rayon de giration de la chaine étant par ailleurs donné par : Ry~ N%, nous

pouvons déduire D= R, ,/%: R, J‘fj Nous trouvons ainsi pour le diamétre du tube :

D= 70,/2] = 18A.
Nous pouvons par la méme occasion évaluer le rayon de giration de la chaine de masse
140kg/mol, & partir de celui trouvé dans le chapitre 3 pour la chaine de masse 40kg/mol :

R, =70 %) — 130A, pour la masse 140kg/mol.
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4.2.1.2 L’influence de la voie de préparation

La figure 4.3 permet de comparer la réponse rhéologique a 50° C des deux systémes
non chargés. La matrice industrielle (en rouge) a subi le protocole de malaxage décrit dans
la partie 2.2.3.2, tandis que la matrice modéle a subi le protocole de dissolution et séchage
a haute température décrit dans la partie 2.2.2.2.

107 T T T T
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FIGURE 4.3: Réponse viscoélastique linéaire & T=>50 " C de la matrice industrielle (en rouge) et
de la matrice modéle (en vert)

La matrice modéle présente deux différences remarquables par rapport a son homologue
industrielle :
— Un plateau caoutchoutique plus bas pour la matrice modéle (Go¥ = 3,83*10°Pa,
contre 7,75%105Pa pour son homologue industrielle) ;
— Une intersection (G’; G”) a plus haute fréquence, ¢’est a dire un temps de reptation
plus court (7gepr = 5s, contre 14s pour son homologue industrielle).

Contrairement au protocole par voie de malaxage, le protocole par voie de solution
modifie considérablement la réponse visco-élastique par rapport au polymére brut. La di-
minution du module au plateau caoutchoutique, la diminution du temps terminal peuvent
s’expliquer par une diminution de la densité d’enchevétrements a l'issue de la voie de solu-
tion. Les chaines sont désenchevétrées lors de la dissolution de la matrice & 10%v dans le
DMACc et les enchevétrements ne sont pas intégralement reconstitués a la fin du séchage.
Concernant le temps de reptation, sa diminution pourrait également étre due a I’éventuelle
présence de solvant résiduel.

Dans la suite, nous parlerons du renforcement par rapport au systéme non chargé issu
de la méme voie de préparation.
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4.2.2 Les nanocomposites

Comme pour le SBR non chargé, nous avons cherché a appliquer le principe de superpo-
sition temps-température sur les systémes chargés pour obtenir la réponse visco-élastique
sur la plus large gamme de fréquence possible, notamment vers les plus basses fréquences.
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FIGURE 4.4: A gauche, réponse viscoélastique linéaire a 50 ° C et 80 ° C en fonction de la variable
réduite ap/q,w. A droite, avec facteur de raccord vertical br.

La figure 4.4 a gauche montre la réponse a 50 et 80 C pour la matrice industrielle
et deux systémes chargés en fonction de la variable réduite ar pw. De fagon systéma-
tique, pour les systémes chargés, les deux portions de courbes ne se raccordent jamais en
appliquant simplement le facteur de glissement horizontal a7, obtenu pour le polymére
pur.

La figure 4.4 a droite montre que 'ajout d’un facteur de glissement vertical by, dépen-
dant de la fraction de silice, permet d’obtenir ce raccord.

Ce phénoméne a déja été rapporté dans la littérature [57, 122, 130, 131]. Deux types
d’explications sont couramment avancées :
— La forme de I’échantillon chargé change avec la température; il subit une expansion
thermique ;
— La phase polymére et le réseau de charge ont chacun une réponse visco-élastique
propre. Leur importance relative différe avec la fréquence et/ou la température, mais
seule la premiére obéit au principe de superposition temps-température [132].
Il est possible que ces deux effets coexistent, et il n’y a aucun moyen de les découpler
dans la mesure.

Pour ne pas avoir a gérer ce phénomeéne, nous choisissons d’effectuer un balayage en
fréquence de 102 & 102 Hz A une seule température : To=50 ° C. Cette gamme de fréquence
bien qu’étroite nous permettra d’observer les changements typiques de la réponse visco-
élastique en présence des charges.
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4.2.2.1 Systémes modéles

La figure 4.5 montre pour exemple sur la série modeéle LLS-O1 des évolutions typiques
dans ce type d’étude, et que 'on retrouve dans les autres séries modéles. De facon générale,
G’ et G” augmentent avec la fraction de silice, et 'effet des charges sur la réponse visco-
élastique différe avec la fréquence.
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FIGURE 4.5: Réponses viscoélastiques linéaires a4 50° C de la série modéle LS-O1. A gauche,
courbes (G’; G”) brutes. En haut a droite, facteur de renforcement Gg (w) = G'charge/ G’ Matrice-
En bas & droite, extraction du temps terminal et visualisation de la transition liquide-solide.

Nous proposons de considérer séparément deux régimes de fréquence, de part et d’autre
de la pulsation de coupure wgey = 1,25rad/s (f=0,2Hz), la pulsation de reptation de la
matrice pure déterminée a l'intersection de ses courbes (G’ ; G”). Nous pouvons ainsi définir
l'action des charges dans le régime haute fréquence (w>wpgey) et dans le régime basse
fréquence (w<wpept). Nous définissons le facteur de renforcement ou module réduit Gg (w)
= G'Charge/ G'Matrice- La figure 4.5, en haut a droite, illustre clairement la différence de
comportement entre les deux régimes. Pour w>wgey, Gr est tres faiblement dépendant
de la fréquence. A la limite, il prend une valeur constante (quelques unités) vers les trés
grandes fréquences. Pour w < wgey, G diverge vers de trés grandes valeurs (plusieurs
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dizaines) lorsque w diminue. C’est dans ce domaine que leffet des charges est le plus
important. Mais il faut rester prudent sur 'utilisation de ces valeurs & basse fréquence.
Elle peut étre présentée moins indirectement comme un simple effet de décalage du point
de croisement, di & un allongement des temps terminaux. Il s’agit plus d’un ralentissement
que de renforcement.

Dans la suite, nous nous focalisons sur les valeurs de Gg (10Hz) et a Gy (0,01Hz) pour
décrire et expliquer ces différences (Figure 4.7, a droite).

Dans le régime basse fréquence, comme annoncé ci-dessus, nous pouvons visualiser
'augmentation des temps terminaux. L’intersection des courbes (G’; G”) se déplace vers
les basses fréquences quand la fraction de silice augmente (Figure 4.5, en bas a droite).

Dans cet exemple et dans notre gamme de fréquence, un temps de reptation est encore
mesurable & 9,1% (en bleu). Ce n’est plus le cas a 16,7% (en vert), ou on ne voit plus
d’intersection (G’; G”). Cette augmentation des temps terminaux (leur divergence vers
l'infini) est considérée comme la caractéristique d’une transition liquide-solide visco-
élastique. Cette notion, telle qu’elle est rencontrée dans la littérature, est en fait un abus
de langage : une telle transition est toujours définie relativement a la gamme de fréquence
mesurée ; plus précisément, relativement a la plus basse fréquence comparée a la fréquence
de reptation du polymeére pur.
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Dans nos conditions de mesures, nous rencontrerons trois types de comportements a
basse fréquence, illustrés par la figure 4.6, selon que le temps terminal est mesurable (<100s,
a gauche), extrapolable vers les plus basses fréquences (>100s, au milieu) ou non mesurable
(pas d’intersection G’; G” extrapolable, & droite).

j g,, LS_01_4,7% N g,, LS_01_9,1% i g,, LS_O1_16,7%
= = =
a al el i
- o= - _‘_.—" 4%
© . © M oL
- + - o
" M+ w0l 0L
-+ Pd
i ,
10:1 o1 o1 1 ' 00 1000 10:1 0T o1 1 ' 00 1000 10[‘] Y ; ‘ 00 1000
’ ’ w [raé?s} ’ ' w {raé?s} ’ w {raé?s]
Intersection (G";G") @0,01Hz @0,01Hz
observable G >G" G >G"

= Trept Mesurable
{<100s)

et dG'/dw < dG"/dw

= Tgept €Xtrapolable
(>100s)

et dG'/dw > dG"/dw

& Trept NON Mesurable

FIGURE 4.6: Trois types de comportements & basse fréquence : temps terminal mesurable (&
gauche), temps terminal extrapolable (au milieu), temps terminal non mesurable (& droite)

Notre fenétre de fréquence est relativement étroite et limitée vers les basses fréquences.
Pour cette raison, nous proposons d’utiliser le critére illustré par la figure 4.6 a droite,
pour extrapoler le comportement d’un pur solide viscoélastique : lorsque simultanément, a
0,01Hz, le comportement élastique domine sur le comportement visqueux (G'>G"), et que

3 2N 2 - . / 1"
le temps terminal extrapolé a fréquence nulle est infinj (49& - dloaGy .
dlogw dlogw

£(0,01Hz) > 1
dlogG’
o (0,01Hz) < 1
dlogw

Lorsque ces deux conditions sont réunies, le temps terminal de relaxation est non me-
surable (n.m.), mais cela ne signifie pas qu’il est infini (cas du pur solide visco-élastique).
Nous utiliserons ce critére pour définir une transition liquide-solide apparente. Le schéma
sur la figure 4.7 & gauche, présente un diagramme type permettant de visualiser 'augmen-
tation des temps terminaux et définir un seuil de transition apparente : entre 9,1 et 16,7%
dans le cas de la série LS-O1.

Dans ce type d’expérience, lorsque les fréquences trés basses par rapport a la fréquence
de reptation sont accessibles, une autre observation courante est I’apparition d’un plateau
de module élastique G’. Celui-ci est visible sur un seul de nos systémes : le systéme M-O1-
21%, pour lequel nous disposons de la réponse a plus basse fréquence grace au principe de
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superposition temps-température adapté (Figure 4.4 a droite, courbes grises). Pour tous
les autres systémes, les mesures a plus haute température ne sont pas exploitables, et sans
cette superposition, notre fenétre expérimentale est trop limitée & basse fréquence pour

observer ce plateau.

Les mécanismes a 'origine de cette transition font encore l'objet de discussion [67],
nous y reviendrons dans le chapitre 6.
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Nous retrouvons donc dans les systémes modéles deux évolutions caractéristiques de la

réponse visco-élastique linéaire & fraction de silice croissante :

— Dans tout le domaine de fréquence observé, un facteur de renforcement Gp croissant
avec la fraction de silice. Ce renforcement est particulierement important dans le
domaine w < Wgept ;

— Pour w < wpept, une divergence vers I'infini des temps terminaux, caractérisant une
transition vers un pur solide viscoélastique.

Nous avons mis en évidence dans le chapitre 2 des changements dans la dispersion avec
le type et la quantité d’agent. Nous attendons donc des changements dans les réponses
viscoélastiques associées a ces dispersions. Dans ce qui suit, nous allons simplement établir
des comparaisons pour définir un effet du type et de la quantité d’agent sur la réponse
visco-¢élastique. Une discussion en fonction de la dispersion sera faite au chapitre 6.
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4.2.2.1.1 Effet des agents

Effet du type d’agent (Figure 4.9)

La figure 4.8 présente la réponse viscoélastique de la série modéle LS-T1.

La figure 4.9 permet de comparer le renforcement et ’augmentation des temps termi-
naux entre les séries LS-O1 et LS-T1. Le renforcement est plus important avec OCTEO
qu’avec TESPT a 10Hz (Figure 4.9, en bas a droite), alors qu'ils sont comparables & 0,01Hz
(en haut & droite).

Par ailleurs, le seuil de transition liquide-solide apparente (Figure 4.9 a gauche) est plus
bas avec TESPT (< 9,1%) qu’avec OCTEO (entre 9,1% et 16,7%). C’est ce que montre
également 'augmentation des temps terminaux avec la fraction de silice, plus rapide avec
TESPT qu’avec OCTEO (Tableau 4.1)

Cette situation ou les facteurs de renforcement sont identiques a 0,01Hz mais différents
a 10Hz est un cas de figure unique, comme nous le verrons en regardant les autres séries.

En plus de la dispersion des charges, différente entre ces deux séries, nous devrons
discuter de leffet du type d’interactions charge-chaine (covalente avec TESPT, Van der
Waals avec OCTEQ), susceptible de jouer également un role dans le renforcement.

T Rept
dsi0, | LS-O1 | LS-T1
0 4 4

47% | 20 40

9,1% | ~ 100 | n.m.
16,7% | n.m. | n.m.

TABLE 4.1: Temps terminaux : effet du type d’agent (séries LS-O1 et LS-T1)
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Effet de la quantité d’agent

1. Quantité ’OCTEO
La figure 4.10 présente la réponse viscoélastique de la série modéle LS-O2.

La figure 4.11 permet de comparer le renforcement et ’augmentation des temps
terminaux entre les séries LS-O1 et LS-O2. A 10Hz comme a 0,01Hz, le renforcement
est plus important dans la série LS-O1 que dans la série LS-O2.

Concernant le seuil de transition liquide solide apparente, il semble plus haut dans
la série L.S-O2 (Figure 4.11 a gauche), comme en témoigne également I’augmentation
plus lente du temps terminal (Tableau 4.2). Cette différence est toutefois beaucoup
moins flagrante que dans la comparaison précédente, et nécessiterait davantage de
points de concentration entre 9,1% et 16,7% pour étre confirmée.

Entre ces deux séries, les différences de renforcement semblent déja pouvoir s’expli-
quer par la présence d’agrégats secondaires (cf. partie 2.3.2.2), ou en d’autre termes
I’agrégation des agrégats primaires. La connectivité des agrégats primaires dans la
série LS-O1 conduit & un transfert des champs de contrainte plus efficace et a plus
grande échelle via le réseau d’agrégats, donc logiquement & un niveau de renforcement
plus élevé.

T Rept
dsi0s | LS-O1 | LS-02
0 4 4
4,7% 25 20

9,1% | ~ 100 50
16,7% | n.m. n.m.

TABLE 4.2: Temps terminaux : effet de la quantité ’OCTEO (séries LS-O1 et LS-02)
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2. Quantité de TESPT
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FIGURE 4.12: Réponses viscoélastiques des systémes modeles LS-T1-9,1% et LS-T2-9,1% (a
gauche) et renforcement Gg(w)

Nous n’avons qu’un seul point de concentration (9,1%), insuffisant pour définir un
effet de la quantité de TESPT. Mais une comparaison directe des réponses viscoélas-
tiques et des courbes de renforcement Ggr(w) (Figure 4.12) montre que la quantité de
TESPT n’a pas d’effet notable sur la réponse viscoélastique dans tout le domaine de
fréquence. Pourtant, ces systémes différent et par la densité de 'agrégation secondaire
(agrégation secondaire plus dense pour le systéme LS-T2-9,1%), et par la densité de
couplage covalent charge-chaine (potentiellement plus élevée dans le systéme LS-T2-
9,1%). Ces effets sont impossibles a découpler avec un seul point de concentration ;
nous ne pourrons pas aller plus loin dans cette analyse.
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4.2.2.1.2 Percolation mécanique

Dans ce paragraphe, nous nous concentrons spécifiquement sur le régime élastique, plus
précisément sur la grandeur Gr(10Hz). Dans ce régime, nous pouvons tester le modéle
hydrodynamique de renforcement d’un caoutchouc de Guth & Gold. Sur la figure 4.13,
nous voyons que ce modéle ne reproduit clairement pas la forte augmentation de module
dans nos systémes modéles. Ceux-ci se comportent tout a fait comme déja observé dans la
littérature et décrit en termes de percolation.

G (10Hz)

8 r T T T
o L5-01

® Ls-02

e " LsT1

5r  Modéle
Guth & Gold

0 nos 0.1 ¢Si02 0.15 0.z

FIGURE 4.13: Echec du modeéle hydrodynamique de Guth & Gold pour les systémes modéles

Pour tenter une modélisation des courbes de renforcement, nous aurons donc besoin
d’un modéle incluant cette notion de percolation. Un autre modéle hydrodynamique, le
modéle d’Heinrich, présenté dans la partie 1.3.3, serait pertinent. Celui-ci, non seulement
introduit 'effet de percolation, mais aussi rend compte de la morphologie fractale des
agrégats.

La figure 4.14 montre une tentative de modélisation avec ce modéle, en utilisant les
données structurales obtenues par nos simulations de la partie 2.3.2.3 (R a4,/ Ro, Dy).

Ce modéle ne permet pas de modéliser nos données de facon convaincante. La cause
principale est la difficulté de définir le paramétre de dimension spectrale D (cf. équations
(1.7) et (1.8)). Elle est en principe proche de 1 dans le cas d’agrégats compacts, et de 4/3
dans le cas d’agrégats ramifiés (la valeur utilisée dans la figure 4.14). Nous introduirons
dans le chapitre 6 un modéle plus simple avec moins de paramétres qui permettra de
développer une discussion.
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FIGURE 4.14: Test du modele d’Heinrich pour les systémes modéles, avec dimension spectrale D
prise égale 4/3, typique pour des agrégats ramifiés
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4.2.2.1.3 Autres observations

Récemment, Song et Zheng [133] ont proposé un modéle rhéologique & deux phases,
permettant en principe une approche compléte de la réponse viscoélastique d’un nano-
composite, c’est a dire une analyse simultanée des modules de conservation G’ et de perte
G”.

Ils proposent de considérer la réponse rhéologique complexe du nanocomposite comme
la somme de deux contributions indépendantes :

G?\/anocomposite (w7 ¢Si02 ) = Af <¢Si02 ) 'G}Llatrice (w) + Ggilice (w7 ¢Sio2 )

oU G fuirice (W) €st supposément la réponse visco-élastique de la matrice pure non char-
gee,

A¢(¢sio,) un coefficient de pondération dépendant de la fraction de silice,

et GEipiee(W; ¢sio,) la réponse visco-élastique du réseau de silice pour laquelle ils pro-
posent une expression ad hoc :

*Silice (w) = /Silice(¢5i02)wa + iGgilice(¢Si02>

Nous ne chercherons pas particuliérement a4 donner une signification a ce modéle, qui est
en fait plus une approche mathématique que phénoménologique. En effet, une faille majeure
de ce modéle est la suivante : il suppose implicitement que la réponse de la matrice dans
le nanocomposite est identique & celle de la matrice pure non chargée, & un coefficient de
pondération prés. Ce faisant, il néglige leffet des interphases (fraction de polymeére ralenti
ou immobilisé) ; or, il est probable que celles-ci auront aussi une contribution propre a la
réponse rhéologique du nanocomposite.

L’application de ce modéle aux données des modules de perte G” va précisément per-
mettre de mettre en évidence une modification de la réponse rhéologique de la phase
polymeére, induite par les charges.
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2

N ratrice(W), €xtraite selon ce modéle par

Nous nous intéressons donc aux grandeurs
I’expression suivante :

7 o ( ?(/anocomposite (w? ¢S’502) - Gg'ilz‘ce (¢Si02))

Matrice —

La figure 4.15 illustre les deux étapes de traitement pour extraire ces grandeurs
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FIGURE 4.15: Extraction de la grandeur G”prqirice selon de modeéle de Song & Zheng [133].
A gauche, données G” brutes. Au milieu, soustraction du module de perte du réseau de silice
Sitice(#5i0,). A droite, normalisation par le facteur de pondération Af(¢sio,)

La figure 4.16 montre les courbes G'{;,;.ic.(w) issues de traitement, avec en insert, les
valeurs G',;..(¢sio,) et Ar(dsio,) utilisées pour superposer sur la plus large gamme de
fréquence possible G/ 4i0e (W) €6 Glratrice PureNonChargee(W)- Encore une fois, notre objectif
n’est pas de modéliser nos courbes, ni de donner une signification ou une tendance & ces
coefficients G',;;..(0sio,) et Ar(dsio,). Cette démarche offre simplement un moyen pratique
de comparer les courbes G” et d’exalter certains phénomeénes en présence de silice.
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FIGURE 4.16: Grandeurs G” pjatrice €xtraites dans les systémes modéles
) . . /
Sur la figure 4.16, nous observons qu’il est impossible de superposer G’y ice(w) €t

"
Matrice PureNonChargee

(w). Le maximum de

N ratrice (W) se déplace vers les basses fréquences

en présence des charges. Ce déplacement est notable dés les plus faibles concentrations
(4,7%).

Ce phénomeéne a déja été rapporté dans la littérature, dans des systémes modéles
PEP /Silice préparés par voie de solution. Les auteurs l'ont interprété comme un effet
de confinement de la dynamique des chaines ( [131]). Nous y reviendrons dans le chapitre
6.



156 CHAPITRE 4. PROPRIETES MECANIQUES

4.2.2.2 Systémes industriels

Comme pour les systémes modéles, nous définissons deux domaines de fréquences de
part et d’autre de wprey = 0,45rad/s (f=7*102Hz), définie & lintersection des courbes
(G’;G”) de la matrice pure.

Nous retrouvons, sur la figure 4.17, les comportements déja mis en évidence dans les
systémes modéles :

1) Une augmentation de G’ et G” avec la fraction de silice ;

2) Pour w > wpgey , un facteur de renforcement G croissant avec la fraction de silice et
cette fois parfaitement indépendant de w, de 'ordre de quelques unités ;

3) Pour w < wpep , un facteur de renforcement G qui diverge vers les trés grandes
valeurs (plusieurs dizaines) quand la fréquence diminue, ou présenté autrement, une
augmentation des temps terminaux, caractéristique d’une évolution du systéme vers
un pur solide visco-élastique.

La transition liquide-solide apparent est beaucoup plus nette que dans les systémes
modéles. En effet, nous voyons cette fois-ci aux 4™ et 5°™¢ points de concentration (18,4
et 21%), le début d’un plateau de G’ vers les plus basses fréquences, conformément aux
observations rapportées dans la littérature.

1000 T
— ’
GR =G Chargé /G Matrice

1 —
1 N
00 1 g J
) ! =
-
T &
NG
Q,
N - 9,%, . 1
K ' ' R R e 3
o
s G 1 e - Ono%u:i2:0008888883888858888888883
+ @ 1 8388933333388883 e S cc, OGEOOE OO0 Dod OO 0BT B
'00900833388  omonaonaeoeeed 2, oconodsesnoonneeneen eduoomesatog
Rel eeteia L SOGTE o
" 00®0 500 Lond o0 oGEoTd =3
10 b @ ng%g;‘u Ldusoads . L ! E
$$3$ _w§ +g$¢9++++++w°q§§u PRI (U] h
Kl I e e e '
a A s 1 Doou +++++++++++++++++ ,
_— 44 e bbby
20| T ptatel Py, J 01 . ] L L
U] sot L0 T,
. S e ' 0.01 01 W (rad/g) 100 1000
Q o’ 1 Matrice pure s
o 1 M_O1_8,4% & et ' d
10000 ¢ 1 i ° i
' M_01_12% Y
- 107 | J
1 M_01_15,3% f
o 40, |
wREpL =0,45 rad/5 M_O1_18,4% — a0 | 000000 ]
1000 . b . M. D1, 21% =
0.01 1 10 100 1000 - ZTE/‘I.'R
- e ept
w (rad/s) PE P 4
~
010 F 4
o o0
».r.noonooononcooooooﬂvoa
dG” /du 2%, Fetill
H 4+
10f L I%gsﬁﬁ [ ++++++++*“"‘“‘++++++++++ 4
17 % 1 HG fdw
10000 o = 4 I . "
0.0 0.1 W (rad/s¥ 100 1000

FIGURE 4.17: Réponse viscoélastique linéaire a 50 ° C de la série M-O1. A gauche, courbes (G’;
G”) brutes. En haut a droite, facteur de renforcement Gr (w) = G’charge/ G’ Matrice- En bas a
droite, extraction du temps terminal et visualisation de I’augmentation des temps terminaux.
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4.2.2.2.1 Effet des agents

Effet du type d’agent

La figure 4.18 représente les réponses viscoélastiques des séries industrielles M-O1 et
M-T1.

A 10Hz comme a 0,01Hz, le renforcement est plus important avec OCTEO qu’avec
TESPT (Figure 4.19 a droite). La transition liquide-solide apparente semble se produire
a la méme concentration pour les deux agents, environ 15%v (Figure 4.19 a gauche et
Tableau 4.3).

La encore, nous devrons discuter dans le chapitre 6 des contributions relatives du réseau
de charges, et des effets des interactions charges-chaine différents entre OCTEO et TESPT.

T Rept
G510, | M-O1 [ M-TT
0 14 14
84% | 16 | 20
12% 32 25
15,3% | =100 | >100
18,4% | n.m. | n.m.
21% | n.m. | n.m.

TABLE 4.3: Temps terminaux : effet du type d’agent (séries M-O1 et M-T1)
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Effet de la quantité d’agent

1. Quantité ’OCTEO

T Rept

G510, | M-OL | M-O2

0 14 14
8.4% 16 14
12% 32 16
15,3% | =100 | >100
18,4% | n.m. | n.m.
21% | n.m. | n.m.

TABLE 4.4: Temps terminaux : effet de la quantité ’OCTEO (séries M-O1 et M-02)

159

La figure 4.20 représente les réponses viscoélastiques des séries industrielles M-O1 et

M-O2.

Doubler la quantité d’OCTEO conduit & un renforcement plus faible & 10Hz comme
a 0,01Hz, notamment vers les plus hautes fractions de silice (Figure 4.21 & droite). Le
seuil de transition liquide-solide apparente ne semble pas considérablement modifié
(Figure 4.21 a gauche) : celle-ci se produit entre le 2™ et 3*mepoint de concentration

(12 & 15%v.).

Nous avons vu que les dispersions a I’échelle locale entre ces deux séries différaient
principalement par les distances de corrélation entre agrégats. Ceci est donc une

contribution au renforcement que nous devrons discuter.
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2. Quantité de TESPT

T Rept
G510, | MoT1 | M-T2
0 14 14

8,4% 20 25
12% 25 ~ 100
15,3% | >100 | n.m.
18,4% | n.m. | n.m.
21% | n.m. | n.m.

TABLE 4.5: Temps terminaux : effet de la quantité de TESPT (séries M-T1 et M-T2)

La figure 4.22 représente les réponses viscoélastiques des séries industrielles M-T1 et
M-T2.

Doubler la quantité de TESPT conduit & un renforcement plus élevé aux deux fré-
quences (Figure 4.23 & droite). Par ailleurs, le seuil de transition liquide-solide appa-
rente est abaissé, de 15% a 12% (Figure 4.23 & gauche).

Entre ces deux séries, nous aurons a discuter de deux effets simultanés : les distances
de corrélation inter-agrégat (plus faibles dans la série M-T2), et des interactions
covalentes charge-matrice potentiellement différentes.
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4.2.2.2.2 Percolation mécanique

Comme pour les systémes modéles, et comme cela était prévisible, nous constatons sur
la figure 4.24 que le modéle hydrodynamique de Guth & Gold, ne reproduit pas la forte
augmentation de facteur de renforcement & 10Hz (Gr(10Hz)) dans nos systémes industriels.

Gg (10Hz)

10
¢ M-01

8 o M-T1 B

Modéle h
Guth & Gold }i

u 1 1 1 1
0 0.05 0.1 0.15 02 025
¢ 5i02

FIGURE 4.24: Echec du modeéle hydrodynamique de Guth & Gold dans les systémes industriels

De méme, le modéle d’Heinrich est tout aussi inutilisable, comme le montre la figure
4.25, car nous ne savons pas définir la dimension spectrale D, prise ici égale a 4/3.
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FIGURE 4.25: Test du modele d’Heinrich sur les systémes industriels (D = 4/3)

Nous y reviendrons dans le chapitre 6.
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4.2.2.2.3 Autres observations

Comme pour les systémes modéles, nous utilisons la démarche de Song et Zheng pour

analyser les modules de perte G” (cf. partie 4.2.2.1.3).

La figure 4.26 montre les grandeurs G” yjqirice Obtenues apreés le traitement décrit plus

haut.
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FIGURE 4.26: Grandeurs G” pjatrice €xtraites dans les systémes industriels
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Nous avons vu pour les systémes préparés par voie de solution un déplacement vers les
basses fréquences du maximum de G” en présence de silice. Dans les systémes préparés par
voie de malaxage, nous constatons au contraire qu’il est totalement invariant. Du moins, il
est inférieur a la résolution fréquentielle des mesures rhéologiques (10points de fréquence
par décade, soit 25% d’écart entre deux points consécutifs). Ceci constitue une différence
importante entre les deux types de systémes, qui sera discutée au chapitre 6.

Mais nous exaltons un autre phénoméne. Dans les deux séries M-T1 et M-T2 spécifi-
quement, un maximum apparait dans le régime w>wpge, aux 4 et 5°M¢ point de concen-
tration. Ce maximum correspond & un mode de relaxation différent de ceux de la matrice
pure non chargée a T>T,.

Nous avons mentionné les interprétations qui en ont été proposées. Pour Tsagaropoulos-
Eisenberg [42], la transition vitreuse d’une couche de polymére immobilisé ; pour Robert-
son |43], une relaxation terminale allongée comparable & celle observée dans des réseaux
partiellement réticulés. Dans notre cas, cette observation est spécifique aux systémes avec
TESPT, susceptible d’introduire du couplage covalent dans le systéme.

Ceci va dans le sens de l'interprétation de Robertson, d’autant plus que ce maximum
apparait aux fractions de silice élevées, c’est a dire aux densités de couplage covalent élevées.

Nous discuterons de la contribution au renforcement de cette autre phase, avec une
caractérisation plus directe.
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4.3 Résumé

Les deux types de systémes présentent des évolutions comparables :

— Une augmentation de (G’; G”) avec la fraction de silice, et en particulier une diver-
gence du facteur de renforcement Gr par rapport aux modéles hydrodynamiques,
typique d’une percolation mécanique;

— Deux domaines de fréquence, de part et d’autre de la pulsation de reptation, ot les
amplitudes de renforcement sont trés différentes ;

— Une augmentation des temps terminaux & fraction de silice croissante, caractéristique
d’une évolution du systéme vers un solide visco-élastique.

L’observation des modules de perte G” révéle une différence remarquable entre les deux
types de systémes. Dans les systémes modéles, on observe un déplacement vers les basses
fréquences du maximum de G”, qui pourrait correspondre a un confinement de la dynamique
des chaines. Dans les systémes industriels, ce phénoméne n’est pas observé. En revanche,
un deuxiéme maximum apparait a haute fréquence, spécifiquement dans les systémes avec
TESPT, peut étre due au couplage covalent entre les charges et les chaines.

A ce stade, une approche plus quantitative du renforcement avec des modéles existants
ne semble pas immédiate. Dans le chapitre 6, nous introduirons un modéle adapté qui
permettra de développer une discussion, et d’établir des corrélations quantitatives avec les
données de dispersion.



Chapitre 5

Réorganisation sous traction

Ce chapitre, un peu indépendant des autres, présente un début d’étude des contributions
au renforcement dans le cas de grandes déformations sous traction uniaxiale.

La Diffusion de Rayonnement aux Petits Angles permet de suivre, en fonction de la
déformation macroscopique, les déformations a I’échelle locale de la dispersion des charges
et de la conformation des chaines. La distribution de ces déformations a I’échelle locale est
une information importante pour la compréhension des mécanismes de renforcement.

Comme dans les chapitres 2 et 3, nous avons utilisé la DXPA, et la DNPA en condition
de Contraste Moyen Nul, pour suivre respectivement les évolutions des dispersions et des
conformations sous traction uniaxiale.

Comme nous étudions des systémes au dessus de la température de transition vitreuse,
de telles mesures sous traction nécessitent de réticuler les systémes afin d’éviter leur fluage
pendant les mesures de diffusion. L’introduction d’agents de réticulation apporte un degré
de complexité supplémentaire a nos systémes.

A ce stade, nous ne chercherons pas a confronter les caractérisations structurales a des
mesures de mécanique a 'état étiré. En effet, nous ne savons pas rigoureusement repro-
duire les conditions de traction entre les mesures structurales et les mesures mécaniques
(régulation en température, maitrise de la vitesse de déformation).

Néanmoins, cette étude présente des résultats intéressants qui pourront servir de base
a une étude plus développée.

5.1 Introduction

Les échantillons sont soumis & une déformation uniaxiale, définie par le taux d’élonga-
tion A, qui conduit & des réorganisations a 1’échelle nanométrique. La figure 5.1 présente un
échantillon & Pétat étiré pendant une mesure de diffusion (a4 gauche) et schématiquement,
des réorganisations possibles a I’échelle locale (& droite), en termes de dispersion de charges
et de conformation de chaines. Les scénarios possibles de réorganisation sont détaillés plus
loin.
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FIGURE 5.1: Tmage du dispositif de traction lors d’une mesure de diffusion aux petits angles et
évolutions possibles de la dispersion et conformation

La diffusion de rayonnement permet de suivre I’évolution avec le taux d’élongation A des
tailles et distances de corrélation, dans toutes les directions du plan de I’éprouvette. Dans
ce type d’expérience, on se focalise généralement sur les réorganisations dans les directions
principales de la déformation : direction paralléle (PARA) et directions perpendiculaire
(PERP) & la déformation. Les données brutes obtenues sont des motifs 2D de diffusion,
anisotropes a certaines échelles d’observation, avec des symétries selon les axes PARA et
PERP qui traduisent une orientation privilégiée des structures selon ces deux axes.

Nous allons d’abord décrire les types d’anisotropie référencés dans la littérature, le
traitement type de ces données et leur interprétation. Nous en viendrons ensuite a la
présentation de nos résultats. Comme nos systémes sont réticulés contrairement a ceux
du chapitre 2, nous présenterons d’abord 'effet du systéme réticulant sur les dispersion et
conformation a I’état isotrope. Nous commenterons ensuite leurs évolutions avec le taux
d’élongation \.



5.2. DIFFUSION AUX PETITS ANGLES ANISOTROPE 169

5.2 Diffusion aux Petits Angles anisotrope

5.2.1 Echelle de déformation

La déformation uniaxiale provoque des déformations structurales a certaines échelles,
visibles sur les motifs 2D de diffusion associés. Un comportement peut étre défini, illustré
par la figure 5.2 :

84;1,2m (GA) 8A;5m  (MA)

FIGURE 5.2: Motif de diffusion anisotrope d’une chaine étirée a A=1.8, aux configurations Grands
Angles (a gauche) et Moyens Angles (a droite)

A configuration Grands Angles, les motifs 2D présentent généralement peu ou pas
d’anisotropie, preuve qu’aux échelles observées, les structures sont peu déformées sous
traction. Sur cet exemple de mesure de conformation (Figure 5.2), I'isotropie du motif a
Grands Angles (& gauche) montre la conformation de la chaine n’est pas modifiée a petite
échelle, c’est a dire ’échelle de quelques monomeéres typiquement. Dans le cas des mesures
de dispersion, ce sera vrai au moins aux échelles inférieures a celle des nanoparticules de
silice indéformables.

L’anisotropie se manifeste aux configurations & plus petits angles : le motif, isotrope a
A—1, se déforme. Différents types de motifs anisotropes peuvent étre référencés.

5.2.2 Motifs anisotropes

Les motifs anisotropes peuvent présenter la forme d’une ellipse (Figure 5.2 a droite),
d’un losange ou d’un papillon.

Le motif ellipse est simple & interpréter : il provient soit d’objets déformés sans corré-
lations, soit d’objets autant déformés que les distances de corrélation. Lors des mesures de
conformation sous traction en Contraste Moyen Nul (mesure d’un pur facteur de forme de
chaine sans corrélation), ce sera le motif type observé. Nous pourrons en extraire directe-
ment des informations sur les tailles de chaine dans les deux directions.

Dans le cas ou les objets (agrégats de silice, par exemple) ne sont pas autant déformés
que les distances inter-objets, nous obtenons une figure papillon, dont ’analyse est beau-
coup plus complexe. Certains auteurs ont effectué des simulations de ces motifs afin de
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quantifier de facon découplée des facteurs de forme P et de structure S, mais ces études
restent peu nombreuses (cf. partie 1.4.2).

5.2.3 Traitement

Le traitement le plus simple des figures anisotropes (suffisant dans le cas des motifs de
type ellipse) consiste a regrouper les données dans les deux directions principales de la dé-
formation PARA et PERP. Elles sont sélectionnées par des secteurs angulaires d’ouverture
modulable. Choisir des secteurs étroits réduit la statistique, mais permet de découpler au
maximum les déformations dans les directions PARA et PERP, ce qui est utile dans le cas
d’ellipses trés allongées ou de papillons. Dans ’exemple de la figure 5.2, nous avons fait les
regroupements dans des bi-secteurs de 30 ° .

A Tissue de ces regroupements, nous obtenons 2 spectres 1D, 1,,(q) et I,(q), corres-
pondant aux intensités dans les directions paralléle et perpendiculaire a la déformation.

5.2.4 Analyse

Avant toute chose, détaillons quel(s) effet(s) peut avoir une déformation uniaxiale sur
la structure.

1) Sur la chaine :
La traction a pour effet de déformer la pelote statistique, et donc le facteur de forme.
A petits angles, le rayon de giration apparent augmente dans la direction PARA et
diminue dans la direction PERP. L’anisotropie décroit vers les grands angles. Cette
déformation du facteur de forme de la chaine est le seul effet observé en condition de
Contraste Moyen Nul, puisque toutes les corrélations sont éteintes (cf. partie 3.1).

2) Sur le réseau de charges :
Deux cas de figure peuvent se présenter.

a) Les agrégats se déforment, ainsi que les distance inter-agrégats ;

b) Les agrégats s’orientent sans se déformer, seules les distances inter-agrégat se
déforment.

Dans les deux directions caractéristiques de la déformation, ces deux scénarios conduisent
a une évolution simultanée du facteur de forme P44, (par orientation ou déforma-
tion) et du facteur de structure inter-agrégat Sy,.,.. Le seul découplage de ces deux
évolutions est déja une opération difficile, comme expliqué durant le chapitre 2. De
plus, comme ces deux scénarios d’orientation et de déformation peuvent conduire
aux mémes spectres de diffusion, il est difficile de les distinguer. Dans ce cas, la
MET comme technique complémentaire peut apporter beaucoup en permettant de
visualiser une réorientation ou une déformation d’agrégat.

Dans ce qui suivra, en I’absence de caractérisation par MET, nous nous contenterons
de décrire les spectres et proposer des scénarios plausibles de réorganisation.
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5.3 Dispersion sous traction

Comme nous travaillons avec des polyméres bien au-dessus de leur température de
transition vitreuse Ty, nous allons devoir gérer le probléme du fluage sous traction. Deux
solutions sont envisageables pour figer le systéme pendant la mesure :

— Geler le systéme a4 T<T, (= -35° C) immédiatement aprés déformation ;

— Réticuler le systéme pour empécher le fluage a T ambiante.

Nous avons choisi la deuxiéme solution, techniquement plus simple & mettre en ceuvre.

Nous devons dans un premier temps vérifier 'influence de la réticulation sur la dispersion.

5.3.1 Réticulation

Nous effectuons la réticulation par voie de vulcanisation. Les agents de réticulation
sont introduits dans le systéme SBR/Silice, la réaction de vulcanisation est activée a haute
température. Il s’agit d’introduire assez de points de réticulation pour éviter le fluage, sans
en introduire trop ce qui provoquerait un changement important du systéme.

Notre systéme réticulant est trés simplifié par rapport aux routines industrielles ; il est
constitué de :

— Un agent réticulant, le Soufre (Figure 5.3 & gauche);

— Un accélérateur de vulcanisation, la CBS (Figure 5.3 a droite).

Soufre soluble CBS

FIGURE 5.3: Les réticulants

Leurs proportions et contributions potentielles au signal de diffusion sont résumées dans
le tableau 5.1.

Contribution DXPA Contribution DNPA

m";;R VZER per (101%m2) | Apg (1020 cm™?) || py (10%m™2) | Apy (1020 cm™)
Soufre || 1% | 0,5% 17 (8,59)2 1,07 (0.48)2
CBS | 1% |0,75% 11,4 (3,29)2 1,4 (0.81)2

TABLE 5.1: Systéme de réticulation : proportions et contributions a la diffusion

Les deux éléments réticulants sont introduits sous forme de poudre fine, en trés faibles
quantités. Le contraste qu’ils présentent avec la matrice peut donner une forte contribution
au signal de diffusion, pour peu qu’ils soient mal incorporés (mal dissous ou broyés). Nous
devrons vérifier dans un premier temps si cette contribution est négligeable.
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5.3.1.1 Systémes modéles
5.3.1.1.1 Préparation

La réticulation des systémes modéles se fait par un simple aménagement du protocole
décrit dans la partie 2.2.2.2. Les réticulants sont introduits sous forme de poudre fine,
dans la solution {(SBR+Silice)/DMAc}, a la fin de la phase mélange/homogénéisation.
Nous avons préalablement vérifié qu’ils se dissolvent bien dans le DMAc & 130 ° C dans les
proportions utilisées.

+ {Soufre ; CBS}
130°C 130°C
Agitation
é
t+3h45
Mélange SBR-Ludox
dans Dmac
t+8h Ah
Filmification 130°C
. . . . P Séchage Fluxde N
Dissolution et mélange Ajout des réticulants :

ETAPE2:
Evaporation du solvant
+ Réticulation

FIGURE 5.4: Préparation des systémes modeéles réticulés

Ce protocole permet d’obtenir des films homogénes. Mais il présente un inconvénient. Il
se produit de facon simultanée I’évaporation du solvant, phase au cours de laquelle est fixée
la dispersion. Or, la réticulation, susceptible de perturber cette cinétique d’évaporation,
qui va maintenant impliquer aussi un "dégonflement" di réseau de chaines.
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5.3.1.1.2 Conséquences sur la dispersion

La figure 5.5 permet de visualiser directement 'effet de la réticulation sur les systémes
modéles, par comparaison des dispersions dans les systémes réticulés avec celles dans leurs
homologues non réticulés.

L’introduction des réticulants n’est pas sans conséquence.

1. Les réticulants ne présentent aucune signature visible. Ils semblent suffisamment bien
dissous pour que leur signal soit négligeable par rapport a celui de la silice.

2. En revanche, ils modifient la dispersion.

Pour la concentration 9,1% et quelle que soit la condition d’agent, on retrouve les
deux niveaux d’agrégation, de part et d’autre des épaulements marqué par les fléches
noires. La bonne superposition a droite de ces épaulements montre que le premier
niveau n’est pas affecté en présence des réticulants. A plus petits angles (a gauche des
épaulements), le signal plus élevé dans les systémes réticulés montre que 'agrégation
secondaire y est plus importante.

Ce protocole ne semble plus reproductible & 16,7%. La non superposition pour les

systémes LS-O1-16,7% et LS-02-16,7% montre qu’il y a démixtion entre les particules
et la matrice dans les systémes réticulés a cette concentration.

Ls-01 Ls-02 Ls-T1 Ls-T2
Mon réticulé e
Réticulé } -
9,1% ): - ):: ): 10000
1000 E 3 o 1000
wf 100
=
0.001 o0 o1 1 00 00 0Ot 01 1, 0000 ot o 01 1, 0.000 o0
q(A)
16,7% | = o
0000 110302 n
00 1000 00
o1 o 2 1 v 00 00 o7 21 1 ' 00N i H

FIGURE 5.5: Effet de la réticulation dans les systémes modéles
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En résumé, les réticulants ne modifient pas 'agrégation primaire, mais favorisent ’agré-
gation secondaire. Celle-ci peut aller jusqu’a la démixtion dans les systémes les plus concen-
trés.

On peut proposer une explication a cette tendance, dans la logique de celle proposée
pour les systémes modéles dans la partie 2.3.4.

Dans notre proposition de mécanisme, nous avions supposé que I'agrégat primaire se
forme & un stade précoce de I’évaporation, par un mécanisme de type Diffusion Limited
Aggrégation, et que 'agrégation secondaire a lieu ensuite. Or, pendant la période d’expo-
sition & 130 ° C du mélange {(SBR + Silice + Réticulants) / DMAc} ont maintenant lieu
de fagon couplée :

— I’évaporation de solvant qui fige la dispersion,

— la réticulation, qui modifie la cinétique d’évaporation.

Nous concevons que la réticulation va conduire a la formation d’un gel. Le réseau élas-
tique des chaines va subir un dégonflement et donc ralentir I’évaporation. La question est
de savoir a quel stade de ’évaporation cette structure de gel forme un réseau suffisamment
dense pour perturber la cinétique d’évaporation.

L’agrégation primaire n’est pas modifiée en présence des réticulants. Ceci est cohérent
avec notre hypothése que 'agrégat primaire se forme & un stade précoce de I'évapora-
tion, stade ou la structure de gel n’existe pas encore et ne perturbe donc pas la cinétique
d’évaporation.

Nous pouvons dés lors supposer que la formation du gel démarre une fois que le méca-
nisme de DLA, & Uorigine de I'agrégation primaire, est bloqué. C’est lors de cette deuxiéme
phase de 1‘évaporation que se produisent et ’agrégation secondaire, et la réaction de ré-
ticulation. La formation du gel entrave I’évaporation du solvant restant et le maintient
plus longtemps dans le mélange. La viscosité de la solution diminue donc moins vite et
I'agrégation secondaire s’en trouve cinétiquement favorisée.
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5.3.1.2 Systémes industriels
5.3.1.2.1 Préparation

Pour les systémes industriels, la réticulation constitue une étape a part entiére, illustrée
sur la figure 5.6. Les réticulants Soufre+CBS sont introduits a I’état de poudre dans la phase
caoutchoutique et incorporés par mélangeage /homogénéisation sur un outil & cylindres (2
cylindres en mouvement contra-rotatifs, d’entrefer ITmm). La réaction de vulcanisation est
effectuée sous une presse de cuisson, a 160 ° C pendant 40min, sous pression de 150bars,
afin d’éviter, sinon limiter la formation irréversible de bulles mésoscopiques dans le bulk.

Ajout
{Soufre+CBS}
h 5
/_‘ ‘_\’ —_—  eee—
Systémecru Incorporation :etlct.lllatlon Systéme réticulé
en sortie des réticulants umelange
du malaxeur avecoutil a 150°bars
cylindres 160 _C
40min

FIGURE 5.6: Protocole de réticulation des systémes industriels
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5.3.1.2.2 Conséquences sur la dispersion

Pour ces systémes, nous n’avons pu avoir accés qu’aux gammes de q >0,001A1, ce qui
nous permet de voir les échelles inférieures aux agrégats, mais pas les agglomérats.

Sur la figure 5.7, la superposition des spectres DXPA des systémes réticulés (courbes
foncées) sur ceux de leurs homologues non réticulés (courbes claires) montre que les réti-
culants n’ont pas de contribution importante dans cette gamme de ¢ et qu’ils ne modifient
pas la dispersion aux échelles inférieures aux agrégats.

M-01 M-02 M-T1 M-T2
Non réticulé
o Réticulé
10000 | o x e x
5 .
= 8,4% 7,9% 8,4% 7,9%
qtjﬂ] i o :‘.1:' o
o
0 @ 0 0
15,3% Lo 14% P 153% N\, | 14,1%
B T T T R 1 i B SR TR oK T BT T T T 51 ; BT T T 51

FIGURE 5.7: Effet de la réticulation dans les systémes industriels

En fin de malaxage, la réticulation du systéme par une simple élévation de température
n’a pas d’effet sur la dispersion. Nous avons vu que la morphologie de 'agrégat est fixée
au cours du malaxage par les interactions charge-matrice (via les agents de dispersion) et
la viscosité dans la chambre de malaxage (via la quantité de silice).

Il n’y a pas d’incohérence a voir qu'une structure modifiable par une action méca-
nique importante n’est pas affectée par une augmentation limitée de température. Cette
conclusion est probablement extensible au cas des agglomérats.
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5.3.2 Evolution sous traction

Nous regardons I’évolution sous traction des systémes réticulés présentés dans les figures
5.5 et 5.7. Les différents effets possibles de la traction sur la dispersion ont été développés
dans la partie 5.2.4. Ils ne sont pas différentiables par simple lecture des spectres; la
microscopie d’échantillons sous traction apporterait beaucoup pour cela. Cette donnée
nous manque. Nous nous contenterons donc de proposer des interprétations possibles. Nous
allons surtout voir des différences de comportement importantes entre les systémes modéles
et industriels, et les échelles auxquels ils se réorganisent.

5.3.2.1 Systémes modéles

La figure 5.8 montre sur I’échantillon LS-O1-9,1%, 'ensemble des informations acces-
sibles en diffusion anisotrope.

[’anisotropie en configuration Moyens Angles (ligne SWING ; 7keV ; 6m) est visible sur
les motifs 2D (a gauche). De facon générale, nous avons affaire & des motifs de type ellipse.
Aprés regroupement dans des secteurs angulaires étroits de 20°, on voit 'effet du taux
d’élongation A sur les spectres I/,(q) & droite et I, (q) & gauche.

LS_01_9,1% J— //

1pepp /Phi {cmt)
1 pape /Phi (cmt)

1000 °0
1000
% 0,044
"
"
100 100 "u\
%
10 - 10 .\
1 . 1 . .
0.001 0ot gAY 04 1 0.001 001 gih-y 0.1 1
I perp Ipara

FIGURE 5.8: Exemple sur I’échantillon LS-01-9,1%. A gauche, motif anisotrope & A = 3. A droite,
spectres obtenus aprés regroupement PARA et PERP dans des secteurs de 20 ° en représentation
1/ ¢sio,

Les représentations I/ ¢g;0, permettent de voir sur quelles échelles le réseau se réorganise
avec \. La superposition pour q>0,04A1 et la persistance de 'épaulement montre que le
contact entre nanoparticules est conservé lors de I’étirement dans les 2 directions.

L’anisotropie apparait & plus petit q. La nanosphére élémentaire étant indéformable
sous traction, son facteur de forme Py p est indépendant du taux d’élongation A. Une autre
représentation permettant de visualiser cette anisotropie serait donc la représentation du

facteur de structure S(q) = _Iljzfi(?;
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Cependant, cette représentation ne met pas clairement en évidence les échelles aux-
quelles les dispersions se réorganisent. Pour y remédier, nous proposons d’utiliser la méme
représentation que dans le chapitre 2, celle du facteur de structure inter-agrégat Sy, =
(I/¢S'LOQ)

99 ?

est indépendant du taux d’élongation. L’évolution de Sy, au voisinage de q— Shap LOUus
permettra de juger de la validité de cette hypothése. Nous réutilisons pour le facteur de
forme de 'agrégat primaire P 444 les caractéristiques morphologiques trouvées au chapitre
2.

Sur la figure 5.9 sont représentés les facteurs de structure inter-agrégat Sy, pour tous
les échantillons chargés a 9,1%. Quelques comportements systématiques peuvent étre mis
en évidence :

— Dans le domaine 0,008A-1< q<0,02A! (encadrés en noir), on observe une nette di-
minution dans la direction PARA, une augmentation plus faible dans la direction
PERP.

Ces changements peuvent correspondre a deux scénarios de réorganisation :

1. Une évolution du seul facteur de structure inter-agrégat Sy, ou déplacement
du pics de corrélation entre agrégats primaires de facteur de forme constant,
vers les petits angles dans la direction PARA (éloignement des agrégats), vers
les grands angles dans la direction PERP (rapprochement).

2. Une évolution couplée du facteur de structure Sy, et du facteur de forme de
lagrégat P4441. L’agrégat se déforme, voire se casse sous traction.

Le premier scenario conduirait a des déplacements de pics de corrélation sans diminu-
tion notable des signaux. Dans notre cas, la diminution d’intensité dans la direction
PARA d’un facteur d’environ 2 a q=0,01A" rend trés plausible 'hypothése d’un
changement du facteur de forme de I’agrégat.

— Dans le domaine q< 0,008 AL, Pévolution la plus remarquable est une diminution
dans la direction PARA. Celle-ci peut s’interpréter comme la diminution de la densité
apparente de 'agrégat secondaire, cohérente avec un ¢éloignement des agrégats pri-
maires, éventuellement couplée avec la déformation ou rupture partielle des agrégats
primaires. Il est également possible que le nombre d’agrégats en interaction diminue.
En revanche, aucun changement notable n’est visible dans la direction PERP. Sous
déformation équivalente & une compression de I’échantillon dans cette direction, le
réseau secondaire garde la méme structure apparente. Une faible diminution n’est
observable que dans le systéme LS-02-9,1%, qui peut s’interpréter comme augmen-
tation des interactions répulsives entre agrégats dans cette direction.
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FIGURE 5.9: Systémes modeéles chargés a 9,1%. En représentation Sppeer(q), évolution de la
dispersion sous traction dans la direction PERP (& gauche) et dans la direction PARA (& droite)
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Nous avons effectué la méme analyse pour les systémes chargés a 16,7% (Figure 5.10).
Nous retrouvons des motifs anisotropes de type ellipse, et pour certains (LS-T1-16,7% et
LS-T2-16,7%) des motifs citron, caractéristique d’une microdéchirure au sein de I’échan-
tillon. Comme nous ’avons vu dans la partie 5.3.1.1, certains systémes ont démixé a cette
concentration en présence des réticulants (S(q) # 1 pour q>0,04 A-1). Ceci peut limiter la
pertinence des descriptions a suivre.

Néanmoins, nous pouvons voir des différences importantes avec les systémes chargés a
9,1%.

— Dans le domaine 0,008A-1< q<0,02A-! (encadré en noir), les changements de signaux
avec le taux d’élongation sont beaucoup plus faibles. Ceci suggére qu’a concentration
élevée, I'agrégat primaire se déforme beaucoup moins sous traction

~ La différenciation des spectres se produit a plus petits q (q~0,007A-1). L’abaissement
de la pente du signal PARA peut la encore s’interpréter 1a comme la diminution de
la densité du réseau d’agrégats primaires, di a leur éloignement.
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FIGURE 5.10: Systémes modeéles chargés a 16,7%. En représentation Synter(q), évolution de la
dispersion sous traction dans la direction PERP (& gauche) et dans la direction PARA (& droite)
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Nous pouvons résumer ainsi les réorganisations sous traction des dispersions dans les
systémes modeéles.

Typiquement, la contrainte macroscopique dans un caoutchouc sous traction est de 0,1
a 1MPa. Sous cette contrainte et a faible concentration (9,1%), il semble que lagrégat
primaire se déforme. Des simulations de spectres combinées a des observations par MET
seront nécessaires pour savoir s’il s’agit d’une simple déformation, ou d’une rupture.

La réorganisation est particuliérement visible a grande échelle, avec la déformation des
distances entre agrégats primaires. Dans la direction paralléle a I’étirement, ces distances
augmentent, ce qui conduit & une diminution de la densité apparente de 'agrégat secon-
daire. Par contre, cette réorganisation est moins marquée dans la direction perpendiculaire :
il semble que l'agrégat secondaire est trop compact pour permettre une compaction sup-
plémentaire dans cette direction.
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5.3.2.2 Systémes industriels

Pour les systémes industriels, la différenciation des spectres a taux d’élongation \ crois-
sant est trés faible. Pour cette raison, nous utiliserons la représentation de Kratky ; nous
nous intéresserons particuliérement au déplacement du maximum, que nous avons associé
a la distance de corrélation inter-agrégats dans le chapitre 2.

Comme précisé plus haut, la gamme de q observée (q>0,001 A‘l) ne permet de suivre
que les réorganisations d’agrégats, et pas celle des agglomérats. Nous regardons les points de
concentration 8 et 15%, c’est a dire les points de concentrations comparables aux systémes
modéles étudiés précédemment.

Contrairement aux systémes modéles de la partie précédente, les motifs de diffusion
anisotropes sont principalement de type papillon (Figure 5.11), forme associée au fait que
les distances inter-agrégats se déforment différemment des agrégats. Il n’existe aucun moyen
simple de découpler ces deux contributions & l'anisotropie. Mais les intensités regroupées
dans les directions PARA et PERP sont déja riches en information.

Pour toutes les concentrations et tous les taux de déformation )\, les spectres se su-
perposent pour q>0,025A1. On retrouve la structure petite échelle de la ZeoSil1165MP,
insensible au malaxage. De facon cohérente, cette structure petite échelle qui n’est pas
modifiée par cisaillement, ne 'est pas plus sous traction uniaxiale.

Le changement le plus remarquable est le déplacement vers les petits angles du maxi-
mum dans la direction PARA. Ceci traduit 'augmentation des distances de corrélation
inter-agrégats dans la direction PARA, également vue dans les systémes modéles.

Dans la direction PERP, le suivi de ce maximum n’est pas évident, car il n’est pas
entiérement visible dans notre fenétre d’observation. Il semble que ce maximum se déplace
vers les grands angles, traduisant une diminution des distances inter-agrégats dans cette
direction. Mais ce déplacement n’est vraiment remarquable que lorsque le maximum est
suffisamment important dans la fenétre accessible.

Nous avons vu, dans les systémes modéles, que la réorganisation se produit progressi-
vement, dés les plus faibles taux d’élongation (A=1,2). Dans les systémes industriels, sauf
pour le systéme M-O1-8, 4% (Figure 5.11, premiére ligne), elle ne survient qu’a des taux
d’élongation plus élevés, typiquement \ > 2.

Il semble donc que les distances de corrélations se déforment moins sous traction dans
les systémes industriels (du moins ceux concernés par cette description) que dans les sys-
témes modéles. Une premiére explication pourrait étre la différence de morphologie des
agrégats. Une autre pourrait étre la différence d’homogénéité des échantillons a 1’échelle
meésoscopique, résultant des différentes voies de réticulation. Tandis que les échantillons
modéles, réticulés par dissolution des réticulants en solution, donnent des films trés ho-
mogénes, les échantillons industriels, réticulés par incorporation des réticulants a 1'état
de poudre, forment des films contenant des bulles mésoscopiques. Il est trés probable que
celles-ci perturbent la distribution des contraintes et des déformations, au moins dans le
volume sondé en DXPA.
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FIGURE 5.11: Systémes industriels
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5.3.2.3 Conclusion

La DXPA a permis de montrer les anisotropies de dispersion & 1’échelle locale induite
par la déformation uniaxiale.

Aux échelles supérieures a celle de I'agrégat ou agrégat primaire, nous voyons dans
la direction paralléle a I'étirement 'augmentation des distances inter-agrégat. Dans les
systémes modéles, la densité apparente des agrégats secondaires diminue dans la direction
paralléle a I’étirement, sous I'effet d’une traction correspondant & des contraintes de 'ordre
du MPa.

A ce stade, nous n’avons pas caractérisé la déformation et/ou rupture des agrégats. Par
lecture des spectres, celle-ci semble trés probable dans les systémes modéles peu concentrés.
Pour aller plus loin, la simulation compléte des spectres combinée a une caractérisation par
MET sera nécessaire.
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5.4 Conformation sous traction

Comme dans le chapitre 3, nous travaillons seulement sur des systémes modéles de
masse M, =40kg/mol, en condition de Contraste Moyen Nul, pour accéder au pur signal
de chaine.

Comme dans la partie précédente consacrée aux charges, nous regarderons dans un pre-
mier temps l'effet de la réticulation sur la conformation, avec le systéme non réticulé comme
témoin. Ensuite, nous regarderons I’évolution sous traction dans les systémes réticulés en
présence de silice.

5.4.1 Etat isotrope : analyses préliminaires
5.4.1.1 Effet de taille des chaines D

Le tableau 5.2 présentent les propriétés des chaines D déterminées par GPC qui seront
utilisées dans cette partie :

M, M.,
SBR-H | 40.000 | 41.700
SBR-D | 40.000 | 96.267

TABLE 5.2: Caractérisation par GPC des chaines H et D pour les mesures de diffusion sous
traction

A noter que nous travaillons avec un batch beaucoup plus polydisperse que dans le
chapitre 3. Nous nommons Batchl la matrice CMN utilisée dans le chapitre 3, Batch2 la
matrice CMN préparée avec les chaines D ci-dessus.

10000 ; ; 10000

1000 1000 E » Matrice CMN : Batch2 |

100 100

. 3 10
Soustraction de
la contribution
aPA(aqg?) 1k

0.1 - . 0.1 L .
: o
0.001 1 g {A-l) 01 1 0.001 00 g (A 0.1 1

FIGURE 5.12: Effet de la taille des chaines D sur le signal de la matrice CMN non réticulée
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La figure 5.12 a gauche permet de comparer directement 'effet de la polydispersité
(taille) des chaines D sur le signal en condition de CMN. Dans le batch 2, nous retrouvons
dans une moindre mesure 'effet de la longueur des chaines sur la miscibilité que nous
avions illustré dans la partie 3.3.2.1. La remontée en g2 a petits angles traduit un début
de démixtion, due a la masse de chaines D plus élevée.

Toutefois, nous voyons a ¢ intermédiaire un plateau se dessiner. En soustrayant la
contribution en ¢ a petits angles, nous pouvons faire réapparaitre ce plateau, d’otl nous
pourrons extraire une taille de chaine. Le résultat de cette opération est illustré sur la
figure 5.12 a droite. On observe que le plateau a petits angles est plus haut avec le batch
2 (165cm™) qu’avec le batch 1 (85cm™), ce qui est en accord avec le fait que la masse des
chaines est plus grande dans le batch 2. Dans la suite, nous comparerons des signaux ou
cette contribution aura été préalablement soustraite.

5.4.1.2 Effet de la réticulation

Regardons maintenant 'effet de la réticulation. La figure 5.13 montre les spectres DNPA
des matrices CMN préparées avec le Batch2, en présence des réticulants (en rouge) et en
leur absence (en ).

- Matrice CMN non réticulée

®  Matrice CMN réticulée

o (=~  Abaissement
£ dusignalag<0.02 A
2 en présence desréticulan

I *g? (cm'LA 2
e

q (E\]} I I g (A7)
FIGURE 5.13: Effet de la réticulation sur la conformation des chaines dans la matrice CMN

Deux différences majeures peuvent étre mises en évidence. Dans la représentation de
Kratky, le signal de la chaine en présence des réticulants présente un maximum local
(Figure 5.13 a droite, fléche rouge). Aux plus grandes valeurs de ¢, on retrouve un plateau,
caractéristique du comportement gaussien aux échelles de tailles inférieures a celle du rayon
de giration de la chaine. L’interprétation de ce maximum n’est pas immédiate, mais traduit
un écart par rapport au pur facteur de forme de la chaine gaussienne décrit par la fonction
de Debye (équation (3.5)).

D’autre part, nous observons un abaissement du signal & q<0,02A-1 en présence des réti-
culants (Figure 5.13 & gauche). Des interprétations possibles de ce comportement sont une
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diminution des interactions H/D en présence des réticulants ou le blocage de la démixtion
des chaines par la réticulation.

Quand on compare la matrice pure réticulée avec les systémes chargés a 1% (Figure
5.14), ce maximum local n’est plus visible en présence des charges : on retrouve un com-
portement comparable & ceux que nous avons étudiés dans le chapitre 3.

0.03
n.02s R E
0.0z - .
™
<
p.o1E .
£
U a san -
ol o Matrice CMN réticulée
LRSI = . PP
* Matrice CMN réticulée
- s 415 01_1%
0.005 | . PP,
Matrice CMIN réticulée
% +15_T1 1%
D 1 1

0.001 001 g (Al o0a 1

FIGURE 5.14: Comparaison des signaux de la matrice CMN réticulée, en ’absence de charges et
en présence d'une faible fraction de charges (1%v.)

Au final, il est difficile de définir un effet de la réticulation sur la conformation.
Dans la suite, nous nous contenterons de comparer les signaux des systémes a l'état
étiré, pour un méme échantillon a différents taux d’élongation, en fonction de la dispersion.
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5.4.2 Evolution sous traction

Nous allons maintenant regarder I’évolution sous traction de la conformation des chaines,
dans différentes condition de dispersion. Comme dans le chapitre 3, nous confrontons la
dispersion caractérisée par DXPA et la conformation caractérisée par DNPA en condition
de CMN.

5.4.2.1 Dispersion par DXPA

Nous avons vu au chapitre 3 que les dispersions dans les systémes modéles de masse
M,,=40kg/mol sont trés agrégées, et de surcroit trés peu sensibles aux agents pour des
concentrations de 10%.

Ce résultat se retrouve sur la figure 5.15. I’absence de plateau a petits angles traduit
une trés forte agrégation, méme si dans la limite de 5% en concentration, elle apparait un
peu plus modérée avec TESPT (Figure 5.15 a droite). Nos dispersions (agrégations) sont
comparables & celles observées dans les systémes homologues non réticulés.

E T T T
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i e - 10° | 1
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FIGURE 5.15: Dispersions dans les systéemes CMN réticulés
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5.4.2.2 Conformation par CMN

La figure 5.16 présente les signaux de chaines en représentation I(q), dans les directions
PARA et PERP aprés regroupement par bi-secteurs de 30 degrés, avec les différentes
dispersions caractérisées précédemment et & A croissant.

Comme dans le chapitre 3, nous considérons séparément deux domaines : le domaine
qR, > 1 (ou q>0,015A-1) correspondant aux tailles inférieures a celle du rayon de giration
de la chaine non déformeée, et le domaine qR, < 1 (ou q<0,015A‘1) correspondant aux
tailles supérieures.

Dans le domaine qR, > 1, dans les deux directions principales de déformation, pour
tous les taux d’élongation A et indépendamment de la fraction de silice et du type d’agent,
les signaux se superposent bien & celui de la matrice. Aux échelles de taille inférieure a
celle du rayon de giration de la chaine, il ne semble pas y avoir de différence notable dans
le mode de déformation, en présence ou en 'absence de charge.

Dans le chapitre 3, nous avons vu que ce sont principalement des phénomeénes de dé-
mixtion de chaines H et chaines D avec organisations en domaines qui sont visibles dans
le domaine qR,< 1. Ici, le signal de ces domaines démixés a en grande partie été supprimé
lorsque nous avons soustrait la contribution en g3 a petits angles afin d’obtenir un plateau
d’intensité, comme expliqué précédemment. Si nous admettons que cette soustraction a été
correctement effectuée, alors la différenciation des signaux observée dans de ce domaine
correspond & des différences dans les tailles de chaines.
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FIGURE 5.16: Evolution de la conformation de la chaine sous traction en représentation I(q)
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Nous avons donc tenté une évaluation des rayons de giration dans les directions prin-
cipales de déformation. Comme I’expression analytique du facteur de forme d’une chaine
déformée est mathématiquement complexe, nous avons choisi une expression valable seule-
ment dans le domaine de Guinier (qRg<1). Cette expression inclut la Random Phase
Approzimation, avec des rayons de giration déformés dépendants de la direction. Nous
n’ajustons donc que la partie de la courbe dans domaine de Guinier. La figure 5.17 montre
un exemple de fit dans ce domaine. On voit clairement qu’aux grands angles, la déforma-
tion est perdue ("perte d’affinité"), la chaine retournant vers sa configuration initiale aux
petites distances (typiquement inférieures a la distance moyenne entre points de réticula-
tion). Malgré le nombre de points expérimentaux réduit dans ce domaine, une estimation
précise a environ 10% preés est possible.

1000 , ,

. R zoene= (55 2) A

e e R gpana= (100 £ 5)A 4

10 F

= L$-01-1% - PARA
1F + LS-01-1% - PERP

0.1 L
0.0 q(A) 0.1

FIGURE 5.17: Evaluation du rayon de giration de la chaine dans les directions PARA et PERP,
dans le domaine qR <1

Les meilleures modélisations ont été obtenues en imposant un facteur de Flory x égal &
0 (pas d’interaction chaines H / chaines D), et le tableau 5.3 résume les valeurs obtenues.

. . A=1 A=13 =15 A=18
Echantillon | Matching Ry 150 | Ry, ‘ R,. | R, ‘ R,. | R, ‘ R, .
Matrice - 68 71 59 75 58 82 56
LS-01-1% OK 69,5 78 61 86 58 100 56
LS-Si1-1% OK 66 71 57 79 57
LS-01-5% OK 67 75 57 81 54 95 52
LS-Si1-5% OK 71 77 61 88 60 95 57

TABLE 5.3: Extraction de taille de chaines dans le domaine qRy<1
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Il existe des modéles permettant de prédire la déformation de la pelote statistique de
polymére sous déformation. Nous détaillons ci-aprés les trois plus courants pour ce qui est
de I'expression du rayon de giration :

1) Modéle affine :
Les chaines gaussiennes subissent a I’échelle locale la méme déformation qu’a I’échelle
macroscopique. Les dimensions de la chaine déformée sont alors données par les

relations R
(R?}/SO)Q = X
( Ry )2 _

Rg,150 -

~

>\

Ce modéle est irréaliste pour un caoutchouc en équilibre avec la déformation. Comme
expliqué précedemment, les chaines retrouvent une conformation isotrope aux petites
échelles.

2) Modéle de jonctions affines [134] :
Les chaines gaussiennes relaxent entre les points d’enchevétrement et les points de
réticulation, tout en maintenant ces points déplacés affinement. Les dimensions de la
chaine déformée sont alors données par les relations

( Ry 2 = A2
Ry 150 2
() =
Ry 150 2

Ce modeéle est beaucoup plus réaliste. Mais la condition de déplacement affine des
jonctions a été reconnue comme généralement trop contraignante.

3) Modéle du réseau fantéome [135] :
Les chaines gaussiennes sont considérées comme indépendantes et peuvent se croiser
elles-mémes. Les enchevétrements et les points de réticulation peuvent fluctuer autour
d’une position moyenne, 'ordre de grandeur de cette fluctuation étant d’une fraction
du rayon de giration. Ce modéle prend également en compte la fonctionnalité f, qui
correspond au nombre de segments partant d’un point d’enchevétrement. Pour une
fonctionnalité typique f=4, les dimensions de la chaine déformée sont données par les

relations
( Ry.// 2 = 2243
Ry 150 14
Ry 150 4
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Nous pouvons confronter les déformations obtenues de nos fits avec ces modéles, sim-
plement pour comparer les ordres de grandeurs. Cette confrontation est visible sur la figure
5.18. 1l est difficile de faire coincider nos données avec 'un de ces modéles. Toutefois, dans
la direction PARA, les chaines semblent suivre un comportement intermédiaire entre le
modéle a jonctions affines et le modéle fantome. Ceci traduit une relaxation importante
des chaines sous déformation, ce qui n’est pas surprenant car nos échantillons ne sont que
faiblement réticulés (a peine au-dessus du point de gel des chaines courtes).

22 T T T
Matrice pure - —— 1) Mocdele affine
2 L 1S_01 1% 7 1 s . '
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FIGURE 5.18: Test des modeéles de chaines déformées

5.4.2.3 Conclusion

Dans nos conditions de préparation, la réticulation a peu d’influence sur le comporte-
ment gaussien de la chaine.

A T'état étiré, les charges n’induisent aucune amplification ou atténuation de déforma-
tion de la chaine. Cette conclusion nous semble importante pour comprendre Iorigine du
renforcement des caoutchoucs.



Chapitre 6

Synthése et discussion

Ce dernier chapitre sera consacré a la synthése des résultats et cherchera a faire le lien
entre les propriétés mécaniques et les caractérisations structurales des systémes.

Nous nous focaliserons sur les deux phénomeénes mis en évidence au chapitre 4 : le
renforcement et la transition liquide-solide viscoélastique. Il existe dans la littérature des
modéles prédictifs de renforcement fondés sur des considérations structurales, que nous
avons présentés au chapitre 1. Nous en avons défini un, inspiré de ces modéles déja existants,
qui permettra de mettre en évidence les caractéristiques du systéme les plus influentes sur
le renforcement.

6.1 Introduction
Au cours des chapitres précédents, nous avons montré les points suivants.

1. Gréace au bon contraste électronique SBR /silice, la dispersion des charges a pu étre
étudiée par Diffusion de Rayons X aux Petits Angles.

Dans les deux types de systémes avec une masse de chaines M, =140kg/mol, les
dispersions présentent une organisation multi-échelle avec 3 types d’objets. Un nous
intéresse particulierement : ’agrégat primaire, a I’échelle intermédiaire, assemblée de
nanoparticules élémentaires en forte cohésion.

Dans les systémes modeles, ils sont le résultat d’un processus d’agrégation de nano-
particules en solution. Ces agrégats primaires sont susceptibles de s’assembler & leur
tour pour former des agrégats secondaires de plus grande taille.

Dans les systémes industriels, ils sont le résultat d’un processus de désaggloméra-
tion d’agglomérats; les agglomérats résiduels peuvent étre considérés comme une
deuxiéme population d’objets indépendante.

Cet agrégat présente une forte dépendance avec le type et la quantité d’agent de
dispersion, en termes de morphologie (rayon et compacité) et de distribution spatiale
(distances de corrélation).
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2. La conformation des chaines a pu étre mesurée par Diffusion de Neutrons aux Petits

Angles dans des conditions trés spécifiques : des systémes modéles avec des masses
de chaines faibles (M,,—40kg/mol), de rayon de giration trés petit par rapport aux
tailles d’agrégats et & leurs distances de corrélation. Aucun changement notable du
rayon de giration et du comportement gaussien n’a été observé dans ces conditions.
La mesure n’est pas réalisable avec la masse M,=140kg/mol, et le résultat obtenu
avec M,,=40kg/mol n’est pas transposable de facon évidente : nous avons en effet
observé un effet important de la masse de chaine sur la dispersion dans les systémes
préparés par voie de solution.

La réponse visco-élastique a faible déformation, étudiée par Analyse Mécanique Dy-

namique, a montré deux évolutions typiques d’un polymeére nanocomposite au-dessus

de sa température de transition vitreuse, a fraction de silice croissante :

— A haute fréquence (régime élastique), une augmentation du module élastique (ou
facteur de renforcement),

— A basse fréquence, une augmentation des temps terminaux, et dans certains cas,
I’approche éventuelle d’une transition liquide-solide visco-élastique,

Deux phénoménes dont nous avons vu qu’ils dépendent de la dispersion via les condi-

tions d’agent et la fraction de silice.

Une différence remarquable entre les deux types de systémes est un déplacement
vers les temps longs (basses fréquences) du maximum du module de perte, observé
spécifiquement dans les systémes modéles, qui pourrait étre associé a un confinement
de la dynamique des chaines.

Enfin, nous avons abordé la réorganisation & grande déformation, caractérisée par Dif-
fusion de Rayonnement a Petits Angles. Concernant la réorganisation du réseau de
charges, un point commun aux deux types de systémes est la réorganisation a I’échelle
des agrégats, essentiellement celle de leurs corrélations spatiales : les distances de cor-
rélation augmentent dans le sens de la déformation, alors qu’en direction transverse,
elles diminuent ou restent les mémes. Des analyses complémentaires, comprenant de
la MET et des simulations des spectres de DXPA, sont nécessaires pour aller au
bout de cette étude, c’est a dire caractériser la déformation et/ou réorientation des
agrégats.

Concernant la déformation des chaines, dans les systémes modéles constitués de pe-
tites chaines, celles-ci se déforment de fagon sensiblement identique, avec ou sans
charges. Aucune amplification de déformation de la chaine n’est observée en présence
de nanoparticules agrégées, avec des dispersions caractérisées par des tailles d’agré-
gats et des distances de corrélation inter-agrégat trés grandes par rapport au rayon
de giration de la chaine.

Dans ce probléme multi-échelle, nous proposons une discussion des mécanismes de ren-

forcement basée sur les échelles de taille. La figure 6.1 résume toutes celles rencontrées
dans les systémes de masse M,,=140kg/mol.
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FIGURE 6.1: Résumé des échelles de longueur en jeu dans nos systémes

Dans cette discussion, nous allons considérer séparément le renforcement a haute fré-
quence (10Hz) et a basse fréquence (0,01Hz). En considérant les échelles de longueurs asso-
ciées a ces deux régimes, nous allons entamer notre discussion avec ’hypothése suivante :
le renforcement a haute fréquence (resp. basse fréquence) serait corrélé a l'organisation
spatiale des charges a petite échelle (resp. grande échelle).

La confrontation de nos données de mécaniques avec un modéle de renforcement adapté
nous permettra d’établir quelle est 1’échelle de taille déterminante dans le niveau de ren-
forcement.
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6.2 Renforcement a haute fréquence : role du réseau de
charges

6.2.1 Choix d’un modéle de renforcement

Nous souhaitons corréler de facon quantitative les caractéristiques de la dispersion ob-
tenues au chapitre 2 et ’évolution des propriétés mécaniques commentées qualitativement
au chapitre 4. Nous avons vu dans le chapitre 4 la nécessité d’introduire un modéle incluant
la notion de percolation.

Nous adoptons un modéle rhéologique, inspiré du modéle de Takayanagi étendu au
concept de percolation (cf. partie 1.3.3), basé sur une description hydrodynamique en-
dessous d’un certain seuil, et une divergence de type percolation au-dela ((6.1)). Dans le
cadre de notre hypothése, nous considérons a cette fréquence la fraction d’agrégats et le
seuil de percolation d’agrégats.

(bAgg — ¢A99;C) b (6.1)

GR =1+ 2a 5¢Agg + ®<¢Agg - ¢Agg;c) X 6 X (
1— ¢Agg;c

ol Pagy = Psio,/r est la fraction d’agrégats,

®agg:c est le seuil de percolation d’agrégats,

© est la fonction Heaviside (=0 pour ¢a5y<¢agq:c; =1 sinon),

B est un préfacteur dont la signification physique est délicate & déterminer & ce stade,
et que nous appelons "module réduit du réseau de charge".

Le profil typique de cette fonction en fonction de ¢g;0, ainsi que 'influence des para-
métres sus-cités est illustré sur la figure 6.2 :

0 GR T T T

¢' Si02:c

] 1 1 ¥ 1 1 1

® 502
0.3

F'IGURE 6.2: Profil typique de la fonction (6.1) en fonction de ¢gi0, et influence de ses parameétres
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Précisons bien qu’il ne s’agit pas d'un modele de percolation au sens strict du terme,
mais d’un modeéle incluant la notion de connectivité au-dela d’un certain seuil de percola-
tion. Cette expression va simplement nous permettre de modéliser I’évolution des facteurs
de renforcement, et de les corréler semi-quantitativement aux caractéristiques de la disper-
sion des agrégats établies au chapitre 2.

6.2.2 Corrélations dispersion-mécanique

Nous faisons 'hypothése que le renforcement & 10Hz peut étre décrit par la dispersion a
I’échelle des agrégats (morphologie et corrélations spatiales). Dans nos modélisations par le
modele (6.1), deux informations sont directement récupérées de nos analyses structurales :

— La compacité k. Elle est indépendante de la fraction de silice dans les systémes
modeéles. Pour les systémes industriels, elle varie faiblement : nous prenons sa valeur
moyenne kgaxs sur les b points de concentrations.

— Le seuil de percolation ¢444... Dans les systémes modéles, nous considérerons que
la présence d’agrégats secondaires est une preuve de la percolation des agrégats
primaires, ce qui est une hypothése forte. Nous le définissons donc inférieur & la
concentration ol se forment les agrégats secondaires. Dans les systémes industriels,
la valeur absolue du degré de connectivité I n’étant pas déterminée avec précision, ce
paramétre est ajusté en cohérence avec les observations faites en MET.

Notre paramétre d’ajustement principal est donc le paramétre (. Les figures 6.3 et
6.4 montrent les meilleures modélisations obtenues avec cette démarche, pour les systémes
modéles et industriels respectivement. Le tableau 6.1 résume les paramétres de modélisation
associés.

Série Compacité d’agrégat Seuil de percolation 5
RDXPA KMeca $5i02;c:structurale | PAggie;Meca — PSiOoic;Meca
LS-01 0,21 0,22 <4, 7% 8% — 3% 3
LS-02 | 0,21 0,22 <16,7% 0% — 15% 2
0,35 0,33 <9,1% 21% — ™% 9
M-0O1 0,16 0,16 <12% 55% — 9% 2,2
M-02 0,16 0,16 <12% 55% — 9% 1,6
0,30 0,30 <12% 20% — 6% 4
0,28 0,28 <12% 20% — 6% 10

TABLE 6.1: Résumé des parameétres de modélisation
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Notre modéle, et notre hypotheése sur le seuil de percolation d’agrégats primaire ¢ 444:c,
permet d’ajuster nos données. Le renforcement a haute fréquence (w>wpep) serait prin-
cipalement régi par les agrégats (systémes industriels) ou agrégats primaires (systémes
modéles).

Regardons maintenant la grandeur (3, que nous avons appelée "module réduit du ré-
seau de charges" et qui décrit le renforcement au-dela du seuil de percolation. La figure 6.5
représente cette grandeur en fonction du degré d’interpénétration I pour tous les systémes,
modéles et industriels. La courbe de régression, en rouge, permet de visualiser un com-
portement trés net : le paramétre S diverge vers de trés grandes valeurs lorsque le degré
d’interpénétration I décroit vers la valeur 1, c’est-a-dire lorsque les agrégats interagissent a
courtes distances, et forment un réseau plus dense. On peut donc imaginer que le réseau de
connections effectives qui se construit au-dela du seuil de percolation, implique des forces
plus grandes lorsque les distances entre agrégats sont plus faibles.

1 1 1 1 1 1 1 | dlnteru"‘ 2Rugg
06 08 1 12 14 16 18 2

FIGURE 6.5: Corrélation entre le module réduit du réseau de charges 8 et le degré d’interpéné-
tration I
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6.2.3 Résumé

Le renforcement a haute fréquence (w>wpgep) est principalement régi par les agrégats
ou agrégats primaires.

1. Quelle que soit la concentration en charges du systéme, la premiére propriété structu-
rale déterminant 'importance du facteur de renforcement est la compacité de 'agré-
gat : une compacité d’agrégat basse favorise des facteurs de renforcement élevés.

2. Le seuil de percolation mécanique semble coincider avec le seuil d’agrégation secon-
daire (agrégation des agrégats). Au-dela de ce seuil de percolation, le renforcement
provient principalement de la formation de ce réseau de charges, en 'occurrence
d’agrégats. Ce réseau constitue un renfort rigide qui conduit a la divergence du fac-
teur de renforcement. Cette divergence du facteur de renforcement est d’autant plus
importante que le degré d’interpénétration des agrégats est faible (densité du réseau
d’agrégats plus élevée), induisant des forces plus élevées.

Du point de vue industriel, 'objectif principal est d’atteindre des facteurs de renforce-
ment élevés. A cette fin, les meilleurs choix en termes de formulation peuvent se résumer
ainsi.

Dans des systémes faiblement chargés (typiquement 8%v. de silice), il est préférable de
choisir comme agent dispersant 'OCTEO en quantité modérée (1 quantité nominale). Le
renforcement est alors favorisé par la faible compacité des agrégats.

Dans des systémes fortement chargés (typiquement au-dela de 20%v. de silice), il est
préférable de choisir comme agent dispersant le TESPT en quantité importante (2 quan-
tités nominales, ou plus). Le renforcement est alors favorisé par la faible maille du réseau
d’agrégats.
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6.3 Renforcement & basse fréquence

Regardons maintenant le renforcement & basse fréquence (w<wgept). Pour rappel, cette
notion a prendre avec précaution car elle illustre essentiellement une augmentation des
temps terminaux plus quune augmentation de module élastique.

Conformément & notre hypothése, nous allons regarder si nous pouvons le corréler a la
dispersion & grande échelle : agrégats secondaires dans les systémes modéles, agglomérats
dans les systémes industriels.

6.3.1 Role du réseau de charges

Nous avons vu que les dispersions a grande échelle sont généralement mal caractérisées,
parce-que nous ne pouvons pas extraire la taille finie des plus grands objets.

Dans les séries modéles, seule la série LS-O2 présente des agrégats secondaires de taille
"mesurable", & 16,7%. Nous pouvons extraire des tailles d’agrégats primaires et secondaires

par des fonctions de Guinier, et un nombre d’agrégation secondaire N 4440 grace a la donnée
I/$si0,

=22 petits angles.
PAgg~SInte'r p g

de SAggQ —

La figure 6.6 & gauche montre le résultat de cette démarche. Nous obtenons pour les
agrégats primaire et secondaire les rayons de giration Ry 4491 — 200A et Ry:agq2 — 6504, et

un nombre d’agrégation secondaire N 4440 = 10, ce qui nous donne pour I'agrégat secondaire

Nagga-R3. L1 . .
— 220 — (0,29, Nous tentons alors une modélisation point par
9;Ag92

point avec notre modéle rhéologique, sans percolation d’agrégats secondaires (¢agg2.c trés
supérieur a la fenétre d’observation, Figure 6.6 en haut a droite), et avec percolation
immédiate d’agrégats secondaires (¢g42..=0, Figure 6.6 en bas & droite).

une compacité k =

Ces tentatives de modélisation sont des échecs (particuliérement flagrants en représen-

tation semi-logarithmique). Ceci peut s’expliquer de deux fagons.

— L’échelle des agrégats secondaires n’est pas I’échelle pertinente pour décrire le ren-
forcement & 0,01Hz ;

— Notre modéle rhéologique semble adapté pour décrire le renforcement d’un matériau
dont le comportement élastique est dominant par rapport au comportement visqueux
(G’»G”), comme le montre le succés des modélisations de la partie 6.2.2, & 10 Hz,
dans le régime élastique a la fois de la matrice et du nanocomposite. Ce n’est plus
forcément le cas pour un matériau dont le comportement visqueux est comparable
au comportement élastique (G’ &= (7)., c’est-a-dire a la fin du régime élastique, et a
I’approche du régime de fluage.

En dehors de toute tentative de modélisation, une derniére observation permet de
conclure sur notre hypotheése.

Comparons les systémes LS-02-4,7% et 1L.S-O1-4,7%. Entre une dispersion d’agrégats
primaires non agrégés (LS-02-4,7%) et une dispersion avec les mémes agrégats primaires
fortement agrégés (LS-O1-4,7%), nous observons des facteurs de renforcement & basse fré-
quence quasi identiques (Gr(0,01Hz) ~13 +£10%; cf. figure 4.11 en haut a droite).
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FIGURE 6.6: Extraction d’une taille et compacité d’agrégat secondaire (a gauche), et tentative de
modélisation de G (0,01Hz) avec ces informations par le modeéle 6.1 (a droite, en représentation
semi logarithmique). En haut a droite, sans percolation d’agrégats secondaire. En bas a droite,
avec percolation immédiate d’agrégats secondaires (¢agg2..=0)

Au final, dans les systémes modeéles, le renforcement & basse fréquence n’est pas direc-
tement corrélable a la dispersion a I’échelle des agrégats secondaires.
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Concernant les systémes industriels, nous avions considéré la contribution des agglo-
mérats a q<0,001A-! comme une contribution additive au signal de diffusion. Revenons un

moment sur cette hypothése : considérons-la comme un deuxiéme niveau d’organisation.
I/$sio,

P—o nous renseigne sur la structure de 'agglomérat.
Agg-PInter

De maniére analogue, Sagq—

Bien que nous n’ayons pas de plateau d’intensité, nous prenons S 444;(1.10*A1) comme
le nombre d’agrégation secondaire N 44 et la pente Dy, 44, comme sa dimension fractale.
Nous pouvons calculer une compacité d’agrégat secondaire x 445 comme précédemment. La
démarche est résumée sur la figure 6.7 et appliquée pour 'exemple sur la série industrielle
M-O1 (Figure 6.8, a gauche).

Puis comme précédemment, nous tentons sur la figure 6.8 une modélisation point par
point du renforcement & basse fréquence, sans percolation d’agglomérats (Figure 6.8, en
haut & droite), et avec percolation immédiate d’agglomérats (¢ agq..=0 : figure 6.8, en bas
a droite).

Pas plus que pour la série modéle LS-O2, le renforcement & basse fréquence n’est des-
criptible par la structure grande échelle.

Remarquons par ailleurs la trés grande variation de k444 obtenue par notre démarche
(Figure 6.8, & gauche), entre des valeurs anormalement élevées (74%) et des valeurs disons
habituelles pour des structures fractales (25%). Plutot qu’'une réalité morphologique du
systéme, ceci est probablement une conséquence de notre probléme initial : la mauvaise
connaissance que nous avons de la structure a grande échelle, en termes de fraction et taille
d’agglomérats.

Sur ces deux exemples, particuliérement celui des systémes modéles, il est clair que les
prédictions de termes de renforcement & basse fréquence (0.01Hz), avec notre modéle de
percolation pour les agrégats secondaires ou agglomérats, ne sont pas applicables. D’autres
contributions entrent en jeu.
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FIGURE 6.7: Estimation d'une compacité d’agglomérat s 444

Systéme Naggr | Diagg b K Aggl
M-0O1-8,4% 307 286 T4%
M-01-12% 305 2,78 64%
M-01-153% | 151 2.46 339
M-01-18,4% 27 2,28 22%
M-01-21% 307 238 24%,
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FIGURE 6.8: Tentative de modélisation du renforcement a basse fréquence de la série M-O1 avec
le réseau d’agglomérat. En haut & droite, sans percolation d’agglomérat; en bas a droite, avec

¢Aggl;c:0
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6.3.2 Autres contributions possibles au renforcement & basse fré-
quence

A ce stade, nous n’avons pas pu relier le comportement mécanique a basse fréquence
a la dispersion des charges caractérisée par DXPA. La suite de notre discussion sera es-
sentiellement qualitative et cherchera a définir les mécanismes les plus probables dans ce
régime.

A basse fréquence, I'essentiel du comportement est soit un décalage du point de croi-
sement (G’; G”), soit une amorce de plateau aux fréquences les plus faibles ("transition
liquide solide"). Dans le cas des systémes modéles, on observe de surcroit un décalage du
maximum de G” vers les basses fréquences.

Ces changements se traduisent par une trés forte augmentation du facteur de renfor-
cement Gr(0.01Hz), qui n’est donc pas le meilleur paramétre a utiliser ici, comme nous
venons de le voir dans la partie 6.3.1.

Dans la littérature, différents mécanismes ont été invoqués pour expliquer les change-
ments dans la réponse rhéologique & basse fréquence :

1. La formation d’un réseau connecté de charges (percolation de charges),

2. La formation d’un réseau charges-polymeére-charges, mettant en jeu les interphases
de polymére immobilisé (ponts vitreux),

3. Une augmentation de la densité d’enchevétrements induite par les charges,
4. Un ralentissement de la dynamique des chaines adsorbées a la surface des charges,

5. A des temps de relaxation trés longs, la diffusion des particules qui peut étre observée
sous la forme d’une relaxation secondaire.



208 CHAPITRE 6. SYNTHESE ET DISCUSSION

6.3.2.1 Niveau de renforcement et transition liquide-solide

6.3.2.1.1 Réseau connecté de charges

Cette hypothése a été en partie discutée plus haut.

En comparant les facteurs de renforcement a 0,01Hz et les dispersions entre les systémes
LS-01-4,7% et 1.S-02-4,7%, nous avons pu conclure que ni la connectivité des agrégats
primaires, ni celles des agrégats secondaires, ne permet d’expliquer le renforcement & basse
fréquence.

Concernant les augmentations des temps terminaux caractérisés par le croisement des
courbes (G’;G”) (chapitre 4), nous pouvons raisonner sur les séries LS-O1 et LS-O2.

Le seuil de transition liquide-solide apparent est quasi identique entre ces deux séries
(entre 9,1% et 16,7%), alors que la percolation des agrégats primaires a lieu a plus haute
fraction de silice dans la série 1LS-O2 (16,7%) que dans la série LS-O1 (4,7%, soit avant le
seuil de transition liquide solide).

De méme, dans les systémes industriels, cette transition apparente a systématiquement
lieu vers 15%, alors que la connectivité structurale a grande échelle est systématiquement
observable en MET & des fractions plus basses (< 12%).

Sur la base de ces considérations qualitatives, il semble que la formation d’un réseau
connecté de charges a grande échelle n’est pas le seul phénoméne déterminant le compor-
tement a basse fréquence d’un nanocomposite.

Nous pouvons affiner ces analyses par un traitement quantitatif des données de module
élastique G’, inspiré de l'approche de Song et Zheng décrite dans le chapitre 4. Nous
modélisons les données G’ par la fonction suivante :

/ _ / /
Nanocomposite — A'Gl\/latm'ce + GAdd (62)

ou A est une constante multiplicative (proche du facteur de renforcement Gp a haute
fréquence) et G’ 449 une constante élastique additive; ces deux constantes ne dépendent
que de la fraction de silice. Certaines de ces modélisations sont représentées sur la figure
6.9, pour une série modéle (Série 1.S-O1, & gauche) et une série industrielle (Série M-O1, a
droite). L’ajout, a la contribution multiplicative A de la contribution additive G’ 444 rend
bien compte des formes des courbes G’.
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FIGURE 6.9: Modélisation de données G’ par la fonction (6.2) (courbes noires). En insert, les
valeurs A et G’ 444 utilisées pour modéliser.

L’influence de la contribution élastique additive G’ 444 est importante principalement &
basse fréquence. La figure 6.10 représente cette grandeur G’ 444 en fonction de la fraction
de silice ¢g;0, pour les deux séries de la figure la figure 6.9. Il semble que cette contribution
additive peut étre décrite par une méme courbe maitresse (Figure 6.10, en pointillés), et
ce indépendamment du type de systéme.



210 CHAPITRE 6. SYNTHESE ET DISCUSSION

G'aaa(Pa)
1D?:""|""|""|"| i
® Systémes industriels ]
L]
O Systémes modéles ’,’
10° + — - Courbe maitresse 7 1
E - ]
20
-~
L ’I
107 b O, - |
L
-
o7 e
ta
10°L.~7 J

0 005 01 015 02 025
{'t)SiOE

FIGURE 6.10: Contributions élastiques additives G’ 44¢4 en fonction de la fraction de silice pour
les séries de la figure 6.9

L’origine de cette contribution additive reste a déterminer précisément. Mais celle-ci
semble indépendante du type de systéme, et en particulier des dispersions de charges dont
nous avons montré les différences au chapitre 2. La matrice étant identique entre les deux
types de systémes, ceci est un argument de plus pour affirmer que le régime d’écoulement
est régi principalement par la dynamique des chaines, plutdét que par la dispersion des
charges.
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6.3.2.1.2 Contribution de couches ou ponts vitreux

Nous considérons a partir de ce paragraphe une implication des chaines dans les méca-
nismes de renforcement & basse fréquence.

Nous avons mentionné dans le chapitre 1 'existence d’une couche de polymeére vitreux
aux interfaces charge-matrice. Ces zones vitreuses, lorsqu’elles ont une épaisseur assez
importante, peuvent percoler et constituer des "ponts vitreux" formant ainsi un réseau
rigide, comme illustré par la figure 6.11.

000
°e%

FIGURE 6.11: Représentations schématique de coquilles vitreuses (en rouge) qui peuvent percoler
pour former des ponts vitreux (a droite).

Pour certains auteurs [131], invariance de la conformation des chaines en présence
des charges mesurée par DNPA est un argument suffisant pour affirmer qu’il n’y a pas,
sinon une treés faible fraction volumique de polymére impliqué dans ces coquilles ou ponts
vitreux.

A supposer que cet argument soit valide, que les chaines dans cet état vitreux aux
interfaces subissent des changements dans leur conformation, il n’est de toute facon pas
utilisable dans notre cas puisque nos mesures de conformation ont été réalisées dans des
systémes trés différents de ceux discutés ici (masses de chaine et dispersions différentes).

Pour évaluer cette contribution de polymére vitreux, des caractérisations par RMN ou
par DSC sont nécessaires.

La vraie raison pour laquelle cette hypothése nous parait peu crédible est la suivante :
dans la partie précédente (6.2.2), nous avons pu corréler le renforcement & haute fréquence
a la seule dispersion des agrégats, sans considération particuliére d’une couche vitreuse. Son
role semble donc négligeable & haute fréquence ; cela devrait étre encore plus vrai a basse
fréquence, puisque son épaisseur décroit avec la température, conformément a la relation
de Berriot et coll. (relation (1.1)) et au principe d’équivalence temps-température.

Il est donc contradictoire de I'invoquer pour expliquer seulement le renforcement a basse
fréquence.
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6.3.2.1.3 Augmentation de la densité d’enchevétrements induite par les charges

Dans le modeéle développé par Sarvestani [136,137], les chaines individuelles peuvent
s’adsorber de facon réversible a la surface de plusieurs charges. Elles présentent alors des
"segments pontants" entre deux charges et des segments libres, comme illustré sur la figure
6.12.

Ce modéle considére donc les charges comme des points d’enchevétrements additifs et
prédit une forte dépendance de la réponse visco-élastique avec la durée de vie des jonctions
charge-chaine, en particulier & basse fréquence o la transition liquide-solide est associée a
la relaxation des "segments pontants’.

Points d’adsorption
d’une chaine sur une charge

\ . Ta Diametre de tube
D

Segment pontant

FIGURE 6.12: Représentation schématique d’une chaine libre et d'une chaine adsorbée dans un
fondu enchevétré [137]. L’effet des enchevétrements est représenté par la présence du tube de
reptation de diamétre a, supposé inchangé en présence des charges. Les points B et C représentent
deux points d’adsorption de la chaine.

Ce modéle suppose que les distances entre charges sont petites par rapport a la taille
de la chaine. Considérons la taille de chaine dans nos systémes : son rayon de giration R,
vaut 13nm pour la masse 140kg/mol.

Cette taille est comparable a la distance centre & centre entre deux nanoparticules au
contact dans un agrégat, soit environ 15nm dans les systémes modéles et 12nm dans les
systémes industriels. En revanche, elle est largement inférieure aux distances de corrélation
inter-agrégats : celles-ci varient de 50 et 80nm dans les systémes modéles, soit 4 a 6 fois
le rayon de giration, et jusqu’a 200nm dans les systémes industriels, soit jusqu’a 15 fois le
rayon de giration.

Supposer ’adsorption d'une chaine entre deux agrégats supposerait donc un change-
ment important du rayon de giration des chaines, en présence de charges corrélées a des
distances trés grandes par rapport au rayon de giration. Ce qui contredirait totalement
notre résultat du chapitre 3 sur les chaines de masse 40kg/mol.

L’adsorption d'une chaine qui ne verrait pas sa conformation modifiée en présence
des charges n’est donc concevable qu’a la surface d’une méme particule, ou au mieux a
la surface d’un agrégat entre deux nanoparticules au contact. Dans cette situation, la
quantité de points d’adsorption et de "segments pontants" est beaucoup plus faible que
dans le modéle de Sarvestani.

Cette modéle ot les agrégats joueraient le role de points d’enchevétrements additifs pour
les chaines, par adsorption charge-chaine, n’est clairement pas crédible pour nos systémes.
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6.3.2.1.4 Ralentissement de la dynamique par adsorption des chaines aux in-
terfaces charge-chaine

Avec les considérations sur les tailles et distances du paragraphe précédent, un ralen-
tissement de la dynamique des chaines ne peut se discuter qu’en considérant ’adsorption
d’une chaine entiére a la surface d’une charge.

Nous avons effectué sur les systémes industriels de mesures de gomme liée par extraction
dans un bon solvant (Figure 6.13). Le protocole de cette méthode est décrit en annexe D.
Avec ces mesures, nous pensions pouvoir mesurer des quantités de chaines adsorbées aux
interfaces, et corréler ces quantités a I’évolution du module a basse fréquence.

1 %Gomme liée =V Gommeliée IVGI]I'I'IITIETCIE|
T T T T
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FIGURE 6.13: Quantité de gomme liée dans les systémes industriels évaluée par extraction dans
un bon solvant

Des mesures non nulles ne sont obtenues que pour les systémes avec TESPT. Remar-
quons d’abord que les épaisseurs moyennes correspondantes, 10nm apreés calcul (cf. annexe
D), ne sont clairement pas comparables a I’épaisseur typique d’une couche vitreuse (~=1nm).

Ensuite, le fait que des quantités non nulles ne sont mesurées qu’avec le TESPT, est
cohérent avec la possibilité qu’a le TESPT d’introduire du couplage charge-matrice. Il est
toutefois surprenant de trouver moins de gomme liée dans la série M-T2 que dans la série
M-T1, alors que la quantité d’agent de couplage y est plus importante.

Comparons simplement les séries M-O1 et M-T1. La série M-T1 est plus riche en gomme
liée, mais présente un facteur de renforcement & 0,01Hz plus faible que la série M-O1 (cf.
chapitre 4).

Cette observation montre que le comportement rhéologique a basse fréquence n’est pas
simplement corrélable a la quantité de polymére adsorbé dans le systéme.
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6.3.2.1.5 Relaxation secondaire du réseau de charges

Un autre phénomeéne pourrait intervenir a basse fréquence : la relaxation secondaire du
réseau de charges. Dans notre fenétre expérimentale, ces temps caractéristiques trés longs
ne sont pas observables. Mais le début de la relaxation secondaire, sous la forme d’une
contribution au comportement élastique, pourrait étre présent. Ceci pourrait expliquer les
contributions additives, avec temps terminaux mesurables, observées dans les systémes a
faible fraction de silice (partie 6.3.2.1.1).

Dans notre cas, les agrégats les plus petits sont également ceux en plus forte interaction
avec la matrice (cas des systémes avec TESPT). Une diminution de taille va dans le sens
d’une diminution des temps de diffusion, mais cet effet est impossible a découpler de celui
des interactions charge-matrice. Nous ne pouvons pas discuter davantage sur ce phénomeéne.
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6.3.2.2 Comportement du module de perte : un confinement de la dynamique
des chaines ?

Nous avons vu au chapitre 4 la différence remarquable du comportement du maximum
du module de perte G” entre les deux types de systémes. Dans les systémes modéles, celui-ci
se déplace vers les basses fréquences quand la fraction de silice augmente. Dans les systémes
industriels, sa position est invariante, dans les limites de ’analyse de Song et Zheng.

Dans nos systémes modeéles préparés par voie de solution, ce déplacement pourrait
provenir d’un effet parasite de traces de solvant, qui n’aurait alors aucun intérét.

Sans mentionner ce potentiel effet parasite, certains auteurs [138] ont associé ce dépla-
cement & un effet de confinement de la dynamique.

D’un point de vue rhéologique, cette dynamique des chaines en présence des charges est,
descriptible par le modéle de reptation de de Gennes, en termes de reptation en présence
d’obstacles fixes [139]. Dans ce cadre, la longueur apparente du tube da,, est réduite en
présence des charges, selon la relation (6.3) :

S (6.3)
dipp d%’ube d2Geo '

oll drype est la longueur de tube du polymére non chargé, dge, est une longueur de confi-
nement induite par les charges.

A ce stade, des mesures complémentaires de dynamique de chaines sur nos systémes
sont nécessaires. Mais nous pouvons constater une différence importante sur le seuil au-dela
duquel ce confinement est observé. Chez Nusser et coll., ce confinement n’est observé que
pour des fractions supérieures & 20% (Figure 6.14, en rouge |138]).
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FIGURE 6.14: Evolution de la longueur de tube mesuré en rhéologie et par Echo de Spin Neutro-
nique (NSE) [140]
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Le traitement de Song et Zheng sur les modules de perte G” dans le chapitre 4 a permis
de mettre en évidence des comportements comparables a ceux observés par Nusser. Dans
nos systémes modeéles, ce décalage de G” est observé a partir de concentrations beaucoup
plus faibles (4,7%). Dans nos systémes industriels, au contraire, aucun déplacement notable
n’est observé jusqu’a 21%. Du moins, il est beaucoup plus faible que dans les systémes
modéles.

Nous pouvons rechercher un lien entre nos dispersions et le seuil de cet effet de confi-
nement. Raisonnons sur les agrégats. Dans les systémes modéles, nous avons des agrégats
primaires de rayon Rz égal 15 ou 25nm, corrélés a des distances comparables a leur
diamétre (facteur I ~ 1). Dans les systémes industriels, ces agrégats sont de rayon R4,
variant de 30 & 60nm, et également corrélés & des distances comparables & leur diamétre.
Par ailleurs, le rayon de giration de la chine a été évalué & 13nm pour la masse 140kg/mol.

Une caractéristique importante dans cet effet de confinement de dynamique pourrait

donc étre le rapport de taille entre I'agrégat et la chaine, #, égal a 1 & 2 pour les
g;Chaine

systémes modeéles, 2 a 4 pour les systémes industriels. Le confinement de la dynamique des
chaines serait d’autant plus favorisé que le rapport de taille entre 'agrégat et la chaine se
rapproche de 1.

Dans notre cas, comme les agrégats sont généralement au contact (I ~ 1, soit dyyser
~ 2R.a4g), cet effet pourrait aussi bien s’expliquer avec les distances inter-agrégats, via le
rapport %

Une étude avec des dispersions plus variées permettrait de préciser 'importance relative
de ces deux grandeurs caractéristiques.
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6.4 Résumé

Nous avons considéré des systémes nanocomposites avec les caractéristiques structurales

suivantes :

— Des dispersions avec une organisation multi-échelle présentant 3 types d’objets -
nanoparticule, agrégat, et agglomérat ou agrégat secondaire -, les agrégats étant
corrélés a des distances centre a centre comparables a leur diamétre.

— Des chaines dont le rayon de giration gaussien est comparable au rayon de la na-
noparticule élémentaire, mais trés petit par rapport aux tailles d’agrégats et leurs
distances de corrélation.

Dans ce type de systémes, le renforcement met en jeu des mécanismes différents selon

la fréquence.

1) Dans le domaine de fréquence w>wpgep,
le renforcement peut-étre décrit en considérant la dispersion a 1’échelle des agré-
gats/agrégats primaires. L’amplitude du renforcement est déterminée par la compa-
cité de I'agrégat : une faible compacité favorise les facteurs de renforcement élevés.
La percolation mécanique semble coincider avec ’agrégation des agrégats, et au-dela
du seuil de percolation, la divergence du module est d’autant plus prononcée que
les agrégats sont en forte interaction (corrélés a faibles distances). En termes de for-
mulation, les facteurs de renforcement les plus élevés peuvent ainsi étre obtenus en
choisissant comme agent de dispersion :
- FOCTEO en quantité modérée aux faibles concentrations en charges;
— le TESPT en quantité importante aux concentrations élevées.

2) Dans le domaine de fréquence w<wpgep,

le facteur de renforcement G exprimé comme un terme multiplicatif ne suffit pas a
rendre compte des effets et ne permet I'utilisation d’un modéle simple de percolation
pour un caoutchouc renforcé. Les caractéristiques plus directes sont le décalage des
temps terminaux, et éventuellement une transition liquide —solide dont il faut préciser
les critéres avec soin. Celle-ci est assez claire en considérant une contribution additive
complémentaire de la contribution multiplicative, et ne contredit pas les résultats de
MET et DXPA aux grandes fractions volumiques. Aux faibles fractions de silice, deux
dispersions (spectres DXPA) trés différentes peuvent mener a la méme rhéologie.

En plus d’une contribution de la dispersion, il entre probablement en jeu des mé-
canismes qui impliquent les chaines. Concernant leur conformation, notre étude ne
permet pas conclure sur leur éventuelle modification en présence des charges et leur
contribution. Des considérations semi-quantitatives sur les tailles et distances nous
permettent de définir un possible mécanisme a basse fréquence : un confinement de la
dynamique des chaines aux interfaces charge-matrice, induit par une augmentation
de la densité locale d’enchevétrements.

Cet éventuel confinement de dynamique serait d’autant plus prononcé que le rapport
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de taille entre I'agrégat et la chaine, et/ou le rapport entre la taille de I'agrégat et la
distance moyenne de corrélation, se rapprochent de 1.

Rappelons enfin un dernier point important. Dans nos modélisations de spectres DXPA,
nous avons renoncé a modéliser précisément les interactions entre nanoparticules au sein de
'agrégat (les interactions intra-agrégat). Au premier ordre, négliger ces interactions intra-
agrégat n’est pas pénalisant. En effet, nous avons pu relier, au moins & haute fréquence, le
niveau de renforcement a des informations quantitatives sur la dispersion obtenues dans le
cadre de cette approximation.

Pourtant, ces interactions intra-agrégat sont bien présentes, et il reste tout a fait envi-
sageable qu’elles jouent également un réle dans le renforcement. Elles dépendent probable-
ment de la morphologie de I’agrégat (nombre de nanoparticules constitutives et dimension
fractale), et peut-étre méme de 1’état de surface des nanoparticules (greffée par 'OCTEO
ou le TESPT). A ce titre, une comparaison avec des systémes ou la silice n’aurait subi
aucun traitement de surface pourrait étre instructive.



Chapitre 7

Main Results

Introduction

A composite material consists in a heterogeneous mixture of different raw constituents
to confer it advantageous properties which the constituents do not have individually. In
particular, a nanocomposite polymer consists in a polymeric majority phase in which are
incorporated nano-sized fillers. The nanometric size of these fillers induces drastic changes
in properties which refer to the so-called "nano-effect". In tire industry, the incorporation
of nano-sized silica in rubber leads to elastomeric materials with enhanced mechanical pro-
perties : higher rigidity and lower rolling resistance are the advantages of the so-synthesized
“oreen tire”.

The aim of this work in collaboration with Michelin was double. In a fundamental
approach, we aimed at getting a better insight into the "nano-effect", that means the
nanoscopic mechanisms inducing this macroscopic reinforcement. Two main contributions
are commonly accepted to explain it : a first from the filler network highly depending
on their dispersion, a second from the chains whose conformation and/or dynamics are
potentially modified by the filler network. Concerning the first one, a vast literature exists
which correlates changes in mechanical behavior with changes in dispersion, but without
any fine characterization at the nanometric scale of the filler. On the contrary, the second
one has been very scarcely addressed, and no general tendency can be drawn about it. We
propose to study separately these two contributions by means of Small Angle Scattering.
This technique gives volume-averaged 3D information in the reciprocal space on silica
dispersion and chain conformation, on a scale-domain ranging from the nanometer to the
micron.

In the industrial approach, the aim was to correlate mechanical properties tuned by
processing conditions with a silica dispersion requiring a finer characterization than by
classical methods (especially TEM).

We work on two types of systems. The elastomeric matrix is a linear statistical co-
polymer of Styrene and Butadiene (Styrene Butadiene Rubber, or SBR). Model systems
are prepared by solvent casting with colloidal model silica (Ludox type), allowing a se-
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parated study of the two foregoing contributions. They represent a first approach of the
more complex industrial systems, prepared by internal mixing with precipitated silica (Zeo-
Sil1165MP). In both systems, dispersions are tuned by the polymer-silica interfacial inter-
actions, thanks to two different silanizing agents able to graft on the silica surface : OCTEO
and TESPT. First step of the work was to synthesize various but reproducible dispersions,
and to characterize them finely in terms of fillers morphology and spatial distribution.
Second step was to accede to the chain scattering in presence of fillers, and to measure the
potential changes in its conformation. Finally, we characterized the changes in the viscoe-
lastic behavior and linked some of these changes with the previous structural information.
A qualitative study of local reorganizations under uniaxial traction was also initiated.

The aim of this short chapter is to summarize the main results and conclusions drawn
in this thesis. It will be organized as follows :

1. Silica dispersion in the different systems characterized by means of Small Angle X-
Ray Scattering (SAXS) and Transmission Electron Microscopy (TEM);

2. Chain conformation in the presence of silica characterized by means of Small Angle
Neutron Scattering (SANS);

3. Linear viscoelastic behavior of the nanocomposites studied by Dynamic Mechanical
Analysis (DMA) and correlations with the structural previous characterization ;

4. Some qualitative results about the reorganizations at local scale under uniaxial trac-
tion.
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7.1 Silica dispersion

Thanks to the great electronic contrast existing between silica and SBR, the silica
dispersion has been characterized by Small Angles X-Ray Scattering from nanometric to
micrometric scale, and Transmission Electron Microscopy at supra-micrometric scale. With
a fixed chain size M,, of 140kg/mol, we studied its evolution with the silica volume fraction
(ranging from typically 5 to 20%v.), and the agent condition defined by its type (OCTEO
or TESPT) and quantity (1 or 2 TEOS group/nm?).

7.1.1 Model systems

Model systems are prepared by solvent casting. The elementary filler is a Ludox-type
colloidal nanosphere which is well defined by Small Angle Scattering (Ro=7,5nm ; 0=0,16).
The evolution of silica dispersion can be summarized as follow.

1. By first qualitative interpretation of the SAXS spectra, one observes the nanoparticle
aggregation. More precisely, one observes three levels of organization corresponding
to two levels of aggregation.

— Primary nanoparticles gather to form primary aggregates of finite size. The mor-
phology of this aggregate depends only on the type of agent; it is invariant with
the silica volume fraction, and the quantity of agent.

— Primary aggregates gather in turn to form secondary aggregates. As these se-
condary aggregates are generally bigger than the maximal observable size in our
experimental wave-vector range, their morphology can’t be precisely characterized.
But this second level is highly depending on the quantity of agent. An increase in
OCTEO quantity shifts to higher silica fractions the primary aggregates aggrega-
tion threshold, while an increase in TESPT quantity seems to increase the density
of the secondary aggregates.

2. A quantitative approach consisting in simulating our SAXS spectra by an appropriate
analytical function allows a more precise insight in the differences in the primary
aggregate morphology determined by the type of agent. This primary aggregate is
smaller and denser with TESPT (Radius Ra,e=15,4nm; Compacity k=35%) than
with OCTEO (Radius R 4441=24,5nm ; Compacity k=21%). They are systematically
correlated at distances dy,., bigger than their diameter 2R 444:.

This aggregation mode can be interpreted as the result of a competition between two
factors :

— The balance between filler-filler and filler-matrix interactions tuned by the type and
quantity of agents;
— The casting kinetics kept constant.
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In particular, the morphologies of primary aggregates are consistent with a Diffusion Li-
mited Aggregation mechanism.

As TEM is a large-scale characterization method, and as a reduced number of pictures
can’t be representative of the volumes probed by SAXS, it doesn’t allow to confirm quan-
titatively the differences at the scale of the aggregate. Nevertheless, TEM pictures are in
qualitative agreement with the information obtained by the SAXS spectra simulations.
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FIGURE 7.1: Three levels of organization in model systems : differences in primary aggregate
morphologies induced by the type of agent
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7.1.2 Industrial systems

Industrial systems are prepared by internal mixing. The filler is industrial precipitated
silica. Due to its manufacture mode, it shows a complex morphology, characterized by
three kind of objects and an organization ranging from the nanometer to more than one
micrometer :

— The primary nanoparticle : ~5nm

— The aggregate, gathering of strongly bent primary nanoparticles : from 10nm to

100nm

— The agglomerate, gathering of weakly bent aggregates : from 100nm to more than
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FIGURE 7.2: Three levels of organization in raw precipitated silica

Internal mixing consists in submitting the elastomer and the precipitated silica to high
mechanical shear in the mixer - in controlled temperature, time and torque conditions -
leading to the desagglomeration of this silica and its incorporation in the matrix.

At the end of the mixing procedure, those three levels of organization are differently
affected with the silica fraction and the dispersing agent conditions.

1. The primary particle is insensible to mixing. It is constituted of strong covalent bonds,
and the mechanical shear remains moderate enough not to alter it.

2. Some agglomerates remain, but their quantity has been significantly reduced. SAXS
confirms thus the "highly dispersible" character of the ZeoSil1165MP. This reduction
of agglomerates (desagglomeration efficiency) is all the more important as the silica
fraction increases, which can be attributed to the increase in viscosity in the mixing
chamber. However, no significant difference in this desagglomeration efficiency with
type and quantity of agent was noticed.

3. At the scale of the aggregates, SAXS spectra show important changes, especially with
the silica fraction and the type of agent, to a lesser extent with the quantity of agent.
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This dispersion scale is the most difficult to characterize ; by a simple examination
of the SAXS spectra, it impossible to distinguish the evolution of inter-aggregate
correlation distances (decreasing with the silica fraction) with the potential evolution
of aggregate morphology (aggregate size potentially depending on silica fraction and
agent condition).
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FIGURE 7.3: Structural changes in precipitated silica at the end of mixing process

This ambiguity can’t be resolved thanks to TEM since the connectivity of aggregates
is reached at low silica fractions (<12%), preventing a clear observation of their
morphological evolution.
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Once again, a quantitative approach by simulating the SAXS spectra with an appro-
priate analytical function allows a better insight at the scale of aggregates.

This method must be very cautiously applied : a systematical process, with optimi-
zation of fit, is necessary to extract reliable quantitative information. It leads us to
the following conclusions on the aggregate scale :

— Contrary to model systems, the aggregate size changes with silica fraction. The
decreasing size of the aggregate with increasing silica fraction can be correlated
with the increase in mechanical shear.

— However, its compacity remains little variable with silica fraction. As for the mo-
del systems, this compacity depends primarily on the type of agent. Aggregates
are smaller and more compact with TESPT (mean compacity of 30%) than with
OCTEO (mean compacity of 16%).

— The quantity of agent influences only the inter-aggregate correlation distances.
They are smaller with TESPT than with OCTEO. An increase in TESPT quantity
leads to a decrease in the inter-agregate distances; on the contrary, an increase in
OCTEOQO quantity leads to a increase in these distances.

P

effect B == ]} H I}*i } 02

N
.. Agg — R 1/Df; = 1-3/Df;
o 70 Rrgg= Ro {NAB?') ! Agg. 05 K= (I\.I'qﬁg) f. s .
- ]-] | . M-01 > M-01
l}i }*i 60 | e M-TL 04f o M-Ti

* M-02

il

iy 3t + M-02
) 50l " M-T2 03l }

AR EES 0
: Hyygy

TR

2%05 0.1 0.15 0.2 0.25 %UE 01 0.15 0.2 0.28
) ' Phi ' ' Phi
CPhi
260 dlnter{r?m) . 25 1= dlntelr)((ZRAggI} i
~- M-01 =  M-01
200 | } = M-T1 = M-T1
\} ~- M-02 21 ] + M-02
N - M-T2 = M-T2
150 [ N
S } T- *] i}} . 15[ { { % ] ]
effect of . fh i
50 ~-"@'§1_—1—‘§_;_ * 3: 1 % ,}. i
' E T P i
8oz 01 015 02 025 % : ' '
} 1 bhi . . 0.05 0.1 pp 0-15 02 025

FIGURE 7.4: Structural characterization at the scale of the aggregates by SAXS spectra simu-
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7.2 Chain conformation

The chain conformation is theoretically attainable by Small Angle Neutron Scattering,
used in a particular condition : the Zero Average Contrast condition. This method consists
in using silica-filled systems, with a homogeneous mixture of hydrogentated chains with
their deuterated homologs as a matrix. When hydrogenated and deuterated chains are
homogeneously mixed in the adequate proportions, the average neutronic scattering length
density of the mixture equals the one of silica. In this condition, silica is matched and the
scattering of this system is directly proportional to the form factor of a single chain. Its
conformation, in particular its radius of gyration, is assessable in the framework of the
Random Phase Approximation.

However, a limitation of this method comes from the nature of the polymer, and its
limited capacity to form homogeneous mixture of hydrogenated and deuterated chains. A
chain demixtion occurs above a certain mass of chain. In our case, this demixtion occurs
for the mass of chains M,,=140kg/mol, not for the mass M, =40kg/mol. That’s why we
lead this complete study with this low mass of chain.

With this mass of chains, the dispersions characterized by SAXS and TEM show an
important aggregation of the primary nanoparticles, with also great differences with their
homologs of 140kg/mol. The aggregation mode shows a single level, the aggregate size and
their correlation distances are larger than the maximal observable size (>300nm). This
aggregation is not sensitive to the presence of agents, whatever its type and quantity. Such
differences could be explained by the lower viscosity of the solution during the casting
phase.

In the absence of fillers, the scattering of the chain measured in the matrix meeting the
ZAC condition shows its Gaussian conformation. Its radius of gyration can be estimated in
the framework of the Random Phase Approximation at 70A. With the foregoing characte-
rized dispersions, we unambiguously find that the Gaussian conformation and the radius
of gyration of the chain remain unchanged at rest.

However, the scatterings of silica-filled systems show some differences with the scat-
tering of the chain in absence of filler commonly observed in such experiments. These
differences correspond to a mismatch with the ZAC condition. This mismatch has two
main features on the resulting SANS spectra, of which we explain the origins :

1. In the g-range corresponding to larger size than the radius of gyration of the chain
(q.Ry<1), we observe an additive scattering. This is probably due to a partial demix-
tion of the hydrogenated and deuterated chains, induced by fillers, and leading to the
formation of localized hydrogenated and deuterated domains. Modeling of the SANS
spectra by an appropriate function shows that a very small amount of these domains
(~0,1%v. of ~400A-large domains) is enough to induce such additive scatterings.

2. A correlation peak whose position qpeg is invariant with silica fraction and amplitude
increases with silica fraction. It is particularly observable for silica fractions above
10%. Considering the corresponding distances in the direct space and the evolution
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of its amplitude, we can’t unambiguously determine if it corresponds to a filler-filler
or a filler-chain correlation peak.
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7.3 Linear viscoelastic behavior of the nanocomposites
and correlation with dispersion

We studied the linear visco-elastic response of the nanocomposites by Dynamic Mecha-
nical Analysis. As the nanocomposites don’t follow the same time-temperature superpo-
sition law (WLF law) as the matrix, we chose to study this response at a fixed reference
temperature by a frequency sweep surrounding the terminal relaxation frequency. This
way, we can observe both the rubbery plateau and the flow behavior at least for the matrix
and the low silica fractions.

The addition of rigid silica fillers in the rubbery matrix induces two well-known changes
in the visco-elastic response :

1. On the whole frequency range, an important increase in both the storage modulus
G’ and loss modulus G” is observable.

We are particularly interested in the storage modulus evolution. To study it, we

define the reinforcement factor Gg(w) as Gg(w) :M It is all the higher as
Matriz

silica fraction increases.

We propose to study its evolution in two separate frequency ranges :

— For frequencies higher than the matrix terminal reptation frequency (w>wpgept)
where Gy is independent on the frequency ,

— For frequencies lower than the matrix’ terminal reptation frequency (w<wpgept)
where Gp diverges to high values at decreasing frequency.

2. The terminal time increases. Above a certain silica fraction, it can’t be measured
anymore because of the narrowness of our frequency window. This is associated to
a liquid-solid like transition. In our narrow frequency range, we define a criterion to
characterize a transition threshold, by extrapolation at zero frequency of an infinite
terminal time.

The two kinds of systems show moreover some specific behaviors observable on the loss
modulus G” curves :
— The loss modulus main maximum : it is completely invariant in industrial systems,
while it is shifted to lower frequencies (higher times) with increasing silica fractions
in model systems.

— A secondary maximum of the loss modulus, specifically in industrial systems with
TESPT and the highest silica fractions.
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FIGURE 7.7: Features specifically observed : a shift of the loss modulus maximum in model
systems (on the left), a second maximum in industrial systems with TESPT (on the right)

We aim at correlating these features with our structural information. We first focus on
the contribution of filler dispersions. Our starting naive hypothesis is the following : the
behavior at high frequency (w>wpgep) is mainly determined by the “small silica objects”
than means the aggregates or primary aggregates, the one at low frequency (wW<wgept) is
mainly determined by the “big objects” than means the secondary aggregates.

We define a model of reinforcement based on a hydrodynamic description below a
certain silica threshold and on a percolation type divergence above. Thanks to it, we
succeed in defining the dispersion characteristics determining the reinforcement level at
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high frequency.

At high frequency, the reinforcement factor seems determined by the aggregates or
primary aggregates morphologies and spatial correlations. The major morphological cha-
racteristic determining the reinforcement factor is the aggregate compacity x : a lower
compacity leads to higher reinforcement factors. This explains the higher reinforcement
with OCTEO-tuned dispersions than with TESPT-tuned dispersions in both kinds of sys-
tems. Concerning the percolation type divergence, we model it by an aggregate percolation
threshold ¢ 4. and a so-called reduced modulus of the rigid network 3. The percolation
threshold ¢ 444, seems to coincide with the secondary aggregation threshold in model sys-
tems, with the aggregate connectivity in industrial systems. The reduced modulus 5 seems
all the higher as the aggregates are correlated at smaller distances.

At low frequency, things are less clear. Our reinforcement model shows unambiguously
that the reinforcement factor can’t be correlated simply by the dispersion at the scale of
secondary aggregates or agglomerates. The reinforcement expressed as a solely multipli-
cative factor does not account for the effects, in particular it does not allow us to use
the same simple percolation model as for high frequency. It is more significant to follow
the shift of the terminal times, when observable in our frequency range, and an additive
contribution can be introduced suggesting a liquid to solid transition. Even under these
conditions the correlation with the signal form aggregates as seen from SAXS is difficult
to establish. Some systems with different scattering give the same reinforcement.

That’s why, for the small silica fractions in particular, we suspect there is a contribution
of the chains in this frequency range. As our chain conformation measurements were done
in different conditions (lower mass of chains and different dispersions), we can’t solve the
contribution of chain conformations in the systems discussed here. However, an apparently
consistent hypothesis with our dispersions would be an increase in entanglements density
at the vicinity of filler surfaces, inducing a broadening of terminal time distribution toward
higher times. Additive studies of the dynamics of chains are necessary to strengthen this
hypothesis.

Finally, discussion about the two specific features seems easier.

The secondary maximum of the loss modulus, specifically observed in industrial systems
with TESPT and the highest silica fractions, seems to be correlated with the presence of
reticulated polymer (measured by extraction in a good solvent), consistent with the ability
of TESPT to induce covalent coupling.

About the shift of the main maximum of the loss modulus, specifically observed in model
systems, a parasitic effect of residual solvent can’t be excluded. Assuming that this effect is
negligible, it corresponds to a confinement of chain dynamics. Considering the differences
in aggregate sizes between the two kinds of systems, it seems that this confinement effect
is all the more important that the size ratio between (primary) aggregate and Gaussian
chain % gets close to 1.
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7.4 Reorganization at local scale under uniaxial traction

The evolution of the dispersion under uniaxial traction characterized by SAXS is diffi-
cult to link with the direct space. Further characterization by imaging methods (TEM for
example) is necessary to complete these analyses.

The main unambiguous result is the increase in the inter-aggregate distances in the
parallel direction to traction in both kinds of systems. The decrease in these distances in the
perpendicular direction is less invariable : it is generally observable in industrial systems;
it is much less important in model systems where the secondary aggregates undergo very
weak structural changes in this direction.

The main unknown is this study is the evolution of the aggregate form factor under
traction. We can’t conclude about industrial systems. In model systems, structural changes
of the primary aggregate seems absent in highly filled systems, while they are very probable
at low silica fraction. Further analysis by TEM for example is necessary to determine if
only a deformation or also a rupture of the aggregates occurs.

Concerning the chain deformation, we measured the chains scattering in the Zero Ave-
rage Contrast condition at stretched states, in presence of aggregates with sizes and cor-
relation distances much larger than the chain radius of gyration. No significant differences
with the unfilled system in the deformation mode were observed. For this kind of systems,
the notion of local strain amplification seems irrelevant.
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Conclusion et perspectives

Au cours de ce travail, nous nous sommes focalisés sur I’étude du renforcement dans
des nanocomposites élastomeére/silice en étudiant 'influence de la dispersion des charges
dans la matrice, et de la conformation des chaines de polymeére en présence des charges.

D’un point de vue fondamental, 'objectif était de comprendre I'origine du renforcement,
grace a une caractérisation précise de I’état de dispersion des charges et de la conformation
des chaines. D’un point de vue plus industriel, il s’agissait de déterminer quels sont les
paramétres de synthése les plus importants permettant d’optimiser les propriétés méca-
niques du matériau, et de les relier a une dispersion plus finement caractérisée que par les
méthodes classiques (notamment MET, que nous avons d’ailleurs utilisée en complément).

Un grand soin a été apporté a la préparation de systémes modéles, avec un protocole de
préparation conduisant a des dispersions reproductibles. Ceux-ci ont constitué une premiére
approche des dispersions dans les systémes industriels, beaucoup plus complexes. Nous
avons choisi de travailler sur des systémes de masse de chaines fixée (M, =140kg/mol).

Les systémes modéles sont préparés par voie de solution et évaporation de solvant;
la charge est une silice colloidale, susceptible de s’agréger sous 'effet d’interactions at-
tractives entre nanoparticules, par un mécanisme de diffusion en solution. Les systémes
industriels sont préparés par voie de malaxage; la charge est une silice de précipitation,
qui est désagglomérée par cisaillement mécanique.

Dans ces deux types de systémes, nous avons modulé 'importance relative des interac-
tions charge-charge et charge-matrice via la chimie de surface de la charge, grace & deux
agents de dispersion différents par leur mode d’action.

Comme technique de caractérisation de la dispersion, la Diffusion de Rayons X aux
Petits Angles a permis de mettre entre évidence, dans les deux types de systémes, trois
échelles spatiales d’organisation, correspondant & trois types d’objets :

— A petite échelle, une nanoparticule élémentaire,

— A Déchelle intermédiaire, un agrégat (assemblée de nanoparticules),

— A grande échelle, un agrégat secondaire ou agglomérat (assemblée d’agrégats).

La DXPA permet de visualiser qualitativement 1’évolution de la dispersion : a ces diffé-
rentes échelles, la dispersion évolue différemment avec la fraction de silice et la condition
d’agent de dispersion (type et quantité). La MET, comme technique de caractérisation
complémentaire, permet de confirmer certaines de ces tendances.

Mais pour obtenir des informations plus quantitatives, une approche par simulation
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de spectres DXPA s’est avérée indispensable. Cette méthode doit étre utilisée avec beau-
coup de prudence : une fois défini un modéle analytique adéquat, une démarche systéma-
tique d’ajustement est indispensable pour extraire des informations quantitatives fiables
en termes de morphologies et de distances de corrélation.

Cette méthode de simulation de spectres DXPA nous a finalement permis de définir
précisément I’évolution de la dispersion a 1’échelle la plus difficile & caractériser : celle des
agrégats.

Dans les systémes modéles, les agrégats primaires, issus de ’agrégation des nanopar-
ticules colloidales, ont une morphologie fixée par le type d’agent, indépendamment de la
quantité d’agent et de la fraction de silice. Avec TESPT, ils sont plus petits et compacts,
et corrélés a plus faibles distances qu’avec OCTEQ.

Dans les systémes industriels, 'agrégat a une taille qui diminue avec la fraction de silice
sous 'effet d’un cisaillement mécanique croissant avec la fraction de silice. Comme dans les
systémes modéles, le TESPT conduit a des agrégats plus petits, plus compacts et corrélés
a plus faibles distances qu’avec OCTEQ.

L’utilisation combinée des techniques de DXPA et de MET, ainsi que d’un modéle de
simulation de spectres DXPA, a finalement permis une caractérisation fine de la dispersion.

Concernant la conformation des chaines, et leur éventuelle modification en présence
de charges, nous avons été contraints de réaliser cette étude avec une masse de chaine
plus faible (M, =40kg/mol); elle n’est pas réalisable dans le cas de chaines trop longues
(M,,=140kg/mol) a cause de la démixtion des mélanges de chaines hydrogénées et deu-
tériées. Malgré cela, notre étude qui combine une mesure directe de la conformation par
DNPA et une caractérisation fine de la dispersion par DXPA et MET, apporte une contri-
bution supplémentaire a une littérature peu abondante. La conformation des chaines n’est
majoritairement pas modifiée en présence d’agrégats de silice, dont la taille et les distances
de corrélation spatiale sont trés grandes par rapport au rayon de giration de la chaine.
Ceci est une information importante pour la compréhension des mécanismes de renfor-
cement dans les élastoméres. Elle confirme les observations faites par Nicolas Jouault et
Anne-Sophie Robbes au LLB sur des fondus & base de polystyréne.

Il serait maintenant intéressant de conduire cette méme étude avec des systémes pré-
sentant d’autres types de dispersion. En ’occurrence, avec des dispersions caractérisées par
des rayons d’agrégats et des distances de corrélation comparables a la taille de la chaine,
qui est le cas le moins exploré dans la littérature.

Notre étude a également permis de mieux comprendre les origines des écarts a la condi-
tion de Contraste Moyen Nul. Une trés faible démixtion des chaines hydrogénées et deuté-
riées suffit & provoquer une forte remontée de signal aux petits angles. Par ailleurs, dans le
cas de dispersions caractérisées par une forte agrégation, un écart a la condition d’extinc-
tion se traduit par la réapparition d’un pic de corrélation (corrélations entre nanoparticules
au contact, et/ou corrélations nanoparticule-chaine) d’autant plus nette que la concentra-
tion en charges augmente. Malgré cela, la DNPA utilisée dans la condition de Contraste
Moyen Nul reste une technique de choix pour accéder a la conformation des chaines et
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observer son évolution en présence des charges.

Nous avons également abordé la question des réorganisations sous traction a 1’échelle
locale, en termes de dispersion de charges et de conformation de chaines. Il ne s’agit pour
linstant que d’'un début d’étude qui demande & étre poursuivi. Mais nous avons déja pu
établir quelques résultats importants.

Concernant la déformation des chaines, celle-ci semble identique en ’absence de charges
et en présence d’agrégats dont les tailles et distances de corrélation sont grandes par rap-
port au rayon de giration de la chaine. Dans ce type de systémes nanocomposites, la notion
d’amplification de déformation de la chaine ne semble pas pertinente. Ce résultat, d’obten-
tion délicate, confirme également des observations de notre groupe sur les fondus.

C’est sur les études de dispersion a ’état étiré qu’il reste beaucoup a faire. D’une part,
I’analyse des réorganisations a I’échelle des agrégats doit étre poursuivie. Il s’agira d’une
étude compliquée pour deux raisons. La démarche adoptée, consistant a ne regarder les
réorganisations que dans les directions principales de la déformation, ne donne qu’une
information partielle. La plus immédiatement caractérisable par DXPA est I’éloignement
des agrégats dans la direction paralléle & la déformation. Une poursuite réalisable, mais
longue & mettre en oeuvre consisterait & modéliser les spectres de dispersion pour chaque
taux de déformation, afin de caractériser la principale inconnue de ces réorganisations : la
rupture et/ou déformation des agrégats.

Une autre méthode, plus ambitieuse et non moins lourde a mettre en oeuvre consisterait
a simuler intégralement les motifs de diffusion 2D, qui permettrait de définir un effet de
réorientation des agrégats. Une méthode a peine existante dans la littérature, presque
oubliée depuis une dizaine d’année, et qui demanderait en amont plus de développement
théorique.

Aprés les caractérisations structurales des systémes au repos, nous nous sommes foca-
lisés sur une propriété mécanique spécifique : la réponse visco-élastique linéaire.
Nous avons retrouvé des évolutions typiques liées & I'introduction des charges :
— Un facteur de renforcement (module élastique du systéme chargé normalisé par celui
de la matrice) dépendant de la fréquence ;
— A basse fréquence et au-dela d’'une certaine fraction en silice, une transition liquide-
solide apparente, dont l'origine fait débat dans la littérature.
Nous avons pu établir les corrélations suivantes entre le comportement mécanique et
nos caractérisations structurales :
A haute fréquence (wW>wgept), le facteur de renforcement est déterminé par la dispersion
a I’échelle des agrégats (=10 a 50nm). La compacité de I'agrégat détermine 'importance du
facteur de renforcement, une faible compacité d’agrégat favorisant des facteurs de renforce-
ment élevés. Le seuil de percolation mécanique semble coincider avec le seuil de formation
des agrégats secondaires dans les systémes modéles, avec la connectivité d’agrégats pri-
maires dans les systémes industriels. Au-dela du seuil de percolation, le renforcement est
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d’autant plus élevé que les agrégats sont corrélés a faible distance. Ces tendances, en accord
au premier ordre avec nos caractérisations structurales, pourraient étre encore affinées. Un
développement intéressant serait d’étudier l'influence des interactions intra-agrégat, que
nous avons choisi de négliger dans notre étude a cause de leur modélisation difficile. Une
telle modélisation nécessitera des méthodes plus complexes que la notre (des simulations
Monte Carlo inverse par exemple).

A basse fréquence (wW<wpep), le facteur de renforcement multiplicatif, apparemment
beaucoup plus élevé qu’a haute fréquence, n’explique pas I’évolution du module; il faut
suivre le décalage des temps terminaux, et une contribution additive peut étre introduite.
Méme aprés cela, le module ne semble pas déterminé par la seule dispersion aux deux
échelles d’observation (agrégats primaires/secondaires et agrégats/agglomérats). Ceci est
surtout vrai pour les faibles fractions de silice, ol semblent intervenir les chaines de poly-
mére. Ceci constitue probablement un des axes pour la poursuite de cette étude. L’existence
soupconnée de modifications dynamiques au sein de nos échantillons incite a étudier plus
en détail la dynamique des chaines en présence des charges. Des études par RMN permet-
traient de caractériser une mobilité des chaines aux interfaces avec les charges, dont nous
pensons logiquement qu’elle dépend du type d’agent et du type de silice. Des mesures de
spin-echo neutronique couplées a des mesures en temps de vol sont indiquées pour mesurer
les temps caractéristiques sur une large gamme d’échelle de temps et d’espace.



Annexe A

La Diffusion de Rayonnement aux
Petits Angles

Pour I'étude de systémes nanocomposites, la Diffusion de rayonnement aux Petits
Angles est une technique de caractérisation structurale puissante qui permet d’accéder
sur plusieurs décades de longueur a la taille des objets et a leurs corrélations spatiales.
Cette information est moyennée sur le volume de matiére sondée.

Pour la DNPA comme pour la DXPA, le fondement physique de cette technique est
une interaction onde-matiére. Mais chaque technique a ses spécificités, en termes de pré-
paration, temps de mesure, et surtout type d’information accessible. Nous développerons
particuliérement la DNPA.

A.1 La Diffusion de Neutrons aux Petits Angles

Nous développerons dans cette partie le fondement physique de la technique, puis le
déroulement typique d’une expérience, de ’acquisition des données a leur traitement.

A.1.1 Le neutron et 'interaction neutron/matiére

Le neutron est a la fois une particule et une onde (dualité onde-corpuscule), défini par

sa longueur d’onde A :

Ao (A1)

muv

ol h est la constante de Planck (h=6,62. 103m? kg / s), m est la masse du neutron
(m=1,675. 1024 g) et v est sa vitesse. Il est également défini par son énergie cinétique E :

1 h
E="mu? =
2" T o

(A.2)

Les neutrons utilisés pour des expériences de diffusion sont produits par deux types de
sources :
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— Les sources a spallation : ISIS (Rutherford, UK), SINQ (Paul Scherrer Institut,
Suisse),

— Les réacteurs nucléaires : ILL (Grenoble, France), LLB (Saclay, France)

Dans un réacteur nucléaire, différentes sources de neutrons produisent des neutrons
de différentes énergies. Les neutrons utilisés pour 'analyse de la matiére molle sont des
neutrons dits froids, avec des longueurs d’ondes comprises typiquement entre 3 et 20 Aet
des énergies de 'ordre du meV. De ce fait, la diffusion de neutrons est une technique non
destructive.

Les neutrons incidents sont générés sont forme d’une onde plane monochromatique de
longueur d’onde A, de vecteur d’onde k: dont la fonction la fonction de propagation peut
s’écrire sous la forme suivante :

U — ei(szQmJt) (A?))

ouv = % est la fréquence de I'onde.

Lorsque cette onde interagit avec un atome de I’échantillon, elle est diffusée dans toutes
les directions, sous forme d’une onde sphérique de méme longueur d’onde. A une certaine
position éloignée de ’échantillon définie par 7, on peut I'assimiler & une onde sphérique de
vecteur d’onde k:; :

W — _éei(kr—%rut) (A.4)
On définit alors un vecteur le diffusion qf tel que :
7=ki—k; (A.5)
dont 'amplitude vaut :
q= 4Tﬁsm(g) (A.6)

homogeéne a l'inverse d’une longueur (en A‘l) ol # est 'angle entre les ondes incidente et
diffusée.

Le principe de I'interaction neutron-matiére et les ondes associées sont représentés sur
la figure A.1 :

}

L 4

FIGURE A.1: Schéma de principe de I'interaction neutron-matiére et ondes associées

La probabilité que le neutron soit diffusé est proportionnelle a la section efficace de
diffusion o qui caractérise la portée des interactions entre le neutron et 'atome. La section
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efficace de diffusion est définie par :
o = 4nb? (A7)
ou b est la longueur de diffusion de I’atome (en cm) et dépend de 'isotope.
Le nombre de neutrons diffusés I(q) par 'échantillon ayant re¢u un flux incident ®(\)
par unité d’angle solide A() est défini par :

do
I(q) = P(N\)—.AQ A8
(@) = () 0 (A.8)
oll L est la section efficace différentielle de diffusion.

aQ
La section efficace différentielle de diffusion représente le nombre total de neutrons

diffusés par seconde dans ’angle solide A{). Dans un échantillon contenant n noyaux de
longueurs de diffusion b;, elle s’écrit comme la somme de deux termes :
nn

d .
% = nby,, + b Z < rimms) (A.9)

k=i;j

oll byp2= <b;2> - <b;>2 et b=b;,

Le deuxiéme terme correspond a la diffusion cohérente : elle est liée aux corrélations
spatiales entre noyaux et renseigne sur la structure et 'organisation spatiale des objets.
C’est ce terme qui nous intéresse.

Le premier terme est celui de la diffusion incohérente : il provient de I'absence de
corrélation entre la position considérée r; considérée et 1’état de spin ou I'isotope du noyau
qui I'occupe. Dans notre cas, cette diffusion incohérente correspond & un bruit de fond plat
que nous éliminons par soustraction.

En DNPA, le paramétre pertinent pour décrire la probabilité de diffusion d’une molécule
a n atomes est sa densité de longueur de diffusion p,, :

ZZ:1 bk
== (A.10)
ot ¢ V est le volume spécifique de la molécule.
En divisant I'expression précédente par le volume V sondé, I'intensité diffusée devient
homogéne a l'inverse d’une longueur (en c¢m™). Dans le cas d’objets centro-symétriques
dans un solvant ou une matrice, la diffusion cohérente a ’expression suivante :

1
1(6) = 22 #(2p)Pl0)S(0) (A1)

ou P est la fraction volumique en objets diffusants,

(Ap)? = (pSotute — PSolvant)? le contraste neutronique entre le soluté et le solvant,

P(q) est le facteur de forme de l'objet : il rend compte de la forme de I'objet et il existe
différentes expressions selon 'objet considéré (sphére dure, agrégat, chaine gausienne,. . .)

S(q) est le facteur de structure : il rend compte des corrélations spatiales entre les objets
dans leur milieu. Il permet donc de connaitre ’état d’agrégation, le type d’interaction
(attractif ou répulsif) et I'intensité des interactions. En régime dilué, on considére que les
objets sont sans interactions. S(q) est alors égal a 1, ce qui permet de mesurer directement
le facteur de forme.
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A.1.2 Mesure

Nous présentons ici le déroulement typique d’une expérience de diffusion. La figure A.2
présente le schéma de principe d’un spectrométre de diffusion aux petits angles.

Gulde de neutrons| - [

/
cﬁ——

ﬁ —— e l/

-h'_

|

|

FIGURE A.2: Schéma de principe d’un spectromeétre de diffusion aux petits angles [141]

Les neutrons sont acheminés jusqu'au spectromeétre, puis jusqu’a I’échantillon par les
guides.

Le monochromateur, typiquement un sélecteur mécanique, ne laisse passer que les neu-
trons d’énergie, cad de longueur d’onde A, choisie par I’expérimentateur.

La collimation est choisie selon que I'on cherche & optimiser le flux (augmenter la taille
du diaphragme augmente le flux incident et réduit le temps d’expérience) ou la résolution
(diminuer la taille du diaphragme augmente la résolution spectrale).

Les neutrons diffusés par I’échantillon dans toutes les directions sont mesurés sur un
détecteur 2D, a la distance D de I’échantillon. Ils sont comptés sur chaque cellule du détec-
teur en fonction de leur position (X ;Y) par rapport au centre de la diffusion. Ces détecteurs
sont contenus dans une atmosphére de BF3, gaz qui permet de capter les neutrons et de
réémettre un rayon gamma qui va créer une différence de potentiel permettant de le détec-
ter. On collecte ainsi I'intensité diffusée dans une certaine direction, donnée par le vecteur
de diffusion ¢.

Dans le cas d’échantillons sans anisotropie dans le plan perpendiculaire a la direction
incidente, le motif de diffusion 2D est a symétrie circulaire, autour du centre de diffusion. On
peut alors effectuer le regroupement isotrope de I'intensité diffusée sur des anneaux centrés
sur le centre de diffusion. Cette opération convertit I'information 2D en une information
1D, I(q), lintensité en fonction de la norme du vecteur de diffusion q.

Dans une expérience de DNPA, une configuration est caractérisée par la longueur d’onde
A et la distance échantillon-détecteur D, et permet d’obtenir le spectre I(q) sur une gamme
de q de l'ordre de 1,5 décade. Pour élargir la gamme de ¢ possible, il est nécessaire de me-
surer & plusieurs configurations, en changeant A et/ou D. Les longueurs d’onde accessibles
sont de 4 a 254, les distances entre 1 et 7m (LLB : spectrométres PACE, PAXE et PAXY),
et jusqu'a 40m pour certains (ILL : spectrométre D11). Avec 3 configurations, on couvre
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typiquement une gamme de q de 1.103A-1<q<0.5AL,

Les durée d’acquisition sont trés variables avec I’échantillon (concentration et contraste
des hétérogénéités) et la configuration (4(\) oc A™%), mais sont typiquement de quelques
minutes a plusieurs heures, par échantillon et par configuration.

A.1.3 Traitement des données

Le signal brut mesuré n’est pas le pur signal du systéme nanocomposite. Le contenant
de I’échantillon, milieu ambiant pour des films, cellule vide pour des liquides, a également
une contribution qu’il faut soustraire. De plus, le détecteur présente des défauts d’efficacité
(des cellules moins sensibles pour la détection), qu’il faut corriger.

Le traitement des données de DNPA consiste principalement & retirer ces deux contri-
butions au signal brut.

Le premiére étape consiste donc a soustraire l'intensité Ig.; diffusée par le contenant.
Ensuite, pour mesurer Uefficacité du détecteur, on mesure un signal totalement incohérent,
typiquement de eau légére (HyO). Ce signal totalement incohérent est théoriquement plat,
car I’échantillon diffuse aléatoirement dans toutes les directions. En divisant le signal par
cette mesure d’incohérent, on s’affranchit des imperfections du détecteur. On obtient alors

une intensité relative en unités d’eau, on récupére l'intensité absolue en multipliant par le
do 5
( ) 0,0 de l'eau.

aQ
dO’ IE(:h _ IRef
TEcheEch TRef€Ref
[Abs = | —= X 7 (Al?)
dQ H'0 HyO _ ICV
2 TayoeH,0  Tovecy

ou T; et e; représente les transmissions et les épaisseurs,
Et Ref représente le faisceau vide pour des films, la cellule vide pour des liquides.
Le calcul de (d—” se fait par la formule suivante :

) 10
<d_f’) __ Taxlmo (A.13)
dQ) o lan(0) X AQ X e,
ou T, est le facteur d’atténuation,
I,.v est I'intensité du faisceau vide atténué et normé,
Iy,0 lintensité diffusée par I'eau,
AS2 I'angle solide,
et e, un facteur correctif.
Ce calcul implique de mesurer le facteur d’atténuation avec un échantillon fortement
diffusant (typiquement, le graphite ou le téflon), et le faisceau vide.
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A.1.4 Spécificité des neutrons

La particularité de la DNPA réside dans la possibilité de modifier le contraste entre les
différents constituants d’un systéme grace au marquage isotopique et la substitution entre
’hydrogéne (H) et le deutérium (D). Le principe de la variation de contraste consiste a
remplacer I’hydrogéne par le deutérium dont les longueurs de diffusion sont trés différentes :
by=-3.74.10"3¢cm et bp=6.67.10"3cm.

La variation de contraste d’un solvant est ’expérience la plus courante en DNPA. Pour
le mélange d’un solvant H avec son homologue deutérié (solvant D), la densité de longueur
de diffusion moyenne a pour expression :

pMelomge = T PSolvantD + (1 - x)pSolvantH (A14)

En ajustant la fraction volumique x de solvant D, on peut ajuster la densité de longueur de
diffusion du solvant & une valeur précise entre psovantir €t Psowantn, €0 particulier a celle
d’un composant dont on veut éteindre la contribution.

La méthode du ContrasteMoyen Nul développée au chapitre 3 exploite dans des condi-
tions particuliéres cette possibilié de variation de contraste neutronique.
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A.2 La Diffusion de Rayons X aux Petits Angles

Le principe de la DXPA est trés similaire a celui de la DNPA. Le formalisme ondulatoire
est identique pour les deux techniques. Nous détaillons dans ce qui suit les différences.

A.2.1 Les Rayons X et 'interaction RX /matiére

La premiére différence concerne la nature du rayonnement et des interactions.

Les rayons X sont des rayonnements électromagnétiques. Pour I'é¢tude des matériaux,
les longueurs d’onde associées sont plus faibles, environ 0,1 a 2,54, et les énergie associées
de Pordre de keV, soit 108 fois plus que celui des neutrons, ce qui peut parfois endomma-
ger les échantillons. En conséquence, la résolution spectrale est plus élevée et les temps
d’acquisition beaucoup plus faibles (=~ 10ms). Dans le cas des Rayons X, Iinteraction est
directement liée a la densité électronique dans la matiére.

A.2.2 Mesure

Le principe d’une mesure de DXPA est identique & celui d’'une mesure de DNPA. L’ex-
périence consiste a envoyer sur I’échantillon un faisceau collimaté de photons monochroma-
tiques, grace a une optique constituée d’'un monochromateur et d’un ou plusieurs miroirs
focalisants. Seuls les électrons diffusent dans une expérience de DXPA.

La longueur de diffusion d’un électron est donnée par :

be = r(P(6))"/* (A.15)

N o2 ..
ol T, = -2 et P(f) le facteur de polarisation.

La section efficace différentielle de diffusion (cohérente) d’un ensemble de n atomes
s’écrit :

dx 212 2 - iq(ri—rj)
i~ AL 3 < ) > (A.16)

ou f(q) est le facteur de diffusion atomique,
Ay Pamplitude du faisceau incident.
L’expression précédente peut se mettre sous une forme analogue a celle de la DNPA

o~ K4S (A17)

L’amplitude diffusée est proportionnelle a la densité électronique (qui pour un atome
donné est proportionnelle & son numéro atomique Z) et a 'amplitude du faisceau incident.
La densité de longueur de diffusion électronique d’un atome est donnée par :

bAtome =7 % be (AlS)

ou 7Z est le numéro atomique et b, = 2,82.10'%m est longueur de diffusion d’un électron.
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Annexe B

La Microscopie Electronique en
Transmission

Dans notre étude, la Microscopie Electronique en Transmission (MET) est une tech-
nique complémentaire des techniques de diffusion. Elle fournit une information dans l'es-
pace direct sur la dispersion des charges, sur des échelles de taille allant du nanométre a
plusieurs micromeétres.

Un microscope électronique en transmission peut étre décomposé en trois parties.

— La premiére correspond a I’étage d’illumination qui consiste en la formation d’un
faisceau d’électrons énergétiques (de quelques dizaines de keV a quelques centaines
de keV), quasi monochromatique (dispersion de quelques eV) et dont les propriétés
(taille, intensité, convergence) peuvent étre gérées par des lentilles électromagnétiques
et diaphragmes dits "condenseurs”.

— La seconde partie correspond I’étage échantillon et a la lentille objectif. L’échantillon
se trouve dans les entrefers de la lentille objectif qui va permettre de former une
premiére image, petite, mais la plus fidéle possible de la zone illuminée.

— Le troisieéme étage correspond au systéme de projection, composé de plusieurs lentilles
électromagnétiques, qui permet d’agrandir 'image et de la projeter sur un écran, un
plan film ou le capteur CCD d’une caméra.

En imagerie conventionnelle dite de fond clair (Bright Field), le contraste obtenue
sur 'image est lié a la densité électronique du matériau dans la zone considérée et par
conséquent dépendant a la fois de I'épaisseur (locale) et du numéro atomique moyen (sur
I’épaisseur locale). Plus la zone est dense électroniquement (masse, épaisseur) et plus elle
apparaitra sombre sur I'image en champ clair.

Pour une interprétation plus aisée du contraste des images, on comprend donc bien I'im-
portance de la préparation du matériau (coupe) afin d’avoir I’épaisseur la plus homogéne
possible.

Dans le cadre de notre étude, les échantillons ont été coupés par ultracryomicrotomie
(découpe mécanique) a une température de -80 ° C (inférieure a leur température de tran-
sition vitreuse) avec une consigne en épaisseur de I'ordre de 50nm, puis déposés sur une
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grille de microscopie électronique en transmission.

Les observations ont ensuite été réalisées a l'aide d’un microscope Philips CM200
(200keV, LaB6) en mode champ clair dont les images prises a différents grandissements
ont été numérisées par une caméra CCD (10Mpixels) pour les analyses ultérieures.



Annexe C

L’Analyse Mécanique Dynamique

Cette technique permet de mesurer le module dynamique en fonction de la fréquence.
Les sollicitations dynamiques dans le domaine fréquentiel permettent de sonder une large
gamme de temps de relaxation, et surtout les temps courts, contrairement a des sollicita-
tions dans le domaine temporel (expérience de traction ou fluage).

En rhéologie linéaire, la méthode consiste a appliquer au matériau une déformation
sinusoidale de faible amplitude :

v = 70" (70 = 0,1%) (C.1)
et & mesurer la contrainte sinusoidale résultante,
% = Te@t9) (C.2)
Le module complexe est alors défini par :
Gx =G +iG" = 5 (C.3)

Cette expérience peut étre réalisée en mode traction ou en mode cisaillement. Pour des
raisons pratiques, nous avons choisi le mode cisaillement.

C.1 Appareillage et préparation des échantillons

Les mesures sont réalisées en mode cisaillement, en rhéologie plan/plan (Anton Paar,
MCR-501). Le schéma de principe d’une telle expérience est représenté sur la figure C.1.

Les échantillons sont d’abord découpés en forme de disques de lcm de diamétre et
environ lmm d’épaisseur.

Une étape préalable a toute mesure est la disposition de I’échantillon entre les plateaux.
Plus précisément, il faut assurer un contact parfait entre les plateaux et la surface des
échantillons. Pour ce faire, ’échantillon est soumis a une force normale de 10N pendant
10min a 100 ° C, soit largement au-dessus de T,. Cette étape de mise en forme permet des
mesures précises et reproductibles pour tous nos systémes, modéles et industriels.

La mesure commence aprés thermalisation (30min pour un retour a la consigne de
50 ° C) et s’effectue a force normale nulle.
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Capteur

Partie mobile

F1GURE C.1: Schéma de principe d’une mesure en rhéologie oscillatoire, en géométrie plan-plan

C.2 DMesures et superposition temps-température

Nous travaillons a taux de déformation imposé : 79 = 0,1% correspond au domaine de
linéarité¢ de nos systémes, déterminé comme indiqué dans le chapitre 4.

En utilisant le principe de superposition temps-température, il est possible d’obtenir
une courbe maitresse qui englobe ’ensemble des régimes de relaxation. En effet, les réponses
visco-élastiques & deux température distinctes T et Ty sont liées par la relation :

wl.aTl/TD = CUQ.CLTQ/TO (04)

Les coefficients ar /7, sont des facteurs de décalage obtenus expérimentalement en fai-
sant coincider, par translation sur 'axe des fréquences, les courbes obtenues a différentes
température sur une température de référence Ty. Par abus de langage, ces coefficients
sont appelés facteurs de translation thermique.

Dans le cas d’un polymére au comportement visco-élastique, pour des température
comprises entre T et T;4100 ° C, ces coefficients peuvent étre décrits par la loit WLF [128]

CL(T - Ty)

T2+ (T —T) (€:5)

log(aT/To) =

avec Ty la température de référence, et Cl et C2 les paramétres de la loi WLF.

Il convient toutefois d’étre prudent quant a D'application du principe d’équivalence
temps-température dans le cas de matériaux non homogénes, comme des polyméres char-
gés. Dans de tels systémes, d’éventuelles modifications de morphologie en fonction de la
température peuvent rendre caduques les notions précédentes.

Une démarche courante dans la littérature consiste a ajouter, en plus des coefficients
ar/t,, des facteurs de glissement verticaux br,7,. Ceux-ci sont souvent attribués de fagon
arbitraire & une dilatation thermique, ce qui n’a jamais été vérifié.



Annexe D

Mesure de gomme liée

Les mesures de gomme liée ont été effectuée a la MFPM.

La quantité de gomme liée dans un nanocomposite chargé non réticulé est estimée par
gravimétrie, aprés extraction dans un bon solvant.

L’échantillon est immergé dans une grande quantité de toluéne et mis sous agitation
pendant 14 jours. La phase non dissoute est récupérée, séchée sous vide, puis pesée.

La quantité de gomme liée est estimée par la formule suivante :

MNonDs te — Mgil;
%BR — ( onl)issoute [ zce)
Mgilice

exprimée en g/1g de silice.

A partir de la quantité de gomme liée, on peut estimer ’épaisseur moyenne A d’une
couche de gomme liée, en supposant que toute la surface de la charge est accessible, que le
polymeére forme une couche homogéne d’égale épaisseur, et que la masse volumique de la
gomme liée est égale a celle de la gomme non liée.

En fonction de la surface spécifique Sgy. :

3 gl
p~SSpe ¢Sz’02

—1).(%BR) +1]"/% — 1}
En fonction du rayon d’une nanoparticule élémentaire Ry :

A = Ry x {]( —1).(%BR) +1]'3 - 1}

Si02
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