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INTRODUCTION ¢

Beaucoup d’efforts ont été déplo ¢s, a ce
p p

vue de ’'amélioration de leurs propriétés mécan

a vu le jour sous une compétitior

depuis quelques décennies les matériat

importante dans les applications in

axées sur la modification de la |struc
- composites, block copolyméres, réseaux i

d’étre au premier plan de cette discipline. |

L’amélioration des propriétés

suscité un intérét tant sur le plan

‘approche classique consiste a fair

caractéristiques mécaniques différml
requises. Les mélanges de polyme
constituants qui peuvent former, a
monophasique ou un mélange hétéra

la synthése d’homopolyméres pour I’

Du fait de la simplicité du processu
plupart des mélanges industriels sont
Le probléme majeur dans [’utilisa
- corrélation entre la composition, |
o propriétés. Suivant la nature de let
immiscibles ou partiellement miscib
aspect relatif qui dépend de I’échelle
raison de leur gr‘zinde taille, il y a une
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-d’une méme chaine.

dynamique moléculaire. L’échelle monomeérique représente la rotation des liaisons
: . S¥ .

- autour du squelette du monomeére et est de I’ordre de 107" s. Les échelles segmentale ct
~ moléculaire sont d’un ordre plus grand et les variations configutationelles se font sur

-~ des temps plus longs. Ces trois différentes échelles sont interdépendantes a Iintéricur

Pour éviter toute confusion, les critéres les plus largement utjlisés pour décrire la

miscibilité a 1’échelle moléculaire

température unique de transition vitreuse. On préconise quc

telles que la résonance magnétique nucléair

fluorescence, sont souvent employées.

‘présentent une forme biphasique. Le degré d

sont la clarté optique ¢t

o

I'existence d’unc

la transparence cst

indicative de la miscibilité quand les indices de réfiaction sont suffisamment différents
- (>0.01). Pour une miscibilité tres raffinée, @ une échelle segmentale, des méthodes
e (RMN),

~ petits angles, de dénomination an laise SANS, (Small Angle Neutron Scatlerin r) ou la
P g g g g

la diffusion de neutrons sous

La plupart des polyméres de nature chimique différente sont incompatibles et

dispersion des phases peut étre améliore

par différents moyens comme le malaxage mécanique ou Iajout de copolymeres. a
: 1

prédominance commerciale des mélanges

cdpacité d’améliorer I’aspect fragile et cassa
propriétés mécaniques des. polymeéres au moyen de mélanges est une technique (ros
~conservant de bons comportements au choc
introduit dans les polyméres vitreux des comy
Ceci fragilise le matériau. Cet inconvénient
copolyméres qui assuﬁent un lien entre les phi

chocs sont des polystyrénes modifiés par de

excellente r051stance a l impact. Les polymé

mcﬂleurc remstamc a la rupture que ¢
ameholera leur rc,s1st'mce OIObalc De la m
des polymeres semi cristallins depcnd étroi

morphologie vcrlstallme.

]

ay

S

- connue. Dans la plupart des cas, il s’agit dlau

comportement biphasique est lide a la

nt des polyméres vitreux. Améliorer les

gmenter la résistance a la rupture tout en

.Pour améliorer la résistance au choc on

leur conférent des anractéristiques meécaniques

[ J

—

osants capables de dissiper de 1"énergic.
est souvent contourné en ajoutant des
ases. A titre d*exemple, les polystyrénes
copolyméres de styrénc butadicne, qui
intéressantes, notamment  une
es cristallins, quant & eux, exhibent unc

polyméres amorphes ¢t leur addition

éme maniére, le comportement mdécanique

tement de la structure moléeulaire et de Ja
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Le comportement monophasique assure une compatibilité mécanique du mélange.
Lors de leur mise en ceuvre, les polyméres miscibles offrent de meilleurs avantages du
: 'v.‘lpoint de vue caractéristiques de surface. Les polymeres miscibles offrent ¢galement
~des moyens fiables pour une plasftiﬁcation permanente. Méme s’il est possible de
"*r‘endre compatibles les mélanges elf ajoutant des copolyméres, un agent stabilisant ou
en les réticulant, les polyméres compaublcs offrent, quant d eux, une facilité de misc
en ceuvre appréciable. I faut, cependam noter que la miscibilité est limitée a une
certaine gamme de températures 1cvclec, a Pinstar des zones de démixtion, par lc
' d1ag1 amme de phases. |

Les mélanges miscibles et ill]lniscibies de polyméres sont choisis suivant les avantages

- qu’ils offrent lors des applications pratiques recherchées. En terme d’amélioration des

- propriétés spécifiques des polyméres, la miscibilité n’est pas un critére déterminant.
C’est pourquoi il est nécessaire de connaitre d’une maniére trés précise Je diagramme
~_de phases des mélanges de polyméres a I’état stagnant, afin de prédire les distorsions

et les changements induits par les cf] fcls des champs extérieurs tels que le cisaillement,

- lapression, les champs électriques, magngthucs .etc.
| La miscibilité thcrmodynamlque d’un mélange de polyméres cst essentielle
- connaitre. Le critére de mlSCIbllltC est décrit par I’équation de [’énergic libre du
,melange La théorie la plus connue en thermodynamique des solutions et mélanges de
. polyméres est la théorie de r eseaux mt1 oduite par lory-Huggins[1]. [)’autres théories,
comme les équations d’état de Elchmgex et Flory [2], de Sanchez et Lacombe [3] et
autres, tiennent compte des effets des propriétés des composants purs sur le paramétre
@ interaction. Ces méthodes qui decrwent convenablement les systemes LCST, (Lower
) Critical Solution T emperature) caractjérisés par une températuré critique de démixtion
inférieure et UCST (Upper Critical 3Solution lemperature) & température critique de
~ démixtion supérieure, ne sont pas tres largement utilisées. Une approche intermédiaire
- pour décrire quantltatlvcment le comportcmcnt de la phase consiste a considérer le
paramétre d’interaction x(d, T) commc une fonction de la composition et de la
température, cette fonction est obtcnuc par un ajustement des courbes théoriques de

- mlsmblhte a celles trouvées cxperxmentalcmcm
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Les diagrammes de phases sont utilisés pour la description de la séparation de phase
}'}dans les solutions et mélanges de polyméres. A cet eeffet, cing types courants de
"dlagrammes de phases ont été observés expérimentalement. 1ls s s’agit des diagrammes
“ de types LCST, UCST, LCST et UCST combinés, de forme amphore et boucle fermdée.
Qlan et al. [4] ont trouvé une forme hypothétique du parametre d’interaction pour les
“cing diagrammes de phases précédents. Le domaine de coexistence est limité par la
courbe binodale et les limites de [a métastabilit¢ sont définies par la courbe spinodale.
Le formalisme développé par Cahn et Hilliard [5] pour décrire la décomposition
- spinodale dans le cas général consiste en une théorie sur I’équation de diffusion de la
,m‘atiére.v Ce formalisme, initialement proposé pour les petites moléeules et notamment
les alliages métalliques, a été repris et appliqué aux polyméres par De Gennes [6],
Pincus[7] et plus tard par Binder [8, 9]. Depuis, plusieurs études aussi bicn
o expérimentales que théoriques semblent parfaitement valider cette approche. Le suivi
' des cinétiques de démixtion par la diffusion de la lumiére, en prenant comme base
¢ I'équation de diffusion de Cahn-Hilliard  [5], permet la mesure de la température
spinodale.
Comme souligné précédemment, I'influence d’un champ extéricur peut
. “changer complétement la nature du diagramme de phase et par conséquent agir sur la
qualité du produit ‘ﬁnal recherché. D’autre part, 1"aptitude de changer délibérément le
diagfamme de phase d’un mélange de polymeres sous I'effet d’un champ, est
particuliérement intéressante dans le domaine industricl
Dans cette étude, on s’intéresse a 1’ eI fet de I’ ccoulcment de cisaillement sur la
mlsmblhte des solutions et mélanges de polyméres, au comportement mécanique des
polyméres solides sous [Deffet d’unc (raction uniaxiale ot aux propriétés
“_h}?drodynamiques et électro-optiques des matériaux composites de typc PDIC
(Polymer dispersed liquid cristal) sous I’ elfet d’un champ électrique et d>écoulement,
Lors des processus de fabrication, les system(:s sont souvent soumis a des contraintes
extéricures telles -que le cisaillement et la pression du milieu. L’écoulement de
cisaillement se produit dans les extrudeuses lors de la fabrication des plastiques, les
: 'viscosimeétres, les transport ou du moindre mouvement au cours des manipulations des

échantillons au laboratoire.

4k
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En plus du cisaillement, les polymeéres solides, sont souvent sollicités a la traction, la
compression, la flexion et 1a torsion. D’autre matériaux comme par exemple les PDLC

sont testés sous des champs diverses (¢lectrique, magnétique, de cisaillement...) afin
d’étre utilisés dans des applications spéciales.

Le présent travail comporte trois grandes parties. La premiére traite les lois de
comportement rhéologique des matériaux viscoélastiques, et les méthodes
caractéristiques de relaxation stat%que et dynamique. Nous porterons une attention
particuliére aux notions de viscosité, de module de relaxation, de fonction de
relaxation, de complaisance et aux  aspects non-newtoniens. L’aspect
thermodynamique traitera le phénoméne ’du non - équilibre des mélanges de
polyméres avec une description détaillée de 1’énergie libre de Gibbs généralisée. Nous
terminerons cette partie par deux applicétions. Dans la premiére, nous utiliserons le
formalisme de I’énergie libre généralisée pour déterminer les diagrammes de phases
des systémes : polystyréne-poly (vinylméthyléther)- (PS / PVME) et poly (styréne-co-
acrylonitrile)-poly(méthylméthacrylate)(PSAN / PMMAY) sous I’effet d’un écoulement
simple. La deuxiéme appiication, qui a un aspect pratique, traite le comportement
thermomécanique des polyméres solides. A cet effet, le polyéthyléne basse densité
LDPE (low density polyethylene) sous forme de films minces a ét¢ examiné soumis 2
une traction simple pour mieux comprendre et améliorer les propriétés mécaniques de
ce matériau et étudier son vieillissement,

La cinétique de séparation de phase avec des développements nouveaux sera
largement expliquée dans la deuxieme partie. Le formalisme de Cahn- Hilliard [5].
modifié par Biﬁder et Pistoor [10], Lai et Fuller [11], Ji et Helfand [12] et autres,

appoﬁera dans cette partie une réponse aux déviations de la linéarité du modéle
Cahn- Hilliard classique et donnera aux ¢tudes expérimentales de diffusion une assise
théorique.

La derniére partie sera consacrée a I'étude des propfiétés rthéologiques et aux
relaxations des matériaux composites de types PDLC. Le temps de relaxation de Ia
lumi¢re transmise pour un matériau PDLC, élaboré a partir d’un mélange de

Cyanoparaphenyle (E7 Merck) et du monomere  tripropyleneglycoldiacrylate
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(TPGDA), en présence d’un champ électrique, a été examiné. Les films utilisés pour
I’expérimentation électrooptique de la relaxation sont préparés par la méthode de
séparation de phase induite par p 'lymérisation de deux maniéres, sous ultraviolet

(UV) et sous un faisceau d’électron (EB).

Nous terminerons notre travail par une conclusion générale et des perspectives.




Chapitre 1

CONCEPTS FONDAMENTAUX DE LA CONTRAINTE ET.
' DE LA DEFORMATION



Chapitre 1 : Concepts fondamentaux de Ia cJ]ntrainte et de la déformation

Le transport par écoulemenlt_ des matériaux 3 base de polymeéres dans les
processus industriels, leur rhéologie, leur comportement mécanique et leur dégradation

sont autant d’éléments indispensables a 1’étude dy phénoméne de déformation sous

~-'etfet-d’une. contrainte. Cest pour-cette raison -que-nous-avons -Tappelé dans-ee ..

premier chapitre, les concepts de mécanique, de viscoélasticits et de
thermodynamique. Ces rappels nous permettrons de mieux cerner, dans ce qui suit, les

etfets des parametres rhéologiques a I'instar de la viscosité, de la rigidité, de la

complaisance et de la relaxation sur les matériaux polymeres et la miscibilité de leurs
melanges.

L. CONCEPTS FONDAMENTAUX DE LA CONTRAINTE ET DE LA
DEFORMATION '

1.1 CONTRAINTES

Pour mieux comprendre les propriétés mécanicjues des matériaux. il est utile de
considérer I’origine miéroscopique de la contrainte. Les particules matérielles qui ont
une realité physique sont les molécules qui subissent les efforts extérieurs ou qui
exercent des efforts sur les molécules voisines. On distingue deux types de forces -
(figure 1. 1a) : celles qui, exercées sur le matériau par un corps situé en dehors du
domaine considéré, pénétrent & lintérieur assez loin par rapport aux dimensions
microscopiques, et celles qui ont une portée voisine des dimensions Microscopiques.
L’exemple le plus commun de Ia premiére catégorie sont les forces de pesanteur,

d’inertie, de Coulomb, centrifuge, de Coriolis ..etc.. Nous pouvons écrire que la

somme des forces extérieures agissant au temps 1 sur le volume dV autour du point ¢
est :

- ”
F(r,t)pdVv : (_l. 1)

pE(r,t) est la densité volumique locale.
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Les forces d’origines moléculaires se distinguent des pféce'dentés pai le fait au’ellesyz
décroissent trés vites avec la distance intermoléculaires comme le montre le schémas
represente en tigure 1. 1b. En I’absence de réaction chimique cette force change de
signe, il y a répulsion lorsque les molécules sont tres proches et attraction lorsquelles
~.sont lomtaines..Si deux molécules sont a I’ intérieur du domaine considéré, les forces
qu’elles exercent 1’une sur 1’autre s’annulent d’apres le principe de I’action et de la
‘réaction. Dans le cas ol I'une est i I'mtérieur du domaine considéré et I'autre 3
extérieur, on peut écrire que la somme des forces extéricures d’origine moléculaire
qui agissent au temps ¢ sur le fluide, & travers I’élément de surface dA de la frontiére
pris autour du point r et dont I’orientation est caractérisée par la normale unitaire n

dirigée vers I’extérieur :

= =
T, r,t)dA (1,

to

Le vecteur T est appel¢ la contrainte locale ; il a la.dimension d’une force par unité de
surface. Il résulte de la définition de la contrainte qu1 change de signe lorsqu’on

Lhancve le signe de la normale.

i G G
T(*l’l):—T(n) (1.3

St on considére un volume V, limité par la surface A, la somme des forces de volume

qui s’exercent sur lui s’écrit -
-
P F(r,t)dv (1. 4)
%
la somme des forces de surface qui s’exercent sur lui s’écrit :

e
[T, r,H)dA ” (1. 5)
A
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A Force sur molécule
voisine

(a) | | ~(b)

| Répulsion

(A)

Attraction

Figure. 1.1. (a): représentation des forces de volume et de surface.
(b) : Interaction entre forces moléculaires en fonction de la distance
entre molécules d. (dy=3 24 10°m pour les molécules simples).

dX3 :

O11

X2

N2 0

Figure. 1. 2. Etat de contraintes appliquées 4 un élément de volume.

K
P
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Pour connaitre 1'état de contrainte en un point donné, il faut connaitre les vecteurs

contraintes associés a toutes les facettes de I"élément choisi. 11 existe une application

linéaire entre le vecteur contrainte T et la normale n

- o
T=0o.n

(1. 6)

Dans une base orthonormée e (i=1,2,3.), cette application linéaire ést représentée par

une matrice d’éléments oy (ij=1, 2, 3) d’ot la relation matricielle

T %2 % ||y
T %21 %22 %23 || ™y | (1.7
50 (%31 %32 O35 )| |

soit en utilisant la notion indicielle et la convention de I’indice muet

T.=o..n, (1. 8)

i

Les neuf éléments caractérisant les composantes des contraintes sur les faces 2

normale positive d’un parallélépipéde sont représentés sur la figure 1 2 par un tenseur

des contraintes du 2°™ ordre

°11 %12 13

T=lo

21 %22 %3 | (1.9)

931 %35 933

Ous. Oy €t 0y; sont les contraintes normales et G125 O35 Oys Oy, Oy € 0,, les

contraintes tangentielles ou de cisaillement ou encore de scission. Dans cette notation

10
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le pfemier indice désigne I’axe perpendiculaire 4 la facette considérée et le sécond
indice I’axe sur lequel on projette le vecteur contrainte T

En écrivant I’équilibre d’un parallélépipede élémentaire et en utilisant ’équation du
moment on peut aboutir a la réciprocité de cisaillement et déduire que le tenseur des
contramntes est symétrique (o, =0, o, = 20 O =0y ) et qui peut donc étre
caracterisé uniquement par six composahtes.

Dans un ﬂuide au repos les contraintes tangentielles sont nulles et chacune des
contraintes normales est €gale et opposée a la pression hydrostatique p qui, de par sa
nature compressive, est dirigée en sens contraire & la normale d’une surface imaginaire

définie dans le fluide. Pour cette raison il est d’usage de décomposer le tenseur o, en

un tenseur 1sotrope et un tenseur anisotrope représentés respectivement par le premier
et le deuxiéme terme du membre de droite de I’équation 1. 10. Un état de pression

hydrostatique est par définition isotrope.

26, (o, .40 ) ‘
1 0 0O 3 S, Oy
= _ 20“-(6“-#-0“)
G=c|l0 1 O+ c,, 3 c,,
b o 1 26n~(c“+c“)
%y Oy 3 (1. 10)
.- c“'+o-w+c“‘

ou o= ==

-
D

Le tenseur isotrope, sphérique, est responsable des modifications de volume du
mafén'au tandis que le tenseur anisotrope, déviateur, est responsable des déformations
€t représente les effets dug uniquement aux frottements internes ou a la viscosité.

1. 1. 1 Contraintes principales

Le tenseur des contraintes étant symétrique, on peut le diagonaliser et obtenir
ainsi trois directions propres, orthogonales, associées a trois valeurs propres o,, o.. et

O . appelées contraintes principales.

1
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Il est & noter qu’une condition nécessaire et suffisante pour qu’une direction soit

principale pour o est que la contrainte exercée sur la facette correspondante soit

purement normale (pas de contrainte de cisaillement). Dans un repere principal,

le tenseur des contraintes est donc

q il

-Les contraintes principales s obtiel

I

21

<

Pr(A)=delta o

ouly, I, I; sont les invariants du

o

31

diagonal.
s, 0 0 |
=|| 0 o, 0
(L. 11)
0 0 c,

A S, O, 1
Op=h Oy ==+ A~ A+I
(1. 12)
O C533_7\'_
tenseur , définis par :
G, t6,+0.
,[0,0,%0,6. 46,5,

On peut pour chacune des variable

appelée direction principale.

1. 1.2 Etats particuliers d

Divers cas particuliers corre

sont considérés.

(1. 13)

,FG,0.0.

s déterminer la direction invariante correspondante, -

e contraintes

spondants a des états de contraintes remarquables
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Etat de tension ou de compression hydrostatique

Le tenseur des contraintes correspondant est de la forme :

c 0 0
o={l0 o 0
(1. 14)
0 0 o
o > 0 pour une tension . o <0 pour une compression hydrostatique
Etat de traction ou de compression uniaxiale
Le tenseur des contraintes correspondant est de la forme :
c 0 0
o= 0 0 0
(1. 15)
0 00

o <0 pour une compression; o > 0 pour une traction

Etat de cisaillement pur
Le tenseur des contraintes se réduit a un ctat-de contrainte (équation 1 16a)
purement déviatoire. Les directions principales sont les bissectrices des axes e rete;,

o, et -0y, » les contraintes principales données en €quation 1 16b :

13
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0 o, 0
o=fc, 0 0
(1.16a)
0 0 0
6, 0 0
o=l 0 -G, 0
(1.16 b)
0 0 0
Cisaillement simple
Il se déduit du cisaillement pur par une rotation de 45°.
0 G, O
o=lo. 0 0
(1.17)
0 0 o

1l est clair dans ce cas que si une seule contrainte était présente, le solide serait soumis

a une rotation mais ne serait pas déformé.
1.2 DEFORMATIONS

1.2, 1 Généralités

Considérons un milieu qui subit une déformation et soit () un point invariant
auquel est attaché 1'origine des coordonnées (figure 1 .a) Un point P vient, aprés

déformation, en un pomt voisin 7’ tel que PP'=1,. Soit ( un point voisin de 7 qui,
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0 X;

Figure. I 3. Déformation au voisinage d’un point. ‘

apres la déformation, vient en un point O°\tel que QQ’=l, 1, et L, sont les vecteurs
déplacements de P et Q respectivement.

Le déplacement relatif est donné par :

I +1
PO -0 7Q

(1. 18)
Le segment PQ a trois composantes dans le repére orthonormé e, (i=1,2,3). A chacune
de ces composantes correspondent trois composantes du vecteur déplacement 3. Ainsi

le déplacement relatif est représenté par un tenseur a 9 composantes qu’on appelle

tenseur du gradient de déplacement

83 vSS] 8'3‘
8x Sx: 6x3
= 83- 83- 832
&= 5x| i‘Sx2 8x1 :
33, 33, 33, v
Bx,  &x, ¥, (1. 19)

Le tenseur ¢ peut étre décomposé en un tenseur symétrique e, . appelé tenseur de

déformation traduisant la déformation de I’élément. et un tenseur antisymétrique r,

15
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appelé tenseur de rotation: traduisant une rotation en bloc de Iélément sans

déformation, soit :

1
Sij —E(Gij +rij) (]. . 20)
avee

e le +5 )
ij ij ji

el ¢ )
ij §ooji

Le tenseur de déformation peut étre aussi décomposé en un tenseur isotrope e, 5
| appelé tenseur de dilatation, et d’un tenseur déviateur ifit appelé tenseur de

cisaillement ; soit :
e, =ed,+7, (12D

avec

- 2(95,,83, 35,

3\ o, ox,  ox,

) la dilatation moyenne

o, est un tenseur unité,

Dans le cas des matériaux solides, les vitesses de déplacements sont faibles et

| les contraintes sont en relation directe avec les déformations observées sur une courte
durée, d’otl la définition des tenseurs de gradient de déplacement et de déformation.

Pour les liquides une telle définition n’est pas. appropriée et on utilise plutot la

dénomination de tenseur de vitesse de déformation ou tout simplement tenseur des

taux de déformation. Effectivement. a toute déformation donnée correspond une

vitesse de déformation, comme par exemple, a la déformation (aﬁl/axo)dx,)
correspond la vitesse de déformation ul=(a/at)[(a:sl/ax-2)dx7]. On définit alors le

tenseur des vitesses du gradient de déplacement

16
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Sul 8u1 8ul
8xl 8x2 8x3

:= 8u2 §u2 6u2
6x1 5x2 5x3
8u3 8u3 éiu'3
6x1 : 6x2 6x3 (1.22)

ou
8ij=—g?sij

U, U et uy sont les composantes de la vitesse de déformation. 11 est intéressant de

décomposer le tenseur de vitesses £y €n un tenseur symétrique e; , appelé tenseur des

vitesses de déformation ou tenseur des taux de déformations (eij =—6%e,,), responsable
j

de la déformation de I’élément de fluide et d’un tenseur antisymétrique fy_, appelé
tenseur tourbillon ou vorticité (fg:%rij) traduisant une rotation en bloc de 1’élément

sans déformation soit :

i":ij=%(éij+ll'ij) (1.23)
ou

78u1 u  du, du du_
“8x, Bx, ox ox, ox,

2 2

- lsu, du . _Su,  Su du
€= 2 3

8x| =6x2 6x; fix3 I6xz
du. du du_ Su du :
3 + 1 3 t 2 2 3
6)(I 8x3 dx, 6)(3 Sx_‘ v , (1.24)

17
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0 du \ 5u2 811l 8u3
5x2 th1 5X3 8x
-~ |8u, Bu du, du,
= (SX- K W
du, 811 du, Su 0 . ,
6\ 6\ 5\ 8x3 - - (1.25)

Le tenseur des taux de déformations peut étre aussi décomposé en un tenseur isotrope

¢d; et un tenseur anisotrope (dev1ateur) y”, appele tenseur de la vitesse de

cisaillement ou tout simplement taux de 01sa111ement

cij=(ed.. +7i) (1.26)
ou
=~ , du $u7 Buz ‘ .
MR (1.27)
| 2 3

Le tenseur isotrope traduit la dilatati

matériau.

1on et rend compte de la déformation volumique du

1. 2.2 Exemple de déforma

Glissement simple

tions homogénes

Dans le glissement simple (Figure 1. 4a) la déformation est due a un

cisaillement simple sous [I'effet

~de contraintes tangentielles,

il. N’y a pas de

modification de volume mais une rotation et une déformation. Le tenseur du gradient

de déplacement est simplement :
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010
y=ylo 0 o
(1.28)

00 0
as,
avec y=——21
dx
2

Pour les faibles déformations le déplacement correspond a ’angle y. Le tenseur des

déformations est :

0 1 0
e=yl1 0 0
(1.29)
6 0.0
Celui des rotations :
0 1 0
;=y -1 0 0
(1. 30)
0 0 0

. - 1 i
La rotation moyenne est donnée par ?Z—r,j soit: y/2.

Cisaillement pur
Dans cet état de déformation (Figure 1.4b) il n’y a pas de rotation moyenne de o

I’élément, il y a gauchissement. Le tenseur symétrique de déformation est :

19 .
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33 837
0 —+t—= 0
5x2 Ox
= 832 R
= 8x1 +6‘< 0
0 0 (1.31)
avec
03 83 03, 83
6\:1_6*(2 et 8\:1:6\'2:0
2 1 | 2

Cet état de déformation (Figure 1. 4b) peut étre considéré comme la somme de deux

cisaillements simples.

XH ’ (a)

——— (le

e /ﬁ/

X1

Figure. 1. 4. Déformation due 4 un cisaillement simple (a) et 4 un cisaillement pur (b).

1.3 COMPORTEMENT RHEOLOGIQUE

Nous donnons dans ce paragraphe un apercu sur les lois générales utilisées

dans le domaine de la science des

contrainte et la déformation.

polymeres et qui présentent une dualité entre la
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1. 3. 1 Comportement élastique

La relation entre la contrainte et la déformation, dans son cas le plus simple,
pour un solide soumis a une traction ou & une compression 51mple s’écrit sous la

forme linéaire :
c=E ¢ ' (1.32)

Dans ce cas le solide est appelé solide de Hook, £, le module de Young et ¢, la

déformation, définie par

Ly et L; sont les longueurs du solide avant et a la fin de la sollicitation.

Dans le cas d’un cisaillement simpﬁle :

=Gy (1.34)

Gy est le module de cisaillement (de Coulomb). y est la déformation de cisaillement,

assumee €gale a I’angle y (figure 1| 4a) pour des faibles déformations.

Dans le cas d’une compression isotrope ou volumique :

PR (1.35)

Ky est le module volumique, P la|pression hydrostatique et A‘,:V\-/y«) . la vanation

relative en volume.

Le domaine de déformation est dit ¢lastique dans les trois sollicitations citées

précédemment.
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La complaisance élastique s’exprime par :

Dy=1/E, dans le cas de la traction ou compression
Jo=1/G, dans le cas du cisaillement simple

By=1/K, dans le cas de la compression isotfope, By est aussi

appelée compressibilité

Le coefficient de Poisson qui est le rapport d’une contraction transversale 3

I"allongement unitaire est défini par :

=1lh_1dV '
v_zlx Ly (1. 36)

v=0.5 pour les matériaux incompressibles et v=0.33 pour les polyméres.

Les relations d’isotropie entre le cisaillement simple, la traction simple et la

compression volumique sont :

E, E
0 2(i+v) * “0720(nw) © Yo 3B /G
370

G

(1.37)
0

Les propriétés mécaniques des polyméres sont contrdlées par les trois modules Ey, Gy,
Ky et le coefficient de Poisson V.

En élasticité tridimensionnelle rapportée aux axes principaux, en admettant que chaque
déformation est une fonction linéaire des contraintes principales, ‘la loi linéaire de

Hooke peut étre généralisée. La loj généralisée de Hooke s’écrit

1y
si——gci E(<5j+0k) | (1.38)

88
o
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1. 3. 2 Comportement visqueux

La loi de Newton définit le type de c.omportement visqueux le plus simple

avec y; le tenseur des vitesses de déformation ou des tatix ¢

n, est la viscosité dynamique du fluide qu’on appeller
viscosité limite en cisaillement nul ou tout simplement visc
fluides newtoniens, tels que les fluides moléculaires (ean,
VISCOsité est indépendante du taux de cisaillement et |
proportionnalit¢ entre la contrainte de cisaillement et le tau

le montre la figure 1. 5. L’équation 1. 39 décrit les défq

modification de volume.

Ol

Figure. 1. 5. Divers types de comportement

: Gij:nﬁyij R

Bingham

Plastique

Pseudoplastique

/
/
_——
e

Ne\\Itc ni}/

e cisaillement.

tlatant

4

d’écoulement.

1, le long de notre étude
0sité newtonienne. Pour les
essence, solvant ..etc.), la
es courbes montrent une

de cisaillement 7, comme

rmations d’un fluide sans
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1

1. 3. 3 Courbes d’écoulement et de viscosité

- La corrélation entre le taux de cisaillement v et la contrainte tangentielle (ou de
cisaillement) 01‘2 , définissant la capacité d’écoulement d’un fluide, est exprimée par un
diagramme appelé courbe d’écou]ement'ave_c la contrainte en ordonnée et le taux de
cisaillement en abscisse. C’est | un choix normal puisque dans la plupart des

viscosimeétres on impose le gradient de vitesse qui est 1a variable indépendante et on

mesure la contrainte qui en résulte

Un autre diagramme trés courant consiste & porter la wviscosité en ordonnée et ie

gradient de vitesse en abscisse . Ce diagramme est appelé courbe de viscosité.

1. 3. 4 Comportement visqueux non-newtonien, indépendant du temps

Dans la plupart des appliCjtions pratiques, les liquides sont considérés comme

incompressibles. Néanmoins les cformations volumiques ont lieu par exemple dans

les extrudeuses ot on introduit le oncept de viscosité élongationnelle.

Lors de I’augmentation d‘“ taux de cisaillement, les particules en forme de
batonnets, en suspension dans le liquide, s’orientent dans la direction de I’écoulement
et les molécules en. chaines, dans L n milieu fondu ou dans une solution, se démélent,

s’étirent et s’ orientent dans la direction du champ d’entrainement. Les alignements des

molécules permettent un meilleuh glissement des molécules provoquant ainsi une

reduction de la viscosité.

Fluides a contrainte seuil d "écoulement

Ces fluides sont caractérisés. en geénéral, par des courbes d’écoulement du type
Bingham et plastique comme le montre la figure 1. 5 ou o, représente le seuil minimal
des contraintes a appliquer au fluide pour que celut ci commence a s’écouler. Dans ce

cas la viscosité n,, dite apparente, est donnée pour les écoulements du type Bingham
[13] par :
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Pour la plupart des substances liquides, I’effet pseudoplastique est réversible. Les
liquides réprennent leur viscosité quand I’effet de cisaillement s’arréte; par exemple
les molécules en forme de chaines reviennent i leur état naturel d’orientation
hétérogene, les gouttelettes déformées retrouvent leurs formes sphériques.

Aux trés bas taux de cisaillement les liquides pseudoplastiques ont un comportement

similaire aux fluides newtoniens. Plus le gradient devient intense, plus I'orientation ~

des particules devxent importante devant le mouvement brownien; la v1scosne chute
alors d’une fagon spectaculaire jusqu’a un niveau ol une augmentation supplementau‘e
du gradient ne peut plus provoquer une élévation de la ﬂuidiﬁbation, I’orientation
optimale €tant atteinte. La dépendance d’un liquide pseudoplastique au gradient de
vitesse est illustrée en figure 1. 6. La pente de la partie linéaire pour les cisaillements
faibles correspond a la Viscosité newtonienne limite 7, . Aux vitesses de cisaillements

¢levées la courbe présente une inflexion puis devient linéaire, ce qui permet de définir

une viscosité newtonienne limite 7, pour y tendant vers l’infini. Pour décrire ce

comportement plusieurs modgles [16, 17, 18, 19] ont été proposés sous la forme :

MM
My Mo

~f(y,5) : (1. 43)

Ce formalisme rend compte d’un comportement initial et final newtonien d’un

écoulement type d’un polymére fondu. A titre d’exemple on peut citer le modéle de
Carreau [19]

n-1

0 2:42
—Z=(1+X v ) v (1. 44)

9

avec 1) >n.
D autres lois [20, 21, 22] ont été aménageées pour rendre compte d’un comportement
newtonien aux faibles vitesses de cisaillement avec uniquement une viscosité limite

0. Le modele de Sisko [22], par exemple, est donné par
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. 'n
0'=n0y+ky | (1. 45)
G, M 4 pente= 1,
Mo N - pente=n,,*"
\E\\ outly)
i II .

P

|

i

.
n=t(})

[

Figure. 1. 6. Ecoulement type polymére { I-zone plateau : II- zone pseudoplastique.

Fluides dilatants ou rhéoépaississants

IIs ont une viscosité qui augmente quand le taux de cisaillement augmente et
sont régis par la méme loi d’Oswlad-De-Waele (équation 1. 42) avec un indice
d’écoulement n<l. Cette propriété se remarque dans le cas des suspensions aqueuses
d’amidon. On parle alors de dilatance qui est I’augmentation de volume consécutive &
la déformation. La résistance & P’écoulement peut devenir si forte que le produit se

déchire. Ce comportement a I'écoulement, heureusement rare dans les liquides.

complique fortement les conditions de production.

Autres modéles mathématiques

Beaucoup de modeéles sont utilisés pour caractériser les écoulements du type

polymere. A titre d"illustration nous vous proposons quelques uns.



Chapitre 1 : Concepts fondamentaux de la contrainte et de la déformation

Pour les fluides théofluidifiants, le modéle de Steiger Ory [23] est couramment utilisé

. .3
J=a,y+a_ vy (1. 46)
i 2 :
a et a; sont des caractéristiques du matériay.
La loi de Spriggs [21], quant a elle, jdonne
17 |
r]:rlo o S1 yZ'yo (147)
Yo .
n=n O si “;/ S“:/O

Casson [24] a proposé un modele tres utilisé¢ dans les plastiques a seuil d’écoulement

comme les chocolats et les peintures a base de dispersion de polymeres.

(5~ F=ny | (1.48)

M. €t O, sont respectivement la viscosité de Casson et la contrainte de seuil de Casson.

D’autres modéles spécifiques seront présentés ultérieurement.
1. 3.5 Comportement non—newtoniens, dépendants du temps

S1 la modification de la structure interne d’une substance est tres rapide. le
temps n’intervient pas d’une fagon apparente dans les eéquations de 1’écoulement ; par
contre, si_elles sont suffisamment lentes 1a Viscosité apparente dépendra du temps et
devient une fonction décroissante de la durée de I"écoulement. Lorsqu’il v a
désorganisation de la structure par cisaillement, le liquide est dit thixotrope, s'il v a

organisation de la structure par cisaillement le liquide est rhéoplexe. On se limitera ici
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a I'étude de quelques aSpects sur la thixotropie qui constitue un phéhoméne
rhéologique de grande importance industrielle.

Si un liquide thixotrope est soﬁmis a un cisaillement aprés une période de repos, sa
structure se désorganise et sa viscosité apparente décroit avec le temps.

La courbe d’écoulement (figure 1. 7a) avec un taux de cisaillement croissant (courbe
montante) ne se superpose pas avec la courbe d’écoulement obtenue avec un taux de
cisaillement dégressif (courbe descendante); des cycles d’hystérése sont ainsi obtenus,
La courbe de retour passera au dessous de la courbe aller. La surface de ’hytérésis
définit I’étendue de la propriété thixotrope de la substance et représente 1’énergie
nécessaire pour détruire la structure thixotrope.

Si aprés un long repos, un taux de cisaillement est appliqué a un échantillon thixotrope
et maintenu constant (figure 1. |7b), la viscosité chute brusquement et le liquide
retrouve son €tat initial. La transformation gel Zsol, estun exemple de thixotropie.

La thixotropie est une caractéristique trés importante des peintures, produits
- alimentaires, cosmeétique ...etc. C’est une propriété souvent recherchée par exemple
pour les peintures dont la viscosité doit €tre assez élevée pour éviter une sédimentation

au stockage mais. doit étre assez faible pour permettre un étalement facile, et enfin

devenir élevée pour éviter les coulures.

(a) Courbe d’écoulement (b) courbe viscosité - temps
A A
c
12 n
¥ =ct =
—> —»>
' Y temps

- Figure. 1. 7. Diagrammes décrivant Je caractere thixotrope.
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1. 4 HYDRODYNAMIQUE DES FLUIDES INCOMPRESSIBLES

‘Les fluides incompressibles sont caractérisés par une masse volumique
constante

p(r,t)=const o : ' (1. 49)

avec une equation de continuité de la forme :

v.(pv):—‘:_f (1. 50)

La vitesse v(r, 1) est dépendante de ’espace r et du temps ¢, sa dérivée totale qu’on

appelle souvent dérivée particulaire, s’écrit :

dv_v, g
T +(V.v)v (L.51)

Le premier terme du second membre est la dérivée locale et e second, appelé dérivée
convective, traduit le changement convectif résultant des particules de fluide.

A partir de la loi de Newton on peut retrouver I’expression suivante -

v
p[% + (V.\-’)V} = _—V[) + .f;’l.\' + .f;ctl ( ] . 52)
(@14

Les forces représentées dans le membre de droite de I’équation 1. 52 sont les forces de
pression, visqueuses et dérivant d’un champ extérieur tel que €lectrique, magnétique,
gravitationnel etc.. La force visqueuse est causée par le gradient de la contrainte

comme, pour une composante i par exemple:

Dans le cas d’un fluide de Newton, la force visqueuse est tout simplement /vy e

I"équation 1. 52 est usuellement appelée équation de Navier Stockes .
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2. VISCOELASTICITE DES POLYMERES

2. 1 INTRODUCTION

La viscoélasticité est la science qui étudie a Ia fois les aspects visqueux et
¢lastique des matériaux. Ce caractére peut étre représenté par deux énergies tout a fait
Opposees ; la premiére correspond & une dissipation due 4 la viscosité tandis que la
seconde représente I’énergie élastique emmagasinée pendant la sollicitation. St on

soumet un corps a une déformation instantanée 7o (figure 2. 1) et si on mesure la

contrainte en fonction du temps pour déférents milieux, on remarque que :

; pour un solide élastique, la réponse a cette déformation est une contrainte échelon o,
(figure II 1b), ce qui est décrit par la loi de Hooke (équations 1. 32)

- pour un fluide visqueux, la réponse est une impulsion de Dirac (figure 2. I¢). Ce
comportement est relaté par la loi de Newton (équation 1. 39)

- pour un corps viscoélastique, on remarque que la contrainte qui doit étre appliquée

pour maintenir la déformation constante diminue au cours dy temps (figure 2. Id).

Parmi les substances qui suivent ce comportement, on peut citer les polymeéres, les

solutions et mélanges de polyméres ainsi qu’un grand nombre de métaux lorsqu’ils

sont soumis a des températures proches de leur point de fusion
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A A
Yo (a) o(t) (b)
Gy
Yo
— -
to temps to temps

A A

o(t) (c) o(t) (d)
—p : —
ty temps ty temps

Figure. 2. 1. Réponse de la contrainte & une déformation échelon (a) dans le cas d’un.
corps €lastique (b), un liquide visqueux (c) et un corps viscoélastique (d).

2.2 VISCOELASTICITE LINEAIRE EN CISAILLEMENT SIMPLE
2. 2. 1 Essais expérimentaux

En viscoélasticité, la relaxation des contraintes, le fluage. le recouvrement
¢lastique, la relaxation apres interruption brusque d'un écoulement en ¢tat stationnaire
et les essais périodiques constituent les méthodes expérimentales les plus courantes. Le

dernier cas sera exposé au paragraphe 2. 3.

(98]
to
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Relaxation des contraintes
Par définition, la relaxation d’une contrainte consiste a imposer au matériau une

déformation constante et 3 mesurer la contrainte en fonction du temps. Pour ce type

d’essai, on définit le module de relaxation

Gp)=20 @.1)
Y0 -

A partir d’une valeur constante G, représentant 1’élasticité du matériau, G(¢) décroit
avec le temps et tend vers une valeur limite constante Geo quand ¢ — . Deux cas
distincts sont renconirés (figure 2. 2): quand G(w) est €gale 4 une constante positive,
Ge, appelée module a [’état d’équilibre, le matérian correspond a un solide
viscoélastique et quand Geo =Ge =0, le matériau se comporte comme un liquide

viscoélastique.

Fluage
Le test consiste & soumettre un matériau & une contrainte constante et mesurer la
déformation qui en résulte en fonction du temps. Le phénoméne d’accroissement des

déformations est appelé fluage. La caractéristique de ce mode d’essai est Ia

complaisance J(t), définie par :

_](t)z}'_(tl (2.2)
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G(t) A

veyh

Yo

(@)

Ge

temps

. temps

G(t)y
Go (©)
Ge=0
1o temps

Figure. 2. 2. Expérience de relaxation de la contrainte pour une déformation constante

(a), dans le cas d’un corps solide viscoélastique (b) Br##

module de relaxation est régi par laloi > S()= SO/ Yo

Jt) o

b

Figure. 2. 3. Expérience de fluage pour u
d’un corps solide viscoélastique (b) et un liquide viscoélastique (c). La complaisance

9]

de fluage est régie par : J(t)= y(t)/o,.
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Immédiatement aprés I’

accroissement de la déformation ¥

application de la sollicitation (figure 2. 3),

on observe un

(#) avec le temps. Pour les solides viscoélastiques,

7 (t) tend vers une limite finie Ye correspondant a la complaisance d’équilibre Je

tandis que pour un milieu liquide une linéarité est observée et le taux de déformation

? (#) tend vers une valeur limite co

Dans le cas limite, pour un matéria

de relaxation J=1/G. En général,

deux fonctions distinctes du temps.

Recouvrance

nstante correspondant a un écoulement newtonien.

u €lastique la complaisance est I’inverse du module

pour un matériau viscoélastique, G(t) et J(t) sont

La relaxation et le fluage sont des expérimentations simples, elles ne révélent

done pas tous les effets caractérist

Iecouvrance, ou la charge est d

iques du comportement viscoélastique. Le test de

onnée sous la forme de créneau, apporte des

informations complémentaires aux analyses précédentes. La charge en forme de

créneau est ;|

Q

0 t<0
H={o, Ost<t, (2.3)

0 t>t

La fonction contrainte o() et la déformation y (1) correspondantes a I’équation

I1 3 sont représentées sur Ja figure (2. 4b) pour les solides et sur Ia figure

IT 4¢ pour les liquides viscoélastiques. Dans le premier cas, la contrainte est appliquée

pendant

Y (0)=g,Je.

y

un temps . suffisamment long pour atteindre [|’état

d’équilibre avec

La déformation de recouvrance est alors définie par :

=0 [Je=J(t-1)] (2.4

(9%
W
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Dans le cas des chaines de polymeres linéaires qui ne sont pas lides les unes

aux autres, la complaisance a [’état d’équilibre par analogie aux solides

viscoélastiques, n’a pas de sens. En plus de la viscosité newtonienne 7, qui gouverne

’écoulement a état stationnaire, on introduit une autre fonction viscoélastique Je°,

appelée complaisance a.l’état. stationnaire et qui est une mesure de la déformation .

¢lastique durant 1I’écoulement newtonien. Si aprés un temps suffisamment long,
lorsque 1’état stationnaire est atteint, on interrompt brusquement 1la contrainte, la

déformation ¢lastique Je'o, est alors récupérée, la contribution visqueuse ot /m, est

par contre dissipée. La déformation de recouvrement se présente comme suit :
Y (D=0 [Je +t/n0—J(t—tl)] (2.5)

Les fonctions Je' et 7, sont 'facilement déterminées de I’expérimentation de

recouvrement. Dans le cas des fluides viscoélastiques ; ¢; est le temps nécessaire pour

atteindre 1’état stationnaire newtonien.

Relaxation apres interruption brusque d’un écoulement en état stationnaire
e,
Dans cette expérimentation I’écoulement d’un liquide viscoélastique, aprés un

temps assez long pour permetire établissement d’un  état stationnaire, est

brusquement stoppé. La contrainte durant I’écoulement stationnaire est ¢ = ¥, ol la

viscosité limite 7, correspond a4 un comportement newtonien. La contrainte décroit

avec le temps d’aprés la relation

c(t)=;]'G(t)dt (2.6)
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o(t)
(@

Go

——p
to t; temps’

v(t) 4 (b)

Figure. 2. 4. Expérience de fecouvrance pour une contrainte constante (a), dans le cas
d’un corps solide viscoélastique (b) et un liquide viscoélastique (c).
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2. 2. 2 Principe de superposition de Boltzmann

La viscoélasticité linéaire obsit au principe de superposition de Boltzmann, qui
- considére que I’état de la ‘maticre est, 3 un instant donné, gouverné par un ensemble
d’événements qu’a connu le matériau précédemment, et que chacune des contraintes

contribue indépendamment a I’état du matériau.

Si une éprouvette est soumise au temps =0 3 un accroissement de contrainte Aoy, la

réponse & la déformation est donnée par (équation 2. 2) :
T(h=A4c (1) (2.2)

De la méme manigre, si indépendamment de Aoy, Ao est appliquée 4 un instant ¢ on

aura :
y(t)=A0"lJ(t—-tl) _ ' 2.7

Considérons maintenant Papplication des deux accroissement de contraintes Aoy et
Aoy alinstant 1 =0 et t;. Le principe de superposition de Boltzmann consiste, comme

le montre la figure 2.5, 3 ajouter les déformations relatives aux contraintes
indépendantes

y(t):AcOJ(t)+A0’|J(t-t]) (2.8)

Pour une expérimentation plus générale qui consiste a appliquer respectivement

plusieurs accroissements de contraintes Ac,, Ac,, Aoy, Ao; A des temps t), t,...t

I

la déformation globale sera :

y(t)=iA0|J(t—tl) (2.9)

1=0
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temps

AG()

Y(t)

[~

temps

ty

Figure. 2. 5, Principe de superposition de Boltzmann.
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Il en est de méme pour une expérimentation de relaxation des contraintes, avec une

.application de plusieurs accroissement de déformation Ayo, Ay, Ay, ...Ay;, la contrainte

globale sera :
c(t)zziAyiJ(t-ti) ' (2. 10)
1=0

2.2.3 Equations constitutives
Si Iapplication des contraintes et des déforrnations est faite d’une maniére

continue, les sommations des €quations 2. 9 et 2. 10 sont remplacées par des équations

intégrales

vit)= fa (t)J(t —~t)dt (2. 11)
o(t)= j-aL(—G(t —t)dt @.12)

Les équations 2. 11 et 2. 12 sont appelées équations constitutives de la déformation et
de la contrainte. Elles. peuvent &tre réécrites sous une autre forme par une simple

intégration par partie et en posant t—t'=a .

y(t) = .](0)0'(t)+;]0'(t——a) J;Z) da (2.13)
(1) = GOYy (1) + J.y(t a)"G(a) 2. 14)

J(0)et G(0) représentent la complaisance et le module de cisaillement & I"état vitreux.

Il est intéressant de voir que pour une valeur échelon de la contrainte la déformation se

dote d’une histoire J(#). Par ailleurs. en tenant compte aussi que J(f) et G(¢)sont

respectivement des fonctions expérimentalement croissantes et décroissantes avec le

temps, I'inégalité suivante est bien respectée :
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1= j G(t-t)dI(t)>G(t) ] dI()=G®)I(t) (2. 15)

ce qui donne

GO <1 | (2.16)

L’inégalité entre les deux fonctions viscoélastiques est Ia plus couramment observée.

Cependant pour des particularités comme dans les régions vitreuse et plateau, I’égalité

est vérifiée avec Gg:l/Jg et GN0=1/JN0; G, et G,” sont les modules a 1’état vitreux

et plateaux, J, et ./'N°’§ont les complaisances vitreuse et plateau. Dans le cas de la
viscoélasticité linéaire ces deux fonctions sont lides par une intégrale de convolution :

4

t= ] G(a)l(t—a)da 2.17)

Pour la détermination d’une fonction viscoélastique a partir d’une autre, on peut aussi

par exemple citer la relation approximative [25]

G(t) = sin (mr)

oyl (2. 18)

ol m est la pente de la fonction log J(1) - log t. La méme relation peut étre utilisée
pour trouver J(1) a partir.de G(1), m est dans ce cas la pente de la courbe

logG(t)-log(t). Cette €quation est valide uniquement pour m</.
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2. 2. 4 Expérimentations dynamiques périodiques

Les expérimentations périodiques con51stent a faire varier la contrainte ou la
- deformatlon d’une maniére périodique et en. général sinusoidale pour avoir des
informations a des temps trés courts. La contrainte peut étre variée périodiquement

d’une maniére sinusoidale avec une fréquence f (pulsation @=27xf).

L expérimentation périodique de fréquence o est qualitativement équivalente 3 une

expérimentation a un instant s = la.

Pour une viscoélasticité linéaire, la déformation, varie d’une maniere périodique

sinusoidale
Y=y sinot (2. 19)

b _
ou y est "amplitude maximale de la déformation.

L’équation 2. 12 peut se mettre sous la forme :
o1)= jc(a)wyo coslolt-alda] (2.20)
ce qui donne :
O'(t)=yo{cojG(a)sin(ma)da:lsin(u)t)+yo{mj(}(a)cos((oa)daJcos((ot) (2.21)

Il est-clair que le terme en sin(w?) est en phase avec la-déformation y et le terme en
- cos(wr) est déphasé d'un angle de 90°, L’équation 2. 21 peut étre alors réécrite sous la

forme :

0
o=y (G'sinwt+G"cosmt) (2.

[ 0]
29
8]
~
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avec
| G'=(o]'G(a)sin(coa)da ' (2.23)
G"=m°j[G(a)cos(ma)da (2.24)

On utilise souvent la représentation complexe pour mieux faciliter les calculs. Ainsi, le

module complexe G * et la complaisance J * complexe sont définis par :

G*=2_ = Gu4iG" (2. 25)
},*
.y 1
J=r - =i (2. 26)
(&)

ou
yr=y exp(iot) est la déformation complexe, a*=o”exp(ia)t+ 9), la contrainte
complexe. ¢° et y° sont la contrainte et la déformation maximales.

L’angle & représente le déphasage entre la déformation et la contrainte pour un
matériau viscoélastique donné. |

Les modules de conservation G'(w) et de perte G"(w), caractérisent respectivement
énergie élastique emmagasinée et Iénergie perdue par dissipation pendant
Pécoulement. J'(0) et J'(») sont les complaisances d’accumulation et de perte.

Le module complexe G*(w) peut se mettre sous la forme

O (o}
G*(m)z;—"—exp(i8)=7°—(c058+isin8) (2.27)

0 0

0
G'(m)—{c—“]cosé‘)
y

avec

(2.28)
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G“(m){——— smS (2.29)

S tand \ 2.30
o—tand(e) (2.30)
tand(w) est la tangente de perte, une autre fonction viscoélastique caractéristique du

matériau.

De la méme maniére on définit la viscosité complexe

__________(i_z____ ' " .
(@)= o= an'(@)-in'() (2.31)
avec ?*=§—X—i
ct
d’ou
=G 2
M= (2.32)
1" _____G_'
(@)= (2.33)

n'(w) est la viscosité de dissipation par frottements et N"(w), la viscosité due a
I’€lasticité du systéme considéré.
La viscosité en cisaillement nulle 7, ou newtonienne est €quivalante & n'(0) pour les

basses fréquences.

n,=limn'() (2. 34)

On peut aussi accéder au module complexe G*(w) a partir de la déformation
complexe de cisaillement y*(t) en calculant la contrainte complexe de la relation 11 20.

ce qui donne :
o*(=iey exp(-iot) | Gt )exp(-iot)d(t) (2.35)
0
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En divisant par la déformation complexe les deux membres de cette égalité on retrouve

- facilement le module complexe G* () dépendant uniquement de la fréquence w
Q*(m)=iw:j G(t)exp(-—imtv)dtv | | (2. 36)
Pour des faibles fréquences w, G*(w) peut €tre développé de la maniére suivante :
G* () %'iw:]G(t)(l —iot+.)dt = z‘a)i;[G(r)dt + :j'tG(t)dt + (2.37)
Pour un liquide viscoélastique, la viscosité a état stationnaire est définie par :
= :jc;(t)dt | (2.38)
L’intégrale définissant le premier moment du module G(¢) est donnée par :
N,T = :}'tG(t)dt (2.39)

7., la centroide de G(¢) est appelée temps de relaxation moyen.

Le module complexe devient alors :

I GC*w)=iw jG(t)(l—ia)t+...)dt =ion(l-itw+..) (2.40)
. 0 !

On retrouve dans cette relation les valeurs des modules de stockage G'=7,ro’ et de

perte G"= n, qui sont respectivement proportionnels 4 w? et w.



Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

oof :
On remarque aussi que I'intégrale IG(t)exp(~—z’a;t)dt est tout simplement la
0

- transformée de Laplace de G(¢) qui» est définie par :

E(S) = O]‘G(t) exp(—st)dt : (2. 41)
B 0 .

avee s=iw

Le module complexe G * devient alors :
G*(@) = ioG(s) (2.42)

G(0)est tout simplement égale 4 la viscosité a état stationnaire n,- De la. méme

maniére que le développement précédant, on retrouve -
G(s) = [G@yexp(=st)dt =y (1~ 5 +..) | (2. 43)
0 .

La complaisance complexe J *(w) peut étre calculée par les €quations 2.39 et 2.40

comme étant la valeur inverse de G * (w)

L = - + (2. 44)
G*(w) lon, 1,

J*¥(w) =

Le théoréme de Borel stipule que :
o LU () = L[ J[F,(T)Fz(t—T)dT] o (2.45)

ou f,(s) et £:(s) sont les transformées de Laplace des fonctions F(r)et F,(t). Les

¢quations constitutives 2. 11 et 2. 12, de la méme manicre, permettent d'écrire :
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¥(s) = s5(s)J (5)

- _ (2. 46)
o(s) = sy(s).G(s)

soit

sa(s)sj(s) =1 (2.47)
L’expression 2. 47 représente une autre forme de la dépendance entre le module et la
complaisance. Cette relation simple peut étre utilisée d’une maniére générale pour

déterminer J(r), G(f) étant donné, et vis versa.. Pour le cas d’un liquide

viscoélastique, on retrouve

J(s) = L{%+£+...J (2. 48)

This s

La forme inverse de J(s) exprime la complaisance en fonction du temps, J(t)

J() = Rl t+7+..) (2. 49)
S/

Pour des temps assez grands, nécessaires pour |’établissement de I’état stationnaire,
expression 2. 49 est similaire & celle du fluage, donnée par la relation 2. 5.

Puisque la viscosité et la complaisance & 1"état stationnaire sont définies par:

M = [G(t)t . (2. 50)
0
16 .
JO =8 = lim (@) (2. 51)

« - ‘”—’OG”(([))Z
[ jG(:)dz}
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la déformation et la complaisance seront :

y () = 0'0[-7:—+ Je(’J | 2. 52)

J(t) =+ J&° ‘ (2.53)

Ty

avec une valeur du taux de relaxation, en une premiére approximation, égale a :
T = Je'n, (2.54)

Les écarts 2 cette valeur seront discutés au chapitre 3.
Dans le cas des solutions diluées, les propriétés viscoélastiques appropriées sont
ordinairement le module complexe, la viscosité complexe et leurs quantités

extrapolées a une dilution infinie.

Les modules intrinséques de stockage [G'], de perte [G"] et les viscosités intrinséques

de dissipation [177], élastique ["]et dynamique [] sont définis par :

[G]—hmG

(~»0C

[G "] = lim -——~G o,
C

(—>()
_ n-n
[7]= lim v (2. 55)
) , 77'!
' ___1 -
[7"] fim G

M=ns 1 a_. [G]
[7]= lim. ;LS };_‘{})[’7]-‘{1});77?

ny et 7, sont respectivement les viscosités du solvant et de la solution, C la

concentration du polymére dans la solution.
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La théorie [25] prédit que [G'] et [G"] sont proportionnels 4 1a quantité RT/M , ce qui

permet I’emploi des dimensions intrinséques réduites

6] =lc ]——~

_ [G"]R = [G”]ﬁ (2. 56)
0
I =Ly 7
M[?] c>0 C

M est la masse molaire du polymére, T la température et R la constante des gaz.
2. 2. 5 Différentes régions de comportement viscoélastique

Les polymeéres amorphes montrent généralement quatre régions viscoélastiques
dans une représentation du module en fonction du temps a une température donnée

comme le montre la figure 2. 6.

Région vitreuse

Dans cette région, pour des temps tres courts, le module G(z) approche une
valeur de 10 °* Pa et la complaisance J(t) 10° Pa™. Du point de vue moleculalre on note
I’ absence de tout réarrangement configurationnel et les segments de la chaine sont

figés dans leur position préétablie. Cette région est caracterlsée par le module vitreux

G, et la complaisance vitreuse J; avec Gg—jl- ou G(O)—j(a)- G(0) et J(0) sont le
£

module et la complaisance au temps zéro.

Tran&ition vitreuse

Apres le plateau vitreux le module G(1) chute brusquement et la complaisance
augmente de la méme maniére jusqu’a une valeur de G(t) =10° Pa et J(t) 10° Pa’.
Cette transition rapide se fait au cours d° une dizaine de degrés Celsxus environ, c’est

pour cette raison qu’elle est caractérisée par un parameétre de temperamre appelé
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température de transition vitreuse T,. Cette région est dominée par des réarrangements
de segments moleculalres L’énergie thermique n’est pas encore suffisante pour
vaincre les barriéres de potentiel et donner a la chaine le mouvement nécessaire pour

se déplacer.

Plateau caoutchoutique

A la fin de la transition vitreuse apparait un plateau caractérisé par le module-
0 0
plateau Gy et la complaisance Jy pour les polyméres réticulés et G, et dansle cas

des polymeres linéaires. Dans cette région les enchevétrements remplacent les

réarrangements configurationnels.

Région terminale

Dans le cas des polyméres réticulés, pour des temps assez grands, le module
tend vers une valeur constante appelée module a I’équilibre G, et une complaisance
constante-appelée complaisance a 1’équilibre J .- Ces deux paramétres conservent leur

valeur constante jusqu’a la dégradation thermique du matériau. Pour les polymeres

‘ linéaires, G, devient nul. Dans cette zone les chaines glissent les unes contre les autres,
il y a donc écoulement. Les paramétres caractéristiques sont la complaisance limite J eo
relatant Iélasticité du liquide viscoélastique et la viscosité a I’équilibre Mo -

Le module G(1) et la complaisance J(1) peuvent €tre aussi représentés en fonction de la
température pour un temps donné fixe comme le montre Ia figure 2. 7.

Les modules de conservation G'(w) et de pertes G"() en fonction de la fréquence
ainsi que la complaisance de stockage J' (o) et de perte J"(®) donnent des valeurs trés

précises des fonctions viscoélastiques caractéristiques des matériaux. Une

représentation classique de G'(w ) et G"’( ) est donnée sur la figure 2. 8.

N
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Log G(t, T=ct)
Pa

réticulé

Log (t) ]

Figure. 2. 6. Variation du module de relaxation & température constante en fonction
du temps.

Log G(t=ct ;T)
Pa

T, Température °C

Figure. 2. 7. Variation du module de relaxation a temps constant en fonction de la
température : (a) pour un polymére amorphe. éventuellement réticulé (b) ;
(¢) pour un polymére cristallin.
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Principe d’équivalence temps — température | ‘
Comme on I’a déj'z‘i noté, le nllodule est une fonction du temps a une températ‘ure
donnée comme il peut étre une fonction de la température pour un temps fixé. D’une
rmamere generale le module peut etre mesuré pour n 1mp0rte quel temps an 1mporte
quelle temperature Dans une representatlon ou le 1ogar1thme du temps (log t) oudela
frequence (log ®) sont donnés en abs01sse on peut constater que par une translation
paralléle A cet axe les courbes log(G(t))-temps ou log (G’ (co))-frequence_ peuvent étre
“superposées. La courbe  qui regroupe les points expérimentaux, appelée courbe
maitresse, est batie sur une température 'de référence T, prise}eomme une base de
données. Mathématiquement cette idée peuy €tre exprimée par :

G(T .)=G(T,t/a ) | (2.57)

ar est un coefficient de translation d’échelle, dépendant uniquement de la température.
L*important est de detempner la fonction ar en fonction de la température. La ﬁgure |
119 donne un exemple de construction d’une courbe maitresse.

Le module est défini par rapport & une section transversale unit'aire d’un matériau. II
est tout a fait clair que la dépendance de la température est 1nt1mement liée a la
variation de la masse volumlque en fonctlon de la température. La den51te du matériau
P(T) est le paramétre le plus en vue pour I’établissement de la courbe maitresse. Ainsi -

Tobolsky et McLoughlin [26], en tenant compte de ces considérations, ont établi -

G(T_.t) G(T,t/a)
P(TIT . p(MT

(2.58)

Le traitement le plus simple de la dépendance de la température est donné par la
théorie de I’état de transition. En effet, en terme d’équation d'Arrhenius, les variations

de la fréquence des conformations moléculaires. sont données par la relation ;
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()] r .
g U ~AH{ 1 1 C(2.59
logm2 loga'T R|T TJ ~ - (2.59)

ol AH est I’enthalpie d’activation, R, la constante des gaz parfaits.

“"Le coefficient de translation a; est aussi défini comme le rapport des temps de

relaxations, comme il peut &tre le rapport des viscosités relatives aux températures T et

’Tref-
1) _n(M TT) n(T) 2. 60)
TTRT) n(T) Tp(T) (L) -
‘ Zone
: j : ‘ vitreuse
T - Transition ,
| __vitreuse G
10 |
; | )
Z,o,ne ‘ Domaine I G
q d’écoulement caoutchoutique : P
]
08 @, s
logG”’ YA
Pa |
6 |
| ]
i |
| ! :
u 4 II I 1
R .
| _
2 ' |
» L '; —
3 0 3 6 9
logo rad/s

Figure. 2. 8. Allure du module élastique G et du module vfsqueux G en fonction de
la. fréquence. '
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le'“"Tz T3 T4 Ts Te T,
10 (a) :
f | I H |
1 : | | : I
~ l |
¢ N | ' ‘ |
8 ' T, ' | | ‘ |
. ~ ~ o T4 - ' : : |
S - I
6 == (b) L_\L~\ |
T Température de référence - T I
& .
T,
4
1 33 1 3 5 7 9
‘ logt s

Figure. 2. 9. Module de relaxation (a) en fonction du temps & différentes
températures, et courbe maitresse (b).

Williams, Landel et Ferry [27] ont proposé une loi univérselle semi empirique

~ (équation WLF), basée sur le concept du volume libre

—— B 2.
T C+T+Tg : (2.61)

- €, et.C, sont des constantes universelles ayant respectivement pour valeurs 17.44 et

51.6 °C. Nous donnerons au chapitre 2. 2. 6 plus de.détails sur a;. -

De la méme maniére que ar. il existe aussi un coefficient de translation b, représentant une

translation de la courbe paraliélement a I'axe des abscisses.
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2.2. 6 Viscosité des polyméres

“La viscosité des polyméres est I'expression ‘macroscopique des interactions

moléculaires a courtes distances entre les segments de chaines et les enchevétrements des

_ chaines entre elles. Elle dépend :

- des caractéristiques moléculaires qui influent sur la densité de segments de chames et
~ surla densité des enchevétrements,
- de la température qui mesure la mobilité des segments,
- de la pression hydrostatique qui modifie les distances mtermoléculalres et par suite
réduit le volume libre disponible, |
- - du taux de cisaillement qui défiriit I hlteraction de deux macromolécules situées dans

deux couches voisines.

Influence de la structure moléculaire

‘La densité des enchevétrements est une fonctlon de la taﬂle etdu nombre de molécules :

- par le facteur de frottement et du facteur de structure controlé par la configuration de la
chaine. Pour les chaines longues, la forme du facteur de structure varie et devient une
fonction trés dépendante du poids moléculaire. La viscosité 17, des polymeres lindaires

varie selon la relation bien connue :

]’]OszMw v MW <M(‘
' 34
n():K MW Mw>M(‘
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K et K’ sont des constantes dépendantes uniquement de lavtevmpérature et de la nature du
polymére, elles croissent avec la rigidité de lé chaihe et de I’encombrement de ses
groupes latéraux. v
~La-valeur de la'masvse-‘c-aracte’ri‘stiquel M, est obtenue-a Iintersection des deux linéarités
de la courbe viscosité - masse moléculaire. Pour de nombreux polyméres, M, est

indépendant de la température. La figure 2.10 donne un exemple de cette dépendance.

M différe d’un polymére 4 un autre ; il est de 4 kg. mol pour le polyéthyléne (PE) et de

38 kg.mol pour le polystyréne (PS) par exemple. M, correspond & une valeur de la
masse moléculaire moyenne en poids au deld de laquelle les enchevétrements v
commencent & dominer le phénoméne de résistance a I’écoulement. Du poini de vue
rhéologique, elle représente une constante du matériau au dela de laquelle un écoulement
non newtonien peut exister. |
La région plateau d’un polymére est uﬁe indication directe de I’enchevétrement. Elle
apparait quand le poids moléculaire du polymére excéde M. D’aprés la théorie de la
viscoélasticité, le module plateau est une fonction caractéristique de cette région et

s’exprime en terme de Me, le poids moléculaire moyen entre enchevétrements

PRT

G =
N Me

(2.63)

Si M_>M _, pour prévoir la viscosité 1, ou plus au moins son ordre de grandeur & partir
w C 0

des valeurs critiques, on utilise la relation universelle :

logn, = (2.64)

ou 7,. estla viscosité correspondante a la masse M,..
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Viscosité limite :
log o (Poise)

g A
7 .
6 - ‘ PE
‘ - 190°
5 - !
Pente=3 4
. :
3 .
2 .
Mc
1 - Pente=1
, T — T -
0 2 3 4

Poids moléculaire : log Mw

Figure. 2. 10. Allure de dépendance de la viscosité en fonction de la masse moléculaire.

Pour le polystyréne, par exemple, Vlachoupoulos [28] proposa une dépendance de 7,

avec la masse moléculaire moyenne en poids (¢.mol™ et la température selon la relation
y p g p

6
071 951 (2.65)

" logn, =3.4log A:£ +(2.7 + =
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Pour les solutions concentrées, un comportement similaire est montré. Dans plusieurs

systémes, la transition entre les deux linéarités est bien définie selon :

(2. 66)

ou M, est la masse caiactéristique du polyméres pur, p sa densité et ¢ la fraction
volumique du polymére.

Pour les solutions diluées, la relation entre la viscosité de la solution 7, la viscosité
du solvant 7, et la concentfation ¢ peut &tre écrite sous la forme :

-relation de Huggins [29]:

k_”‘”s_ 2 32 - '
. —-——-nsc =MH+K [Nl c+K [n]c ... (2.67)
relation de Kraemer [30] :
lnm_ e g ,
- =ln-nn‘—/c=[n]—-Kl'[n] oK MnJc ... (2.68)

S

et on définit la viscosité intrinséque

[nl=lim—"tfim- (2.69)
Msp la viscosité spécifique
nr la viscosité réduite
[n] la viscosité intrinséque
K, le coefficient de Huggins
K’ le coefticient de Kraemer

Les coefficients K, et K, [31, 32] satisfont aux relations suivantes :
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#

K +K =0.5
. K2+K2=Kl—§-

Dans le régime dilué, les résultats expérimentaux sont trés bien décrits par les équations

2. 67‘ et 2. 68 ou on néglige les termes d’ordre deux en concentration et plus. On voit
dans ce cas qu’une extrapolation linéaire, 4 une concentration nulle, des courbes nsp/C et
nr/C en fonction de ¢ donne la viscosité intrinséque [n]. Les coefficients K, et K’ sont
obtenus  partir des pentes correspondantes aux courbes. Un exemple de détermination de
la viscosité intrinséque et des coefficients de Huggins et de Kraemer est donné sur la

figure 2. 11.

e

By

Y102 . 257 - (a)

Pente = K’

18+— r——y —
0.0 0.1 02 0.3 0.4

Cc10°

Figure. IT 11. Viscosité en fonction de la concentration d’apres les relations de Huggins
et Kraemer pour une solution de poly (méthyle méthacrylate) dans du benzéne a 25 °C.
Courbe (a) : Y=n4p/C - courbe (b): Y=In ng/C. '
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A

Influence de la Tempe’rdture v

Deux approches de I'influence de la température sur la viscosité sont considérées.
La premiére fait appel au concept de 1’énergie d’activation, la seconde introduit la notion
de volume libre. '

Energie d’activation

Pour les 'liquidesvnewtonien's, I est bien établi que la viscosité et la température

peuvent suivre une équation du type Arrhenius

n=Aexp(Q) - @7

avec A4 (Pa.s) constante
AH (J. mol™) énergie d’activation
Alors que I’énergie d’activation 4H est pour les liquides usuels d’une dizaine de
J. mol, celle des polyméres est plus grande. Elle est de 30 pour le polyéthyléne, 59 pour
le polyisobutyléne et de 96 J. mol” pour le polystyréne.
Souvent il est inféressant de traduire la variation de la viscosité av_eb la température par

une équation d’Arrhenius mettant en jeu une énergie d’activation a vitesse de cisaillement

constante AH y ou bien 4H s , une énergie d’activation a contrainte de cisaillement.

constante, soit :

AH

M=AXP(g) (2:72)
B AH *
-

n—-—A exp

Des considérations thermodynamiques permettent d’obtenir

LR
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|
i

n= AH: | (2.73) .\
n eSt I’indice d’écpulement d’un liquide.
Volume libre
A partir de I’équation 2. 57
G(T_.t/a)=G(T.) @57

ou tyyr=Far, et de la définition de la viscosité donnée par la relation 2. 38

1= [Gt)dt | ,, (2.38)
] |
on montre facilement que :
(D= [G(T, 0di=[G(T _,t_dt=[G(T .t )a dt (2.74)
0 ’ 9 0
d’ou ,
n(T=a n(T ) (2.75)

Si la température de transition vitreuse est prise comme température de référence on

"~ obtient ;

n(T) S '
a = : -~ (2.76)
ron(T)
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A-cet effet Williams, Landel et Ferry [27] ont proposé une loi universelle semi empirique

(équation WLF), basée sur le concept du VOlume libre : '
1%@;15-_L- 2.77)

Cette relation donne des résultats trés satisfaisants pour la description des phénoménes de -
relaxation pour une variation de la viscosité des polymeéres dans un intervalle de’

température Tg <T < T, +100°C .

Pour une meilleure rationalisation de I’équation WLF, on peut facilement démontrer
qu’elle est trés consistante avec la forme empirique de Doolittle [33 ] se rapportant 4 la

viscosité des liquides

V-V,

2.78)

Lnn=InA+ B
! v,

4 et B sont des constantes , ¥ le volume total du systéme et -V./‘ le volume libre.
Quand le volume libre croit, la viscosité n décroit rapidement, ce qui s’explique par la

mobilité du systéme. 11 est trés élégant de représenter I’équation de Doolittle en fonction

, V.
de la fraction en volume libre f = —é— :

an:lnA+B(%—l) ' | (2.79) |

En général f croit d’une maniére linéaire avec la température
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f,=f +a(T-T) T>T, | (2. 80)

a e coefficient d’expansion

Jr la fraction de volume libre 3 Ia température T,

f.  lafraction de volume libre & la température T,.

L’€quation de Doolittle peut se mettre sous la forme de I’équation WLF :

T-T)
B ¢ oo (D)
loga, = 2303 f, /oc+T+T =log n(T) (2.81)
ou
=B ettt 2.82)
2.303%, a o -

C, est généralement constant, C, varie d’un polymére a un autre.
RS "@
Il est clair que I’équation WLF prédit que la temperature T, represente un état isovolume.

Influence de la pression

Les effets de la pression sur le comportement rhéologivque des polyméres fondus
sont souvent ignorés, cependant, les pressions exercées dans les processus d’élaboration
peuvent €tre considérables et entrainent par la suite des retombées sur la qualité souhaitée
du produit. De la méme maniére, les méthodes de mesures 'rhéorhétriquegafq%f emploient
des capillaires, impliquent des valeurs de pression et de vitesses de cisaillement qux sont

typnquement rencontrées dans la mlse en ceuvre d’un polyfnere
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Pour mettre en évidence I’effet de la pression sur la viscosité plusieurs méthodes ont été
utilisées. On peut citer celle qui utilise, comme pour la température, un facteur de

correction de la pression défini par :

i @.8)
a (p)= .
LR NN
et qui s’exprime aussi en fonction du coefficient de pression B, selon :
| - -
a_(p)=exp[B (p~p )] - (2.84)
p 0 0 .

Ce facteur de correction peut €tre utilisé pour obtenir des courbes rnaltresses par des
méthodes de superposmon Bo, le coefficient de pressmn de la viscosité, est de ’ordre
selon'les polyméres de 1 4 6 10® Pa™! :

Pour des comportement non newtoniens, le coeffic1ent de pressmn B dépend de la

température, la pressmn et du taux de cisaillement comme suit [34]:

p=1 6p) | | | 2.85)

-Pour de tres faibles taux de cisaillement B tend vers B,.

Pour la détermination de B, Dudvani et Klein [35] ont utilisé les profils non linéaires de la

pression en fonction du rapport de la longueur (L) sur le diametre (D=2r) du capillaire,

¢tablis par de Bagley [36].

L’équation de 1'équilibre suivant la direction z du capillaire::«. . .

@_l a(clzr) |

Gz v o

(2.86)
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entre z=0 etz=L, a pour solution :
T tot ﬁ ) PD o )

APy est la chute de pression totale Sur toute la longueur du capillaire. 'ap est la contrainte

a la paroi.

Par un développement en série, le profil de la pression est mis sous une forme simple[35,

37]:
APmtzb%ﬁ-c(%)z (2.88)
avec :
p=2 (2-89)
N |

Le calcul du coefficient de pression B par cette méthode, en utilisant le profil non linéaire

des 'pressions de Bagley [36], est affecté par la chute de pression a Pentrée du capillaire

caus€e par des phénoménes non contrdlables d’écoulement extensionnel et de

cisaillement. Néanmoins la simplicité de cette méthode donne des résultats tres
satisfaisants. |

- Dans une autre méthode Utraki [38, 39] suggére que I’équation de Doolittle (équation

2. 33) peut relater la viscosité en cisaillement nul

| Lnn0=1nA+B(-f1.—l)

o
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et, souvent I’existence d’une relation linéaire entre I’inverse du volume libre et la pression

- réduite 4 une température donnée soit : v

+=D(D+EMp @
ol i‘=—,i,T; est la température réduite et {):Bp;, la pression réduite. 7* et p* sont celles

rapportées pér W. Greassley [40].

Le coefﬁcient de pressioan se calcule des équation 2. 90 et 2. 91, il est donc :

AR e

Il est aussi intéressant d’évoquer les effets comparés de la pression et de la température.

- On défini alors le rapport :

(AT/AP), K.MPa"! - (2. 93)

Ce rapport est indépendant de la masse moléculaire, et varie peu d’un polymére a lautre.
Il est par exemple de 0.53 K.MPa™ pour le polyéthyléne basse densité, 0.42 107 pour le
polyéthyléne haute densité, 0.4 107 pour le polystyréne et de 0.33 | 107 pour le

Poly(méthyie méthacrylate). | |

2.2.7 Complaisance a I’état stationnaire
La complaisance & I'état stationnaire Je* peut étre déterminée a partir des

différentes expérimentations correspondant aux équations phénoménologiques. La

précision de la valeur trouvée dépend de la pature des problémes rencontrée lors de I'essai
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cons1dere L’expenmentatlon la plus courante est le fluage de recouvrement déja décrit au
paragraphe 2.2.1 ol la complaisance peut étre facilement trouvée par la relation

Je’ = lim[y, /ao] De la méme maniére on peut accéder a ce parametre par des mesures

des contramtes normales avec  Je° =~zlim[—2—], et de Dbiréfringence o
' 770 . '
e
o 1. cot2y. - L
Je® = —Jim[<2 2Z ] avec y Iangle d’extinction.

"oy |

Greassley [40] a montré que, pour les polymeres purs, Je° est propomonnelle a la masse
moleculalre et plus ou moins égale & une certaine valeur relative au modéle de Rouse[41]
Ceci est vrai pour des pcnds moléculaires assez ¢levés jusqu’a une certaine masse

caracterlsthue M. au dela de laquelle la complalsance Je' tend vers une valeur
chstante Je"« . Pour les solutions concentrées M ' estdonnée par :
M '

(M) ——M' = - (2.94) .
@ ‘ : : :
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2. 2. 8 Effets dés enchevétremehts sur la viscoélasticité

Les effets d’enchevétrement qui se manifestent dans les solutions de polymeéres .
ou les polyméres fondus peuvent'étre :illustrés par une simple expérimentation de
- fluage comme-1’indique la figure. 2. 12 00 la-complaisance J(#) est:donnée en fonction. .
du temps. A des faibles temps, <10 s, tous les polyméres exhibent une région

vitreuse caractérisée par une complaisance vitreuse Jo =1/G,, Gg étant le module

vitreux. Pour des temps plus ‘grands, le comportement dépend du degré de
pdlymérisation ou du nombre de segments N que contient chaque chaine. Pour des
chaines courtes (N < Ne ou M < Me ), le polymére passe de la région de transition
directement a la région d’écoulement liquide. N,, le nombre de segments
correspondant' au poids moléculaire entre enchevétrement Me, differe d’un polymeére &
un autre et est de I'ordre de 200+300 pour les polyméres vinyles. Pour des masses,
M > Me , une région plateau apparait dans la courbe de la variation de Ia complaisance.

J(t) jusqu’au temp's terminal t,.

J(t) Pa’!
4 ’
HUB . M<Mes
/
7 Terminal
3 L V4
10 /
/
/
107° [~ ’
/ .
Plateau caoutchoutique
107 |
Transition vitreuse
| 1 | 1 | 1 1 1

10 10% 10 10* 10?2 | 100 10*  10°

Temps s

Figure. 2. 12. Variation de la complaisance d’un polymeére fondu flexible. La ligne en
pointillée indique les systémes non enchevétrés. la courbe continue, les polyméres
hautement enchevétrés.
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La région plateau est appelée région plateau caoutchoutique du fait du comportement

élastique qu’elle renferme, sa largeur augmente avec la masse du polymére, elle est

caractérisée par la complaisance plateau J,°=1/G,’. A partir de ce moment le

polymere s’écoule comme un hqulde dans la reglon termmale caracterlsee par la

viscosité a l’etat statlonnalre 7o et la complalsance a l’etat statlonnalre Je. Cette

simple illustration permet de dire que le concept d’enchevétrement joue un réle
pnmordlal dans la rhéologie et la viscoélasticité des polyméres. L’apparition du
plateau caoutchoutique est une indication directe de I’enchevétrement. |
Chaque parameétre viscoélastique est associé a un pmds moléculaire caractéristique, le
module plateau G,° au le poids moléculaire moyen entre enchevétrements Me, la
viscosité a 1’état stationnaire 7, au le poids caractéristique Mv(:" et 1a complaisance a
ctat stationnaire Je” a M,'. Les rapports M. /Me et M.'/M, sont les mémes pour

tous les polyméres linéaires. Berry et Fox [42] ont trouvé que M ¢ = 2Me pour les

polymeéres non polaires. D’aprés Ia théorie sur le frottement des enchevétrements,

Bueche [43] trouva M,/ Me=2 ; Hgyaschi_ [44] M./Me=152 et Graessley [45]

“donna deux valeurs, M./ Me=1.71 et M./ Me=252.

D’autre part, le rapport M.'IM, a été calculé par Graessley [45], pour M./ Me=252,
ona: M.'/M.=138.

Pour des valeurs voisines 3 celle de M., la viscosité 7, varie avec le poids moléculaire

. ' 3.4 ’
d’apres les relations 2. 62, de M <M anoeM . Pour M>>M,. la distribution des

temps de relaxation comporte les relaxations lentes qu1 sont trés sensxbles aux pofs =

moléculaires et des relaxations rapldes mdependantes du poids moléculaire. Le module
attribué aux relaxations lentes est le module plateau G, qui devient indépendant du

poids moléculaire a des M >> M, avec

Me= pRT/G. - (2. 95)
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Au voisinage de la masse caractéristique M, la complaisance a 1’état stationnaire Je°

varie d’une quantité proportionnelle au poids moléculaire Je® « M 3 une valeur

constante Je’ = Je'oo .- | |
Les poids moléculaires caractéristiques, dans ’ordre, M, <M. <M. sont
indépendants de la température. Le tableau 2. 1 reprend quelques valeurs calculées par

Ferry [25], Berry et Fox [42],vcelles du polystyréne sont données par Onugy et al.[46].

Polymeére My, M. M’
Polystyréne 18 100 31200 ' 130 000
Poly (a-Méthyle Styréne) 13 500 28 000 104 000
1.4 Polybutadiéne 1 900 5900 13 800
.| Poly (Vinyle acétate) 12 000 24 500 | 86000
Poly (diméthyle siloxane) 8 100 24 400 61 000
Polyéthyiéne - 3 800 14 400
Cis- Polyisopréne 5800 - 110000 60 000
Poly (méthyle méthacrylate) 5900 27 500 >150 000
Poly isobutyliéne
8100 15200 -

Tableau 2. 1. Poids moléculaires caractéristiques des polyméres.

Dans les solutions concentrées et les polyméres fondus, pour des masses molaires

M>M., les chaines linéaires flexibles forment des réseaux temporaires

d’enchevétrements. Le poids moléculaire entre enchevétrements Me qui est une
mesure de la taille de la maille du réseau, croit avec la rigidité du polymere et avec la
concentration du solvant (figue 2. 13). Dans les systémes réticulés, les jonctions

d’enchevétrements sont les points de réticulation. Le nombre de jonctions par

molécule est :
E=—-] ' ' (2.96)

La région entre deux jonctions consécutives est constituée d un réseau de brins.
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Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

A Iéquilibre les concentrations de brins et de jonctions sont constantes. Les brins sont
créés et éventuellement perdus par échange thermiques entre molécules. Les bouts de
chaque brin sont supposés se mouvoir avec le milieu, a pamr de la création du brin

]usqu au moment ou il devient inactif.

Sxen
SN

o3

Hh
i

Figure. 2. 13. Représentation schématique d’un réseau macromoléculaire :
(a)- un polymere fondu pur, les intersections signifient des enchevétrements;
(b) - une solution dense de polyméres, les points représentent le solvant;
(c)—un mélange de deux ou plusieurs polyméres miscibles, -

(d) — un réseau de polymeres interpénétrant. les cercles sont des retlculatlons
chimiques. ‘

(b)

(d)
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2.2.9 Spectres de relaxation et de retard
Les propriétés v1scoe1ast1ques sont aussi exprimées par des spectres de temps de

relaxation H(r) ou de retard L(z). En considérant le modele mécanique de Maxwell

‘généralisé caractérisant le plus souvent les liquides v1scoelast1ques (figure 2. 14) ou le

nombre d’éléments de Maxwell est tres grand, la relation exprimant la relaxation des
contralntes

N
G@t) = ZG,. exp(—t/t) - (2.97)
i=l1 '
peut €tre remplacée par une intégration de la forme
G() = [G(r)exp(=t/t)dr (2. 98)
0 - '

Les G, sont remplaces par une fonction continue des taux de relaxation, G(z), appelée

fonction de d1str1but10n des temps de relaxatlon le plus souvent exprlmee par une

fonction auxiliaire -

H(7) =7G(r) | (2. 99)

|
i |
n terme de H(7), ’équation 2. 98 devient :

G() = ?H(r)exp(—t/r)dlnr ‘ (2. 100)
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\\\\\\.\\\\\\
) | > 2
Lol o L
L) % 7] - M : i
| | . |

G, G, . G; G,

— =

v

Figure. 2. 14. Modgle de Maxwell généralisé.

m v N2 N

|
|

L)

=

G| .Gz ) .

Figure. 2. 15. Modéle de Voigt généralisé.



Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

- De la méme maniére, le module de stockage G'(w), le module de perte G"(w), la-
viscosité de dissipation n'(w), la viscosité en état stationnaire 7, et la complaisance en

état stationnaire Je° se mettent sous les formes suivantes :

L] a)ZT-Z
G'(®)=Ge+ [H(r)———dinr (2.101)
- 1+t
G'@= [HO)—Z—dinr (2. 102)
= I+o'r
@)= [LO gy, (2.103)
S+t ' .
= [tH(r)dinz | (2.104)
[P H(D)dIn<
Jo = == . (2.105)
[" _frH(r)dln r:I '

Le module a I’équilibre G, a une valeur nulle pour les liquides viscoélastiques.

Les systémes hautement enchevétrés, ayant une distribution étroite de poids
moléculaire, sont caractérisés par un spectre de temps de relaxation longs appelé
relaxation terminale. Pour une distribution plus large, le temps de relaxation terminal
est déterminé expérimentalement par une relaxation de contrainte ou de fluage. Les

parametres expérimentaux peuvent étre combinés pour définir les temps de relaxation

[40] moyens en nombre 7, et en poids r,

-j'rH(r).dfln T.

7, =t = (2.106)

jH(r)dln S
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j ?’H(r)dInrt
Tw — -°; - . -_—;noJeo (2. 107)
j H(r)dinr
. T 0 .
z' .

Le rapport 7, /1, peut étre percue comme une mesure de la largeur de la distribution

du temps de relaxation dans la zone terminale. Pour une dlstrlbutlon tres étroite dans la
zone terminale, le temps terminal 7, est pris égal au temps de relaxation moyen en

poids 7, .

De la méme maniére que le spectre des relaxations, on définit le spectre des

temps de retard dans une expérimentation de fluage a partlr d’un modéle de Voigts
généralisé (figure 2. 15)

L(7) = tp(z) (2. 109)

Une méthode similaire est utilisée pour trouver les complaisances de stockage J (),

de perte J"(w) et J (#) comme le montrent les relations suivantes -

2.2

J(@)=J, + jL(r)lfwrzrz dinz (2. 110)

J"(w) = IL(r) _or ~dInr | (2. 11D
: e | +w?r? ’

o

ny, = J.rL(r)dlnr ' V (2. 1'12)

—p

Pour les liquides viscoélastiques, a4 des basses fréquences. les modules G'(w) et

G"(w) se réduisent aux expressions suivantes

~
o
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G'(@) = IH(r)rzdlnr=Je°7702a)2 (2.113) -

G"(a))=a)°]H(z')rd1nr=noa) v(2. 114)

qui donnent une proportionnalité classique du module G'(w) & ? et G'"(w) a w.

Calcul des spectres a partir des Jonctions expérimentales
Généralement, les méthodes approximatives ont un fondement analytique basé
sur les propriétés des intégrants des équations exactes correspondantes.

L’¢quation II 10 peut étre approximée par:
G(t)=Ge+ [H(t)dIn - (2. 115).

qui par une différentiatipn donne':

_dG()

H(n) =
2 dlnt’zr

(2.116)

appelée loi d’Alfrey [46]. »
Ferry et Williams [48] ont établi une loi basée sur la pente de la fonction log-log de:
G v |

dlog G(t)|

| H(z) = =M(m) dlogt

I=r

(2 17
ou

1
M =
() F(m+1)

, m  est la pente de la fonction log H(r) - log(r), T est la

fonction gamma. Cette méthode est limitée au valeurs positives de m.

Une méthode avec une seconde approximation est donnée par Schwarzl et Stravernan
(49] :
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H(r)'=_G(t)dlogG(t)_(dlogG(t)Jz_v 1 d*logG()| (2.118)

dlogt dlogt | 2303 d(logr)’ §

1=27

La fonction de relaxation peut étre aussi décrite par les modules dynamiques. On peut

citer 4 titre d’exemple la méthode de Williams et Ferry [48] :

H(z) = -4 208G (2. 119)
dlogw s
ou
sin(mrz/2) . .
- A=————= . m est la pente de la fonction log H(z) - log(z), T est la

mm/2
tonctlon gamma. Cette méthode est limitée au valeurs negatlves de m.

Pour /<m<2, elle prend la forme :

— aGodlogGH| )
H(T)-—-— AG(2 Tg(x)—ll»/mzt) (2 120)

ou
_sin(mmx/2)

z(l—-m/2)

Pour une approximation du éécond ordre Tschoegl [50] a établi la relation :

dlogG' 1 d*G' |
+

H(r)= T >
dlogw 2 d(lnw)

(2. 121)

Veo=JIr

Pour décrire la relaxation des polyméres linéaire flexibles dans la région plateau

- et terminale. Baumgaerted et al.[S1] ont utilisé une supcrposmon de d‘&;“ lois de
puissance : '
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—mg me '
H(7)=neG (7:—) +( v j pour T < Tmax (2.122)

c TMax

H(t)=0 pour 7>max

m., mg sont les pentes des spectres dans les régions enchevétrées et de transition

vitreuse ; T, et Ty le plus court et le p'lus long temps de relaxation, et G , le

module plateau.

Le spectre de relaxation permet, par exemple, de remonter a la contrainte par
Iintermédiaire de son équation'constitutive et de confirmer par des calculs appropriés
la courbe co_ntrainte-défdrmation. La démarche consiste, premiérement de trouver la
fonction H(r) a partir des courbes maitresses de G'(w), de calculer par la suite G(z)
par la relation 2.100 pour une vitesse de déformation imposée. On retrouve la

contrainte a I’aide de 1’équation constitutive 2. 12. On remarque facilement que :

do_ldo_ny
dy ; 3 -o® | (2.123)
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2. 3 NON LINEARITE EN VISCOELASTICITE

Dans les liquides a base de polymeres la contrainte dépend d’une maniére non
linéaire du taux de cisaillement. Dans le sens de notre c¢tude, cet aspect
phénoménologique prédomine les autres caractéres sans pour autant diminuer de leur
complexité. A cet effet, une attention particuliére concernant le comportement ‘non
newtonien a été donnee au chapitre 1. 3. Cette non linéarité prov1ent du tenseur de
déformation et du taux de déformation qui ne peuvent s "appliquer qu’aux déformations
infinitésimales. La relaxation de la contrainte apres cessation de 1’écoulement en état
stationnaire et la grandeur de la complaisance J? sont souvent trés affectées par les
forts taux de cisaillement. Par conséquent les déformations finies et les forts taux de

cisaillement sont les prmmpales causes de la non linéarité en viscoélasticité.

2. 3. 1 Différence des contraintes normales

.L’appa;rition des contraintes normales dans les expérimentations de cisaillement |
simple est pergue comme une conséquence des déformations finies.
La premi¢re manifestation du Comportement non linéaire avec 1’accroissement de la
déformation ou du taux de déformation dans un corps viscoélastique est I’apparition

des contraintes normales dans le tenseur des contraintes. Ainsi pour un tenseur de taux
de cisaillement simple :

v=[1 0 oy | (2. 124)

et le tenseur des contraintes apparait sous la forme suivante :
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611 0-12 0
o=, o 0f | (2. 125)
0 0o

avec la présence des contraintes normales Olys Oy 5 Oy

On appelle N, et N, la premiére et la seconde différences des contraintes normales.

N =0, ~0y, | | (2. 126)
N, =0, -0, o (2. 127)

N, et N, sont des fonctions viscoélastiques qui peuvent &tre obtenues a partlr de
expérience. En général N, , trés petit devant N,, est souvent négligée.

Pour un ecoulement de cisaillement en état stationnaire et pour des faibles taux de

cisaillement plusieurs modéles non linéaires prédisent [52, 53]

L2
N, =0, -0y =20 Je"y (2.128)

Pour un écoulement stationnaire, on remarque que N, donne les mémes informations

que le module de stockage G' a des faibles fréquences @
G'=n,’ Je'w* : (2.129)

Dans une expérimentation de fluage, et aprés un arrét brusque de l’écoulerﬁent A I'état
“Stationnaite; les premigres différences des contraintes normales relaxent lentement par
rapplort aux contraintes de cisaillement: v

L’existence de contraintes normales est lide a 1effet Weissenberg [54] qui apparait

souvent dans les viscosimeétres coaxiaux et plan-céne. Dans le cas des viscosimétres

80



Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

coaxiaux, la substance se souléve le long du cylindre malgré la force centrifuge et la
pesanteur ; dans le viscosimétre plan-cone, elle exerce une forte pression qu1 tend a

ecarter les deux éléments du dispositif de mesure. _

Le caractére viscoélastique d’un corps est li€¢ a ’existence de valeurs non nulles de la
fonction viscosimétrique N;. C’est 1a raison pour laquelle les manifestations élastiques
des écoulements de cisaillement simple, tels que I’effet Weissenberg, le gonflement et
Pinstabilité d’écoulement, sont souvent expliquées a I’aide de la premiére différence
de contraintes N;, du nombre de Weissenberg (W ) ou de la déformation de

recouvrement vy,

N1 1 _ : .

2. 3. 2 Influence du cisaillement

Viscosité : - :
La viscosité des solutions de polyméres et des polyméres fondus est fonction du

- taux de msalllement Cette propriété confére aux fluides polyméres la denommatlon de

fluides non newtoniens. D’une maniére générale la viscosité décroit avec le taux de.

cisaillement, cependant pour un taux inférieur A une certaine valeur limite ¥,, elle

devient constante et égale a la viscosité newtonienne > appelée aussi viscosité en

cisaillement nul. En pratique, pour la majorité des polyméres, j/o , trés faible (107 3 10

l-s") comparé aux taux de cisaillement mis en jeu au cours des procédés de

transformation, est souvent inaccessible. Le taux de cisaillement caractéristique , est

habituellement pris €gal a4 un taux de cisaillement correspondant a la viscosité

n =0.807,. Généralement la décroissance de la viscosité avec le taux de cisaillement

v o =d
suit une loi de puissance pour des taux élevés selon la forme nocy | d étant la pente

négative de la courbe viscosité - taux de cisaillement. ‘
Ainsi, la diminution de la viscosité avec le cisaillement n'intéresse pas uniquement les

théoriciens ; en effet la viscosité 1, diminue des centaines de fois pour quelques
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dizaines de ;;, ce qui est une manifestation tout 3 fait heureuse pour le développement

de I’ 1ndustr1e plastique. La ﬁgure 2. 15 montre une variation typlque de la v1scosr[e

- d’un polymére fondu avec le taux de cisaillement. Les deux premiers cas (a et b)

correspondent [45] respectivement 3 des polystyrénes de masses molaires en poids
M=215 000 et 581 000 et 3 une temperature 160 °C, le cas ‘( C ), 4 une masse de
411 000 pour une température 176 °C. |

e n() 10° -

——._

n, o m,

10

1072

10! 10° 10! 102 10°
M- M
pRT ! ~ pRT

Figure. 2. 15. Variation des viscosités réduites, dynamique 11—]%9-)- (aetb)etalétat
0 ' '

stationnaire 1) (¢) pour un polystyréne pur.

0

Expérimentalement ;;0 est identique a w, dans une expérimentation dynamique
relatant la dépendance de la viscosité dynamique 7'(@) en fonction de la fréquence w

avec n'(w)=rn, quand w — 0. Les travaux de Bueche [55] et Pao [56] ont montré que

les formes de 77(}?) et n'(ui) sont des fois similaires et partiellement superposables. Par

contre, la biréfringence [57] a montré que les deux types de déformation affectent
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différemment la configuration des chaines dans un ¢coulement. En effet la forme des -

deux fonctions est différente (figure 2. 15), n'(@) décroit plus rapidement que 77(;'/)

atteignant une pente (- illzzg) largement supérieure a 1’unité, la pente (_il_o_g_r?) ne

dlogy
‘ depasse en aucun cas, I'unité, expérimentalement, elle est de I"ordre 0. 85. D’autre part,

la valeur absolue de la viscosité complexe

In*(w)l=w (2. 131)
- ‘

a une pente n’excédant pas I’unité et la forme de la fonction 7* (@)| concorde bien

avec la forme de la fonction 77()}) ctablie par Merz et Cox [58]. La relation empifique

Merz et Cox entre ces deux viscosités donne de trés bons résultats pour » <10 s

ln*(c?))lén(?) avec =y (2‘.j132)

Pour montrer la dépendance de la viscosité du taux de cisaillement, beaucoup de
travaux ont été réalisés et montrent que la courbe v15c051te - taux de cnsalllement est
unique si les variables sont correctement exprlmées Les deux théories moleculalres

les plus connues, celles de Bueche [59] et de Graessley [60], expriment la var1at10n

relative de viscosité n/7, en fonction d’un terme unique y soit :

T e (2.133)

0

r étant le temps de relaxation.
Selon I'approche de Vinogradov et Malkin, Semjonow [61] obtient une relatlon
universelle qui a été démontrée sur plu51eurs polymeéres tels que le polyethvlene le

polypropyléne. le polystyréne etc..
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1 v -3 . 0355 -4 - om
1—1—=l+[_6.12x10 (yno) 1+2.35x10 (yno) ] (2. 134)
0 B

avec y en s et n en Pa.s

= Cette r-eprésen-tation--posséde-ul»’avantagé-d?i-ntégrer-l’inﬂuence de la témpérature dansla ..

variation de 7,.

Le modele d’Eyring [62] exprime un écoulement non newtonien de petites molécules

ou des suspensions de sphéres dures :

L’analy

., sinh"(}'/ 7)

770 vT

/

(2. 135)

s¢ d’Eyring ne tient pas compte, explicitement, de la structure de la chaine et

par conséquent n’est pas appropriée aux systémes de polyméres.

Le mod

¢le de Graessley [45], qui est utilisé dans nos travaux, suscite une plus grande

attention. Graessley a introduit le concept d’enchevétrement dans la rhéologie des

polymé

res pour €lucider la viscosité relative 22 au cours d’un cisaillement simple a

My

I’¢tat stationnaire. Ainsi, pour les systémes monodispersés, le modéle de Graessley se

présent¢ comme suit :

T =g Ome)
s
o 7T
M 2 (1. 136)

2 6
() = — t(@) + -
&(0) = ~farccot®) + ]

h() = %[arccot(@) + _fﬂ——(}%’l]
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Les fonctions g et & représentent deux effets séparés d’enchevétrement. La fonction
g caractérise I’enchevétrement des systémes. Elle correspond au rapport du nombre

E / Ey; E étant le nombre d’enchevétrements par molécule sous I’effet d’un

€coulement & état stationnaire et E, = M/M, , le nombre d’enchevétrements par

- molécule 4 I’état. d’équilibre. Dans cette analyse le temps..z, de formation d’un

enchevétrement est supposé proportionnel a la viscosité, soit 7, = Tr, ¢ étant le
: U

temps de formation d’un enchevétrement moyen a I’état d’équilibre.

Dans le cas des solutions diluées, les résultats expérimentaux de Graessley [45]

peuvent €tre exprimés par la relation :

272
o Je" Vo

=0.6+0.2 ‘ (2.137)
M — My

ol 7, est le taux de cisaillement correspondant & une viscosité égale a 80% de la

viscosité en cisaillement nul 7,.

Complaisance

Selon les travaux de B. D. Colman [63] et Y. Einaga [64], la dépendance de la

premiére différence des contraintes normales s’écrit :

N=2(ry (2.138)

Pour des faibles }/ les résultats expérimentaux de Graessley [45] montrent. que la

complaisance J(y) se confond avec la complaisance en état stationnaire Je'. ce

résultat est confirmé par Coleman et Markovitz [63] :

Je* = —_jim s | (2.139)
2’70. 70 ,',. '

o0
AV}
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Pour les systémes hautement enchevétrés, Greassley [45], rapporte que le nombre
d’enchevétrement 2 I’état perturbé est réduit par le facteur g (équation 2. 136); et

montre que :

M

J() =
® cERT  cgE,RT

(2. 140)
ce qui implique

J()=Je' g . 2. 141)

2. 3. 3 Relaxation sous de g;‘ahdes déformations
Relaxation des contraintes

Pour des grandes déformations, la contrainte o devient dépendante de la

déformation y

o((t,)=G(ty)y | (2. 142)

Osaki et al. [64] ont établi que le module de relaxation G(1,y) peut étre exprimé, pour
t>t, (tg ést le temps de relaxation de Rouse), sous la forme de deux fonctions, 1’une

dépendante du temps et I’autre de la déformation
G((t,y)=h'(y)G(t) . (2. 143)
La fonction 4'(y) est indépendante du poids moléculaire et de la concentration. G()

est le module de relaxation classique. donné par la théorie de la viscoélasticité linéaire.

La théorie de Doi-Edwards [65], pour une déformation de cisaillement, précjse que :
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G((t,y)=h'(y)G(t)[1+S(y)—1)exp(—t/tR)]Z (2. 144)
avece .
on . 90) .
H(y)= @isy _ | (2. 145)

o) dés'igne la variation de l’orientation de la chaine primitive avant et aprés la
déformation ; elle dépend de la vitesse de déformation. 3(y) est le rapport moyen entre

les longueurs de segment avant et apres la déformation.
Lodge et Meissner [66], ont montré que la premiére différence des contraintes

normales N, devient dépendante de y pour des déformations élevées :

N(tp=yoy) (2. 146)
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2. 4 LOI DE MELANGE

La viscosité en cisaillement nul des mélanges binaires d’homopolyméres obéit

aux lois semi-empiriques classiques dont la plus connue est :
logn,, = k) log,, +w,log T (2. 147)

w; et w, sont les fractions en poids des polyméres / et 2.
Une seconde loi beaucoup plus cohérente est celle qui se base sur la relation déja
¢tablie 7, = KM**. En utilisant la définition du poids moléculaire moyen

M, = wM, +w,M, , on retrouve facilement la relation trés connue dans la littérature :

1734 1/34 1/34

on = W|7701 Twy g, (2. 148)

Une relation analogue pour la complaisance & I’état stationnaire du mélange Jeb’

donne :

e

44734 5, 0 44/34 , 0 :
Je, + Je,
Jeb® = W Tl € 4‘4/‘"3’.%‘7702 €, ‘ (2. 149)

0h

ol Je et Je,” sont les complaisances a 1’état stationnaire des composants / et 2.

Les lois de mélange données par les €quations 2. 148 et 2. 149, peuvent aussi prendre

selon Montford et al. {67, 68], une forme complexe :

S 134 134 R 5

My =Wt AWt 2. 150)
134 ’

G*=w G *+w G * (2. 151)
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e *> G,* sont la viscosité et le module complexes du mélange, 7, * 7,*, les

viscosités complexes des composants, G * et G,*, les modules complexes des

composants.

Les relations 2. 150 et 2.151 sont d’une tres grande utlhte pratique pour les faibles taux
- de cisaillement. En effet, "application de la loi empirique de Cox=Merz [58] permet la -
conversion des fréquences en taux de cisaillement.
Les lois semi-empiriques 2. 150 et 2. 151, d’une structure mathématique trés simple,
décrivent trés bien les résultats expérimentaux dans le cas des mélanges binaires de
| polyméres llnealres Schuch [69] a confirmé la validité de cette loi pour des rapports
de masse ne dépassant pas 10.
Plusieurs modéles ont €t¢ développés pour la description de la viscosité des

melanges. En plus des modéles précédents, on peut rappeler celui de Leycar [70] ot la

viscosité d’un systéme binaire est exprimee par :

logn,, = ¢13 log 7701 + ¢23 log 7, + C¢12¢2 + D¢1¢22 (2. 152)

ou C et D sont des parametres ajustables ¢| et ¢,, les fractions volumlques des

constituants purs.

Dans le cas des solutions concentrées et des mélanges de polyméres fondus, en
se tenant compte de architecture du réseau d’un mélange de polymeéres et du concept

d’enchevétrement, Tsenoglu [71] a construit un modéle permettant la détermination du

module plateau

: 012 ] E12 o (; 0152 ]2
GNO s @ Gmo l”\: ﬂ]:TﬁTil +¢2GN20 ”2‘:1 + gﬂ—_]yl—‘:—}
' 96
(2. 152) -
ou les coefticients positif et négatif des exposants correspondent respectivement a la
présence d'interactibn:attractive et répulsive entre les espéces. ¢ est une mesure de

I"interaction. Pour un systéme athermique (& = 0). I'expression donnant lc module se

simplifie et's’écrit :
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G’ = 4Gy 4 4,G, 2153

Gy' et G,,’ sont les modules plateaux pour les polyméres I et 2, ¢ et #, , leur fraction

volumique.

90



Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

2. 5 EXPRESSION DES FONCTIONS VISCOELASTIQUES DANS LES
MODELES DE ROUSE, DE ZIMM ET DE REPTATION

Pour la description de la dynamique d’une chaine de polymére, il est souvent
convenable de considérer a tout instant le vecteur entre extrémités comme une
caractéristique de la configuration de la chaine entiére. Quand la chaine se déforme, la
direction du vecteur entre extrémités R () change et le temps de relaxation ¢ peut Etre

défini par une moyenne de la variation de R (t) que I’on |peut noter quantitativement
par : |

ROR@+Y=le (2.154)

Pour une chaine de polymére, le mouvement peut étre considéré cdmme une série de
- modes de déformation, chacun invoquant une taille différente de la macromolécule et
un temps de relaxation propre. Le comportement global est caractérisé par un spectre
de temps de relaxation. | _v

L’agitation thermique ou mouvement aléatoire ou Brownien d’une chaine flexible
donne, dans le temps, un €chantillonnage de toutes les configurations possibles' de
chaque chaine. Pour I’ensemble des chaines, I’équilibre thermique, a n’importe quel

temps, est clairement défini par une taille moyenne du polymére caractérisée par le

rayon de giration R,.

Dans le cas d’une perturbation instantanée du type déformation des polymeéres
flexibles, deux effets opposés sont en compétition & chaque instant. Quand la molécule
relaxe vers sa configuration d’équilibre, la force élastique s’oppose aux forces de
frottement appliquées sur les segments en mouvement par le fluide environnant.
Pour les solutions concentrées et les polymeéres fondus, soumis 2 un cisaillement ou un
€coulement, le retour vers un état de conﬁouratlon relaxé (d’équilibre) est trés long
que celui des polymeres dans les solutlons Ceciestdual enchevetrement des chaines
quu n'arrivent pas a se détacher facilement les unes des autres. Pour les chaines
suffisamment longues, I’ effet d’enchevétrement ralentit d’une manieére tres appréciable

le processus de relaxation moléculaire et il est ainsi responsable des trés hautes
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viscosités et des propriétés Viscoélastiques particuli¢res des solutions et polyméres
fondus de haut poids moléculaires.

Interaction hydrodynamique
- Si le solvant est considéré comme un liquide: 1ncompre551ble newtonien qui suit -
le schéma du milieu continu, les éléments de la chaine macromoléculaire dans une
solution sont des centres de résistance I’écoulement perturbant ainsi la vitesse du
fluide. Le probléme d’interaction hydrodynamique est souvent traité par
I’approximation d’Oseen [72, 73]. |
Soit une chaine macromoléculaire, flexible, v, est la vitesse que le solvant posséde au

point de localisation de la perle k en I’absence de la perle et u, la vitesse de cette

perle. La force exercée par le fluide sur la perle £ est :
F=c(u, -v ) (2. 155)

Le coefficient de frottement ¢ dépend du fluide et de la nature chimique de la

macromolécule:

La perturbation de 1’écoulement, v'(Rys ), produite au point k situé a une distance Ry,

du point s d’application de la force, peut étre calculée par la formule d’Oseen
V(R )=TR ).F, (L 156)

ou T (Rpg) est le tenseur d’Oseen

= ' R R
o rd g — (1+ Ks . Ks (I1.-157)

I est un tenseur unité.

La perturbation de 1'écoulement est anisotrope et dépend de I'angle entre les deux

vecteurs Fget Ry,
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La vitesse v; du fluide perturbé au point £ est la somme de deux vitessés, la premiére
Vio » Don perturbée existante dans le solvant en I’absence du polymére, et la seconde

qui représente la somme des perturbations de tous les autres ¢léments de la chaine.

WVt 2VR) o ysgy

$=0,S=K

2. 5.1 Approche de Rouse

Kirwood et Riesemann [74] assimilent chaque segment statistique 4 une sphére

de coefficient de frottement ¢ et la chaine a un chapelet de » sphéres dont les
distances sont régies par une statistique gaussienne. Dans le modéle de Kirwood et
Riesemann. les phénomenes liés 4 la déformation ¢lastique des chaines dans un champ
de vitesses sont négligés. Un modele plus réaliste consiste i relier les N ~sphéres par
des sous chaines gaussiennes ou submolécules d’écart ‘quadratique moyen <r’ >, ce
qui introduit entre les spheres contigués distantes de » une force de rappel élastique

- r

f=3kT— | (2. 159)

<r >

Ce modéle, appelé perle-ressort et de dénomination anglaise bead-spring-bead de
Rouse-Zimm (figure 2. 16), représente trés bien la chaine linaire flexible. Dans la
théorie de Rouse [75], les interactions hydrodynamiques dues aux mouvements des
jonctions de la submolécule, sont négligées. On peut alors, en.l’absence d’interaction
hydrodynamique entre les sphéres, décrire la relaxation du systeme en résolvant le

systéme & N équations couplées, décrivant I"équilibre des forces de frottement et des

+- forces de rappel élastiques exercées par les sphéres contiguds sur 'chaquey sphére. Si

est la position de la sphére i de coefficient de frottement ¢ ona:

cdr. 3kT
S+t ——
Tdr o<r >

A | (2. 160)
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On recherche les combinaisons des ;, qui diagonalisent le systéme et découplent les

€quations. Chacun de ces N modes normaux relaxe avec un temps 7, égal a

o 22

.2 T
=12l Pr _Hzp p p=1,2..N (2. 161)
P C<r > E<r >N G . '

o

N S
\y"./'

Submolécule=5]ob | O |
)\N\V/ ”’M\O
Piag

Figure. 2. 16. Représentation d’une chaine macromoléculaire flexible dans le modele
de Zimm-Rouse.

es resultats de Rouse [75] et Zimm [76] peuvent étre regroupés sous une forme

L

générale avec des coefficients adaptés selon la présence de [Iinteraction
hydrodynamique (Zimm) ou non (Rouse). Ainsi le spectre des temps de relaxation
. o

cut se mettre sous la forme :

avec
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2 Rouse
m=43/2 Zimm(condition ) . (2.163)
3v v=3/5 Zimm(bon solvant)

L’exposant-v, appelé- exposant: : de gonflement, caractérise-le ‘comportement d’une
chaine isolée dans un solvant. Pour v =1/2, la chaine est équivalente a une marche
aléatoire a 3 dimensions oi chaque pas correspond 4 un monomere, on dit alors que le
solvant est un solvant 4. Si le polymére a beaucoup d’affinité pour le solvant,
expérimentalement et théoriquément on trouve v =3/5, on dit que le solvéﬁt est un

bon solvant.

Pour un ensemble de »n chaines, de masse molaire M par unité de volume

N, . o
CM'” - Ny est le nombre d’Avrogadro), dans le cas des solutions diluées, le
) .

(n=

module G(¢) et la viscosité s’expriment par :

N
G(t) = nkT Y exp(t/z,) (2. 164)
. P=l .
(@) = +nkTi i e 165)
n g iy 0)27,)2 o
et pour une dilution infinie :
| RT & 7,
"= . - (2. 166)
b7 Mn, ;H(ozr,“ '
et quand w — 0 on retrouve les viscosités
_CRT & eRTtS, 2.167)
T = ;ff Y (2.
N T N
[,]]= RT Zf/) - R[lesl (2. 168)
1‘!’75 P ’ A[,)S

avec
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L
S=Yrin; o =M M
P=1

PRT > VT 2T 2.169)

ou 7, 7, et [77] sont respectivement les viscosités de la solution, du solvant et
- intrinséque. - R e R

Le plus long temps dex relaxation r,(p=1) décfit le temps de renouvellement des
conformations ‘moléculaires. Comme 7, -est proportionnel a4 un coefficient de
frottement ¢ et donc a la viscosité du solvant 7, la viscosité intrinséque est bien
indépendante de 7 et est proportionnelle a la masse M en I’absence d’interaction

hydrodynamique. La relation 2. 168 donne un moyen pour la détermination de 7).

Pour une relaxation de Rouse

A
S, ZZFZ? (2. 170)

La complaisance 3 I’état stationnaire est par définition :

: N
‘) z' 2
s M =] EF - M\ =7 | S, 2. 171)
cRT| 7, LT RTL @ | S
ZT,
=1
v T . . X
avec S, = Z—’-’- qui, pour une relaxation de Rouse, est égale a :
P=t Ty
y 1 82 (2.172)
S, =) —=1.082 2172
=27
Je’ devient alors :
s = MLm= S g4 M mony (2. 172)
cRT| n, S cRT| n,
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S, et S, sont des paramétres utilisés par Ferry [25] dans la description des fonctions
viscoélastiques pour les différents modes de relaxation.

Les modules réduits [G'], et [G"], peuvent se mettre aussi sous Ia forme :

61, = le‘lfwrjrzu : O Q173)
- 2

[G"], = [lef’; s o (2.174)
= P

Dans une échelle de fréquence, les %iquations 2.173 et 2. 174 donnent :

pour ar, <<1

6] =(r) 3L (2. 175)
P=lp

[h=o: 3L - (2. 176)
% P=lp

pour ar >>1

Les sommes sur p des équations 2. 173 et 2. 174, quand p—»o, peuvent &tre

remplacées par des intégrales :

22 2 2 -2m V .
1 © ,L_P —ao[ w tlp _ llm___zc_—_ 2 177
[G]R—PZZI 77 3 7 mdp=(or) 2msin(nt/2m) =
=+ T, °l+o TP
" _w mTp ._wf mp_m - ”m—‘_"]L——‘ 2 178
[G ]R—Z_ PRI 72 _Zmdp—-(O)T,) 2mcos(n/2m) = )
P=l{40 'rp ol4+w T P

Pour m =2, on retrouve les modules réduits de Rouse. Pour de tres faibles
concentrations et une interaction hydrodynamique négligeable, Ferry [25] ainsi que
Doi et Edwards [65] ont démontré que les modules intrinséques réduits - sont

indépendants de la masse comme le montrent les expressions suivantes :
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pour ar; <<1

[6l=r) 3L | (2. 179)
P=1 p
[6"]=or 3L | (2. 180)
P=1 p

Les modules [G'], et [G"], sont proportionnels respectivement 3 o et o

pour wr, >>1

6 =l6"], =1.11(0r,)"? | (2.181)

Les résultats de Ferry [25], confirmés par Doi et Edwards [65], sont illustrés sur la
figure 2. 17. Pour des calculs détaillés le lecteur pourra se référer aux travaux de
Rouse [75], Zimm[76], Bird et al [77], Osaki [78], Yamakawa et al.[79], Berry et |
Casassa [80]. Les deux traitements, de Rouse et Zimm, donnent les mémes résultats
pour un comportement viscoélastique linéaire tant que les interactions

hydrodynamiques sont négligeables.

Pour les polyméres amorphes et les solutions concentrées, la théorie de Rouse est -

modifiée par Ferry [25] comme suit :

Ge pRTi o'

2. 182
M Pl 1+C()2T;Z, ( )
N
Gr= LR oty (2. 183)
M 1+ o'cl
. N
G(t)zB%tZexp(—t/r,,) (2. 184)
F=1
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avec un spectre de temps de relaxation

oM
Tp = —— avec P=12.N .
» 2P RT (2. 185)
(@) ' (b)
Log{G'r, 1 ‘pente=1/2
Log[G""], pente=2/3

MNTy. MT

Figure. 2. 17. Variations des modules réduits [G’]r et [G”’]x en fonction de ©T;.
(a) : approche de Rouse ; (b) approche de Zimm.

Dans la zone terminale, les propri¢tés sont dominées par le plus long temps de

relaxation

r = SmM

2. 186)
! /rz,oRT : ( :
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Le plus long temps de relaxation_ 7, est d’un intérét pratique majeur puisqu’il
représente le temps requis aux contraintes pour relaxer dans une expérimentation de
relaxation ou le temps requis pour atteindre un état stationnaire dans un ¢coulement |
SOus une contrainte constante.

Les parties terminales' de G' etde G" en fonction de @ sont décrites J. D. Ferry [25]:

G'= 1.08332@273 ' (2. 187)

G"=an, . (2. 188)

Les effets du comportement viscoélastique dans la zone terminale sont décrits [25, 45]

ar la viscosité 7, et la complaisance Je® par les relations suivantes :
n p

PRT

m=2Lus (2.189)
Jo = R g M S g4 M (2. 190)

Dans I’approche de Rouse, S, et Eg—% sont respectivement égaux & z/6 et 0.4.
2

Pour des poids moléculaires proches de M_', la complaisance Je° peut étre

exprimée [25] par la relation empirique :

T _ 0.4M/(pRT)
' 1+ (M/M.H]?

(2. 191)

" Pour M << M.'on retrouve la relation 2. 190. Pour M >> M_.' les résultats de

Graessley [45] prédisant I'indépendance de la complaisance Je® du poids moléculaire

sont confirmés.
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2.5.2 Approche de Zimm

La théorie de Zimm [76] tient compte des frottements dus aux mouvements des
perles dans la chaine et décrit la dynamlque des solutions de polymeéres en tenant compte
de I’interaction hydrodynamlque Cette interaction intramoléculaire est due 2 la variation
de la vitesse du milieu prés de chaque perle. L’approximation d’Oseen [81, 72, 73] est
utilisée pour estimer les perturbations de la vitesse. Dans des conditions en solvant @,

Pintensité de la perturbation dépend du paramétre h

Nl/Z
N (2.192)
(1271' Y i, <Pt s
ou
h & } .
* _ = > 2.193
NI/Z (127[3)]/277S<r2 >l/2 ( )

N est le nombre de submolécules gaussiennes, &, le coeﬁicient de frottement entre la
submolécule et son environnement, 1 » la viscosité du solvant et < r* >''? estla racine
carrée de I’écart quadratique moyen entre les extrémités de la submolécule. Si h =0 (ou

=0), la perturbation de l’écoulément est nulle, la chaine est dite en drainage libre ce
qui correspond au modéle de Rouse. Si h>>1 (ou A*=0.25), I’écoulement est
substantiellement réduit prés des enroulements intérieurs et la chaine est dite
imperméable. Zimm a montré qu’en tenant compte de I'interaction hydrodynamique, les

temps de relaxation des modes normaux deviennent pour une interaction hydrodynamique

dominante :

T.=57 L (2. 194)

avee
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. = M, 2. 195)
237RT

Pour les conditions en bon solvant, Ptitsyn et Eizner [82, 83] ainsi que Tschoegl
{84] ont complété la théorie de Zimm [76] en introduisant un paramétre ¢ qui caractérise
Pexpansion des configurations moléculaires et qui varie entre 0 et 1/3. L’expression

donnant 4, pour différents &, s’écrit pour des conditions de bon solvant :

) 28/2N“'5)./2§
(127r)”277‘\. < p? stz

(2.196)

L’interaction hydrodynamique intramoléculaire est bien établie dans les solutions trés
diluées. La viscosité dans la théorie de Zimm est exprimée & partir de la relation de Fox -
~ Flory [85, 86] :

232

O<r ) | |
I (2-197)

La viscosité intrinséque dépend des dimensions et du poids moléculaires pour des masses

6
M>10 .
Pour des conditions de solvant 6, le paramétre de F)ory —Fox est

© = 0.425N, =2.56x10” ; le plus long temps de relaxation 7, satisfait a lajrelation :

232

n,<r)

1,=0.325-2 T (2. 198)
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La complaisance en état stationnaire Je° peut étre calculée a partir de la relation

(IL. 171) avec h*=0.25, S,=2369, S, =1.156 et 5—22—=0.206, soit :

1

2 2 )
T =Al_[17_:_ﬂ_] %:0,206_%_[172___’7_8} 2. 199)
cRT| 7, S, cRT| mn, :

Pour les conditions de bon solvant, 1a valeur observée du paramétre de Flory — Fox est en
trés bon accord avec celle donnée par la théorie de Zimm (4 — oo )pour © =2.84x10% et
avec celle de la théorie modifiée de Pyun-Fixman [87] dont ® =2.68x10” La viscosité .

intrinséque [77] est alors :

023 < r2 >3/2

[7]=2.84x1 (2.200)

La complaisance en état stationnaire Je° peut étre également calculée a partir de la
relation 2. 171, et on obtlent

d’apreés Zimm,

h*=0.10, S, =2.066, S, =1. 2 =0.267
i
M 'S M T | |
Je' = — |05 |\ 21067 2 | s (2.201)
cRT 7 S, cR 7,
d'apres Ptits-Eizner-Tsochoegl,
h—>o, =033, S =2.003, S:2=0.280 »

b

Joo = M | =y S_Zj = 0,23011{@]
1S ¢RT| 1,
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Les modules réduits [G'], et [G"],sont calculés a partir des équations précédentes
pour ot <<1

pour un solvant-9, ce qui correspond & m =3/2 , les équations 2. 162, 2. 173 et 2. 174

nous permettent d’écrire :

T = (2.203)
P . -
2 o0
[G=(er) 21_1? | (2. 204)
"=p
21
6", = w;,Z—PW (2.205)
P=l

La proportionnalité des modules réduits [G T et [G" , respectivement avec @® et ), est
toujours respectée.

Pour les conditions de bon solvant, m =9/5, les équations 2. 162 2.173 et 2.174 se

réécrivent de la maniére suivante :

T

T,= 9‘,5 (2.206)
P
G]R—(cor ) Z - (2.207)
P= lp -
[G"]R=COT|Z'TL—5 ‘ (2.208)
P=1 p

avec toujours la méme proportionnalité entre les modules réduits 6o [G], et tes

fréquences.

104



Chapitre 2 : Viscoélasticité des polyméres

pour ot >>1

pour un solvant 6, (m = 3/2), on retrouve d’apres les équation 2. 177 et 2.178 :
[6']: =121(0n)* et [6] = 2.99(wr1)2’3 C o (2.209)
et pour un bon solvant ( m =9/5) :
[G] =114z, et [G"],?=l.38(a)r,)5"’ (2.210)

Les résultats correspondants aux modules réduits sont illustrés en figure 2. 17.
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2.5.3 Approche de RG. De Gennes : modéle de Reptation

Les modeles de Rouse et de Zimm décrivent la relaxation des mouvements
d’une chaine polymére linéaire en tenant compte de deux facteurs essentiels contrdlant
les mouvements des macromolécules : leur frottement et leur élasticité, Cependant, ces
deux approches ignorent l’impossibilité pour deux portions de chaines de se croiser
sans se couper. En effet, les approximations de Rouse et de Zimm sont toutes les deux
basees sur des modéles de chaines fantomes. : ' G

Le modele de reptation proposé par de Gennes vise 4 combler cette lacune en se

focalisant sur les enchevétrements par les chaines entre elles et qui restreignent leurs

mouvements.

Modele Tube

L’idée du modéle tube provient de la théorie de I’¢lasticité du caoutchouc qui
est un réseau moléculaire, formé d’un liquide de polymeére réticulé par des liaisons
chimiques. L’espace entre les réticulations est occupé par des brins sous la forme de
fils trés fins comme le montre la figure 2. 18.

Les systémes hautement enchevétrés peuvent €tre représentés par un tube fictif, le
modéle tube. Le modéle tube, a cause des obstacles appelés contraintes topologiques
créces par. d’autres chaines polyméres, assume que le mouvement de la chaine est
essentiellement confiné dans une région sous la forme d’un tube entaillé dans un
environnement de polymeéres avoisinants comme le montre la figure Il 19. Dans le cas
- de polymeres linéaires, les contraintes topologlques n aﬂectent pas les proprletes
statiques mais par contre les propriétés dynamiques le sont sérieusement.
Ce modele originellement proposé pour les élastomaires, offre une base théorique trés

consistante pour expliquer les propriétés dynamiques des chaines dans un réseau. Les

solutions semi diluées, concentrées et les polymeres fondus-peuvent trouver dans cette: -

approche une réponse aux problémes trés complexes de la dynamique,
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Reptation

Dans les polyméres linéaires flexibles le tube change dans le temps. Un
nouveau concept est alors introduit par De Gennes qui proposa un modéle ot la chaine
linéaire est libre a travers un réseau fixe d’obstacles. La chaine de polymére est plus
longue que la longueur de la chaine primitive, longueur caractéristique du tube. Le
-~ mouvement de la chaine est toujours confiné dans le tube qui, lui. méme, change dans
le temps (figure 2. 19). Ce type de mouvement est appelé par De Gennes réptation.
Si on considére la fonction de corrélation en temps de la distance entre extrémité
R(=R(L,1)-R(0,t) ou R est le vecteur position de la chaine primitive. Au temps (=0,
la chafne éét piégée dans le tube. Avec le temps la chaine repte et, a un certain
moment, comme le montre la figure 2. 19, la partie CD de la chaine reste dans le tube
originale tandis que les autres parties AC et DB sont déja dans un nouveau tube.
La fonction de corrélation (R().R(0)) est donnée par Doi et Edwards [65] sous la
forme :

2

(m(t).m(O))=<Eﬁz>=a(g(t))=LaZ 8 exp("f t) (2.211)

pr d

<g(t)> est la longueur de contour de CD. Le nombre de segments N et la longueur de

segment b sont lié€s a la longueur de contour L et au pas a de la chaine primitive par :

=22 | (2.212)

a est souvent considérée comme la taille de la maille du réseau ou tout simplement le

diamétre dans le modeéle tube. Le diamétre a peut étre calculé a partir des valeurs,

: 2 . RT
théorique [65] (G,° =%N? ) et expérimentale (G,° = p
a .

) du module plateau
.
G,’. Ce qui donne :

a=Menp) Foe o @a13)

Ru. est la moyenne de la racine carré de la distance entre extrémités du polymere pour

un poids moléculaire Me.
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(b)

Figure. 2. 18. Représentation d’un modéle tube. (a): chaine réticulée (AB) dans un -
réseau d’obstacles (brins). (b) : chaine confinée dans un tube, la courbe en pointillée
est la chaine primitive, les points, les brins.

Figure. I1 19. Mouvement de la chaine dans le modéle tube. (----): configuration
~ initiale (t=0) de la chaine primitive avec le tube initiale : (—) : configuration au.
temps.t : seul CD est dans le tube original, AC et BD sont déja dans un nouveau tube.
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Le plus long temps de 'relaxation de (iR(t).iR(O)) est 7, qui est le teinps de reptation ou

le temps nécessaire pour que la chaine primitive se désengage du tube ou elle était

confinée au temps ¢ =0. z, est trouvé égale 4 [65] :

3 4
T=1§Nb

- 5 (2.214)
n kBTa

Pour la relaxation de Rouse, la fonction de corrélation (92(t).91(0))~ est donnée par Doi

et Edwards [65] :

2

2 . —pt
(R(©.R0)=Nb ¥ _expPYh (2. 215)
pn "®
avec
¢ =1 SNB (2.216)
3n k_Ta ‘

On voit que 7, est proportionnel 2 N° et pour un nombre €élevé de N segments il
devient trés grand devant le temps de relaxation de Rouse 7, suivant le rapport

(relation 2. 217), calculé par Doi et EdWards‘ [65] et .conﬁrmé par la simulation

numérique.

Ta 5L (2.217)

Ty a
Le rapport z=L/a, le nombre de pas dans la chaine primitive, est souvent assimiler
au rapport des masses M/ Me, le nombre d’enchevétrements par molécule.

Pour le calcul des fonctions viscoélastiques des systémes énchevétrés, il est
intéressant de voir leur évolution dans le temps et dans les limites des différents modes
de relaxation. Pour cela, les mouvements au niveau des segments de la chaine nous
donnent une meilleure approche sur la dynamique de la chaine. Si la chaine'prim-i..ti,ye.‘_,.v
se déplace d’une distance curviligne As sur elle méme, le segment de coordonné¢

curviligne s vient en (s+4s) au temps ¢ comme le montre le schéma de la figure
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2. 20a. La fonction de corrélation au niveau ségmental est calculée par Doi et Edwards

[ 65] et confirmée par Green et Tobolsky .[88] comme P’illustre bien la figure 2. 20b.

(2 v2
Nb (t/TR) t<t
2 1/4
Nb (t/zz)) T, Sttty
(RoRO)= g (2.218)
Nb (t/t ) T St<t,
2
|Nb (t/7) t21,

Le temps 7, est le temps pour lequel le déplacement du segment devient comparable

au diamétre ¢ du tube.

<*Rs(t).‘.RS(O)>=Log<(Rs(t)—Rs(0))z>
SA
(b) .

(@

R(s, t+At)

>
Te ™R a4 log(t)

Figure. 2. 20. Déplacement moyen d’un segment de chaine en fonction du temps.
(a) déplacement d’un segment le long de sa chaine primitive.
(b) temps caractéristique d’un mouyement segmental. L et
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~ Ainsi pour des temps trés courts ( ¢ <7,), la dynamique est régie par le modéle de

Rouse, G(t) peut étre trouvé 2 partir de ’expression 2. 164 et approximé par :

G(t) =

PRT  —2P*  pRT 1.1 '
ex = 2.219
Mojp(rR)N—MU (2.219)

Pour des temps >7,, le comportement de Rouse est stoppé par les contraintes du

tube et la reptation commence. Il se produit généralement deux processus, la relaxation

du contour de la chaine caractérisée par r, et le désengagement du tube déforme

caractérisé par 7 . En viscoélasticité linéaire, le premier processus est souvent négligé
et a des temps t>t_ la relaxation est seulement due au désengagement.

Le module plateau peut &tre calculé en utilisant ¢ =r,; ce qui donne :

PRT
M.

e
T

e

v =G(z,)= )2 | (2. 220)

Dans une échelle de fréquence, le moduie de stockage G' est donné par [65]

= GNO(%O’T¢)‘/2 pour wr,>1 (2.221)

8 1 (wr,/PY)

G'=G Y ———d
V& P Lt (wr, | P

pour  wr, <1 (2.222)
Le module de relaxation G(f) montre un plateau pour des temps, 7, <t <, avec une
largeur croissante avec le poids moléculaire et un temps de relaxation r, proportionnel

a M’.Pour r<r,, G(t) estindépendant du poids moléculaire.

““Le plus long temps de relaxation de G(r) est "z qui est le temps requis a la chaine de

polymére pour se désengager complétement de son environnement et perd toute

corrélation avec sa configuration d’origine. Il est donné par la relation 2. 214,
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La viscosité et la complaisance en état stationnaire se calculent grice aux relations

classiques 2. 50 et 2. 51, elles sont :

» : ~ pRT
n,= [Gdt== LG ' =L pMe T, (2.223)
0
: th(t)dt | |
0 _ 6 _ 6Me 2.7224
Jo =2, T=3G 0 SpRT 2.224)
[jG(t)dt] N
9 B
T, devient alors :
O Mem 10, 0 | (2. 225)
- pRT 7~ ,

- Puisque le module plateau G,’ est indépendant de la masse moléculaire du polymere,

la viscosité 7, et le temps de relaxation r, sont donc proportionnels & M* au lieu de

M** observée expérimentalement. La complaisance Je’ est par contre indépendante

du poids moléculaire. La proportionnalité¢ de r,; a M’ est aussi trouvée par De

Gennes. L’explication donnée par Graessley est que la proportionnalité & M’ est
correcte pour les systémes de trés hauts poids moléculaires et que cette déviation est
due aux mécanismes autres que la reptation tels que les effets de la distribution du
poids moléculaire et des ramifications qui ne sont pas bien compris théoriquement

dans une zone terminale dominée par des enchevétrements.
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C’itapitre 3 : Thermodynamique des polyméres

3. THERMODYNAMIQUE DES POLYMERES

3. 1 GENERALITES

On peut étudier les phénomenes de transition de phases, en faisant intervenir les

potentiels thermodynamiques. L’approche la plus  simple est la thermodynamique

classique. -

3. 1. 1 Potentiels thermodynamiques

Pour un changement infinitésimal d’état, le premier principe de

thermodynamique s’écrit sous la forme
80 = dU + W =dU + PdV + 6W'=TdS (3. 1)

La chéleur Q | apportée au systéme est dépensée pour a.ccroitre'l’éneirgie interne dU
et réaliser un travail 6% . Ce travail peut étre vu comme la somme d’ujn travail général
Pdv effectué pour surmonter la pression extérieure et d’un travail 6W " effectué contre
les forces électriques, magnétiques, élastiques et autres. On sait aussiique 50 et SW
ne sont pas des différentielles totales. | |

En général, le choix des variables avec lesquelles on veut étudier un systéme, en

particulier lorsqu’il subit une transition de phase, impose celui du. potentiel

thermodynamique.
Pour un volume (V) et une entropie (S) constants :
dW'=-dU ou -AU=W' (3.2)
L’énergie interne est un potentiel isochore-isentropique
Pour une pressi‘on (P) et une entropie (S) constantes :
dW's~d(U +PV)y=-dH ou —AH=W" (3.3)

L’enthalpie (H=U+PV) est un potentiel isobare-isentropique
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Pour un volume (7) et une température (7) constants :

AW'= -d(U -TS)=-dF ou —AF=W' (3.4
L’énergie de Helmholtz (F=U-TS) est un potentiel isochore—isothermé
Pour une pression (P) et une température (7) constantes :

dW'= ~d(U +PV -TS)=-dG ou -AG=W' (3.5)

© L’énergie de Gibbs (G'—4U+PV¥T S=H-TS=F %?PV) est un poteﬁtiel "i4so'bar’e'-isbvthérr'ne. -

En pratique dans-la majeure partie des cas, on utilise les variables indépendantes Pet 7'
au lieu de Vet T du fait qu’a I’équilibre P et T deviennent égales dans toutes les phases
du systéme. C’est pourquoi , en général, on préfére utiliser la fonction de Gibbs G en

qualité de critére d’équilibre et de spontanéité des transformations.

3. 1. 2 Potentiel Chimique

L’énergie totaie d'un systeme est déterminée par son volume, son entropie et sa

composition. Sa variation dépendra non seulement de la variation du volume et de

‘T’entropie mais aussi de la quantité de substance introduite ou extraite de ce systéme.

Si on admet que seule la pression extérieure agit sur le systéme, avec les variables

indépendantes P, T et les nombres de molécules de chaque espéce n;,n, n; ...on

aura :
dG=-SdT+VdP+) p.dn - (3.6)

Il en résulte que la variation du potentiel chimique Ay, d’un composant i est définie

par:

T.P.nI

Comme la température joue un role moteur lors de la transition thermique, le potentiel

chimique en est de méme lors de la transition de masse.
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3. 1. 3 Classification thermodynamiques des transitions de phases

I’ordre de la transition est déterminé par Pordre des dérivées du potentiels -
thermodynamiques. Deux. types de transitions de phases peuvent exister : les
transitions avec chaleur latente et les transmons sans chaleur latente.

‘Selon le cas, une transmon sera dite :

- du premier ordre si elle s’accompagne d’une discontinuité dans ses dérivées

premleres 5

- du deuxiéme ordre si elle s’accompagne d’une discontinuité dans ses dérivées

secondes, et
- du éniéme ordre si elle s’accompagne d’une discontinuité dans ses dérivées éni¢mes.

D’aprés la théorie thermodynamique, 1’énergie libre de Gibbs se définit par :

dG = —SdT +Vdp (3. 8)

s=—(§;—] ; V=(5—G—) 3.9
5T P OP J;

A la transition de phase, ces grandeurs correspondantes a des dérivées du premier

avece

ordre du potentiel G, sontdiscontinues. Cette transition est du premier ordre et

associée a I’existence d’une chaleur latente.

Les dérivées secondes de 1’énergie libre de Gibbs donnent :

(86 (éf_] G
ort’), \ér), T

_(éﬁ} =(ﬂ) Iy S (3. 10)
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En'passant par la température T, , certaines grandeurs telles que :

. e volume spécifique ;
. 1a masse volumique ;
. ’enthalpie ;

. I’indice de réfraction
~-présentent un simple changement de pente ‘dans -leur evolu‘uon en fonction de la -
température. Par contre, des quantités dérivées, comme :

- le coefficient de dilatation ou d’expansion a

- la chaleur spécifique a pression constante C, ou.
- la compressibilité isothermique S

‘présentent une nette discontinuité en traversant la température T, .

Ce sont ces dlscontmultes predltes par la théorie thermodynamlque au niveau de la
transition vitreuse, qui se produisent dans les expérimentations. |

Pour cela la T, est souvent définie comme le point de transition du second ordre.

1l en résulte ainsi, que la transition vitreuse peut &tre déterminée par de nombreuses
méthodes,-comme la dilatométrie, la calorimétrie (DSC), la- viscosimétrie, ’analyse

dynamique mécanique (DMA)...etc.
3.2 ASPECT STATISTIQUE DE L’ENTROPIE

Solution idéale

Une solution formée d’un mélange de deux ou plusieurs composants est dite
idéale si son énergie libre est complétement déterminée par une entropie combinatoire,
due au trés grand degré de liberté de chaque composant. Par exemple le mélange de
deux liquides A et B de bas poids moléculaire peut étrE; décrit d’une fac;on‘assez
simple si I'on se place sur un réseau. Les molécules sont supposées avoir le méme

B BN '

“ yolume. La loi de Boltzman donne :

AS, =K InQ | (3. 11)
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oll O est le nombre total des complexions des n; et n, molécules sur un réseau régulier
comprenant n= n;+ n; sites. Q est appelé aussi le nombre total de configurations du

systéme, défini par :

o= (3.11)

nl!nz'.

En utilisant P’approximation de Stirling pour le logarithme d’un factoriel

(Innl=ninn—n) on retrouve I’entropie :
_ASM=—KB(n1+n2)(xllnx‘+x21n ) (3.12)

ol x est la fraction molaire du constituant i.

- L’énergie libre du mélange que I’on nomme aussi densité d’énergie libre s’¢écrit :
AG, =AH, ~TAS,, (3. 13)
avec AH,, =0 pour une solution idéale.

Solution réguliére
Si les deux types de molécules du mélange sont de natures chimiques trés
différentes, il faut prendre en compte les interactions d’une. molécule avec son
voisinage. Une solutlon pour laquelle la densité d’energle libre s’écrit comme la
somme d’une entropie de mélange et une énergie d’interaction, est appelée solutlon

réguliére.

Si la partic entropique tend a favoriser le mélange, la partie enthalpique AH,, (qui, a
une pression et température constante, est équivalante 2 la chaleur dégagee) sy
- oppose. L’énergie libre par unité de. volume d’une solution de polymére se réécrit

alors :
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Ao, . Th . b ‘zw¢1¢2] 6. 1h

-~ - ’ ""_ln¢= 2h1 T -
v e | VTV T RTVR T

— ¢.et ¢, sont les fractions volumiques du solvant et du soluté, ¥, ¥, et V', les volumes

du solvant, du soluté et de la solution, z, le nombre de coordination. w represente
I’énergie d’interaction qui est la somme des énergies de contacts entre les divers

constituants.

La quantité est souvent appelée paramétre d’interaction de Flory.

B

Dans le cas des mélanges de polyméres 1’équation 3. 14 devientv :

AG. ) ¢ Zwé ¢ ‘ .
M 1 z 1v2 : . ,
Y Kf}[\ V11“¢l+vﬁl“¢z+vsKBT} (3.15)

— _ Les indices ] et 2 s’appliquent aux polymeres Tet2. V, estle volume de segment. Les

fractions volumiques sont exprimées en fonctions des n; molécules par :

— & =t et ¢ =—= (3.16)
' n+mn, 2 n+mn, o

-t

1

- avec m=—-

o

3.3 Condition d’équilibre, stabilité et instabilité

Les équatibhs 3. 2-5 correspondantes aux potentiels thennodiyriv‘amiques peuvent
— - étre généralisées pour la transformation .irréversible puisque le travail lors de
I'irréversibilité est toujours inférieur a celui de la transformation réversible. Si le
Systéme se trouve uniquement sous l'effet de la pression externe ( w'=0 ), ces

équations deviennent :
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AU <0, AH<0, AF<0, AG<O (3. 17)

“ce qui signifie que lors d’une transformation spontanée ou irréversible le potentiel
thermodynamique diminue. Ceci reste valable aussi dans le cas ot w'= 0. Il est clair
que le potentiel thermodynamique atteint le minimum a 1’équilibre ce quivpermet "

d’écrire le critére d’équilibre :
AU =0, AH=0, AF=0 ou AG=0 (3. 18)

Les conditions - d’équilibre, de stabilité et d’instabilité découlent directement du
premier (dU = & — 6w ) et second principe de la thermodynamique (dS 2 (;7— ). On peut

aisément déduire qu’un équilibre stable est caractérisé par un minimum des potentiels

" F@TetV constants), G (é”vT et P constants), U (3 S et V constants), H (:‘1' SetP
constants)' et un maximum de ’entropie S (& U et Vconsfants)-. Autrement dit, une
phase est stable si la dérivée seconde de D’énergie libre par rapport a la variable
composition est positive, instable dans le cas co;ntraire' ce qui se traduit par une
concavité positive de la courbe éne_rgie libre — composition dahs le prémier cas et
négative dans le second cas (ceci est vrai pour les quatre premiers potentieis et le cas'
opposé dans le potentiel entropie).
La condition d’équilibre d’un systéme biphasique dérive du critére 'général de

I’équilibre, ce qui donne :

pr=pPl=P (319
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Les deux premiéres équations décrivent les équilibres thermique et mécanique. Nous |
sommes particuliérement concernés par la troisiéme relation qui refléte I’équilibre lors

du transfert de la matiére et qui se traduit par le critére de stabilité.
3. 4 DIAGRAMME DE PHASES

Les diagrammes de phases sont utilisés pour la description de la séparation de
phase liquide-liquide dans les solutions et mélanges de polyméres. Pour un systéme
' binaire, comme le montre I’exemple de la ﬁgﬁre 3. 1, tels diagrammes comprennent
deux types de régions : le domaine de coexistence est limité par la courbe binodale et
les limites de la métastabilité sont définies par la courbe spinodale. La courbe binodale |
délimite deux régions : la zone de miscibilité et celle de démixtion. Elle correspond a
I’égalité des potentlels chimiques des constltuants dans les deux phases a une
température donnée et s’ obtient par la construction de la tangente commune dans une
représentation de I’énergie libre | de mélange en fonction de la composition, &
température donnée. La courbe spinodale, définie par les points d’inflexion, décrit les ’

" limites de stabilité et se déduit de la courbature de I’énergie libre :

($ag) fom) o,
[64)22 )Tp (64)2 )'1‘_? ’ (320)

La zone de démixtion se compose de deux domaines. Dans la partie métastable, entre

2

¢ et ¢y, et @3 et @, avec "55[23;

>0, les petites |fluctuations sont estompées et la

séparation de phase se fait par nucléation et croissance, nécessitant un apport d’énergie
pour amorcer la démixtion. Le processus de la nucléation et croissance régit la

séparation de phase dans le régime métastable.

By

- . 0TAG . . .
La partie instable se situe entre ¢ et ¢ avec 5,¢] <0, ou la séparation de phase
. k o

’ 1
appelée décomposition spinodale, se place dans le cadre plus large des phénomenes

|
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critiques. Elle décrit le processus de démixtion dans le domaine instable du diagramme

de phase ou la séparation de phase est spontance.

AG Mélange idéale

RT L

Pour une température T, donnée -

‘ —— T L -
i t S — 1
] [l el S |
\ ] - —
{ ' 1 —
: | l LT
— t \ i '
| 1 1 1
! \ ) y
i : | i
t 1 ! b
: z ; i
. b1 ; b ¢, - Composition
i[ i i i
i i : '
Température i '. . !
{ i i '
T ' T
o Zone de démixtion
| L
1 | '
—_ i i ' '
‘ : ! | Zone
| ': : métastable
: : ;
| ]
- ] ]
b - : \ .
i’ Zone instable 1 Courbe binodale
B
H )
- ' i
: 1 \
] 1
! :
L i F Courbe spinodale
. \ ] :
— |
. Tl L . IR WEPREPEIE .
Zonc de
T. b2 miscibilité
- C
— Point critique Composition
Figure. 3. 1. Construction du diagramme de phases d’un mélange de deux polymeres.
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Pour ¢ < ¢; et ¢ >4, le systéme est stable et forme une seule phase.
Le point ol la binodale et la spinodale se rencontre est le point critique qui représente
le point olt Pinflexion de la courbe de I’énergie libre coincide avec la double tangente

définie, il est donne€ par :

5’ AG
R

3.5 NUCLEATION ET CROISSANCE

~ La diffusion est un phénoméne_ qui permet & un systéme physique d’atteindre un
état d’équilibre a partir d’une situation initiale hors équilibre comme par exemple la
diffusion de la matiére dans une solution en présence d’un gradient de concentration.
Si C(r, t) est le nombre de particules par unité de volume et J, le tlux de particules, on

* a alors la premiére loi de Fick pour la diffusion :

j=-DVC (3.22)
D est le coefficient de diffusion. -
L’équation de continuité :

5C —>.—>—

TV J —O, (3.23)

permet d’aboutir a I’équation générale pour un ‘phénoméne diffusionnel -appelé

deuxiéme loi de Fick

5C_pY | | 24)
bV e (3.24)

Une transition de phase est souvent amorcée par un processus de nucléation qui se
manifeste par 1’apparition de germes ou de noyaux de la nouvelle phase. Ce processus

est rendu possible par la diffusion des atomes ou molécules pour former les noyaux de



Chapitre 3 : Thermodynamique des polyméres

1a nouvelle phase. La taille de ces noyaux croit avec le temps et 2 1a fin du processus

-on aboutit a une nouvelle phase homogene.

Lors d’une transformation d’une phase, dans la plupart des matériaux, les
transformations de phase s’ effectuent grice a deux processus successifs :
. la formation de germes ou de noyaux de la nouvelle phase . ¢’est la nucléation.

. lacroissance des germes 2 partir des sites initiaux.
3. 6 DECOMPOSITION SPINODALE

Si on chauffe le mélange binaire homogene représenté sur la figure 3. 1 selon a-b,
au-dela de la spinodale, le systeme devient instable. Celui-ci est le siege de
fluctuations locales et spontanees de la concentraﬁon qui sont une source
d’inhomogénéité au sein du mélange. Les fluctuations croissent dans le temps; elles ne
sont pas amorties. Ainsi la caractéristique essentielle du mécanisme de la
décomposition spinodale est que c’est un processus instable qu1 ne requis pas.

- d’énergie d’activation.

~Sion compare la situation dans un melange (figure 3. 2) dans sa région instable et sa
région métastable, on constate que dans le premier cas ( regxon instable, b), la
composition varie régulicrement et de facon continue dans I’espace et dans le temps

~ jusqu’a ce que la nouvelle phase se forme. Dans le second cas (région métastable, a),
on a des discontinuités de concentrations correspondant  1’apparition des noyaux de la
nouvelle phase dés le début de la transformation. Deux phases o et a, se forment au
sein du mélange initial homogene o de composition Cg. Dans le cas de la nucléation
(a) classique, les noyaux croissent au cours du temps, dans la décomposition spinodale
(b) les fluctuations de concentration s ‘amplifient dans le mélange. |

Beaucoup plus de détails sur la decomposmon spmodale seront donnés au chapltre IV
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terpps

C - — C

Figure.VS. 2. Nucléation (a) et décomposition spinodale (b) dans un mélange binaire
AB. ' o '

3. 6 THEORIE DE FLORY- HUGGINS

La théorie de Flory-Huggins [89] pour les polymeres s’inspire de la théorie des
solutions réguliéres et s’appuie sur une description de réseau. Elle est décrite par
I’équation :

AG ¢y P
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Les deux premlers termes du second membre représentent la contribution entroplque '
le troisiéme terme, la contribution enthalpique dans laquelle apparait le parametre
d’interaction y de Flory-Huggins qui, a Porigine, est pris inversement proportionnel

a la température et indépendant de la concentration. Cependant des évidences

experlmentales ont montré que. le parametr.e _x. dépend de la température T, la . . .

composition ¢ et des fois du nombre de segment N. La relatlon 3. 23 peut se mefire

sous la forme :

AG Oy O | :
ﬁ—Nlm R 1n¢ +gd b, (3.26)

avec le paramétre g dépendant T, ¢ et N.

Pour le constituant / par exemple, le potentiel chimique sera :
e ‘>+< 0,285, (3.27)
RT & 15¢ '
et selon la théorie de Flory-Hugggins
Ap, N
ﬁ=ln¢‘+¢ 2»(1-—ﬁ:)+x¢2 | (3.28)

En comparant les équations 3. 27 et 3.28 onaura:

%
1=g-— (3.29)
9,
avece
1 v : »
ST 9 =1 { 198 (330

—
(897
Wh
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En général g n’est pas égal 3 . D’autre part il n’existe pas de forme analytique
décrivant convenablement y. Barton [90] a par exemple donné une forme dans
laquelle le parametre d’inferaction 7 est le produit d’une fonction A(T) dépendante

uniquement de la température et de B(#,) uniquement de la composition, soit :
z = A(T) B(#,) -~ (3.3D)
La fonction B(¢,) est souvent prise comme une fonction du second ordre

B(4,) =1+bg, + b0, ' (3.32)

|

avec b, et b, , des constantes.

La fonction A(7) suit la relation expérimentale utilisée par Koningsveld [91]
A(T)=a0+97%+a2T+a3lnT ' (3.33)

a,, a,, a, et a; sont des constantes.

Quian et ses collaborateurs [4] ont appliqué ce formalisme-a plusieurs mélanges de.

polyméres et suggére plusieurs formes du paramétre d’interaction comme par

exemple : :
pour LCST
x(T,q)-):(l+O.01¢+0.001¢2)(0.0013—-2—'T(—)l) v (3.34) |
pour UCST
: X(T,q))=(l+0.01¢f0.001¢2)(3-—,?l) (3. 39)

- pour LCST et UCST combinés

x(T,¢)=(1+0.01¢+0.001¢2)(—0.03487 +2:,I,Q1-+0.006lnT) (3. 36)
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On peut aussi cité la relation 3. 37 de Tompa [92] appliquee aux solutions de

polyméres et qui est trés souvent utili_sée
3 ,
% =A A, OFH P Fes (3.37)

Pour les mélanges de polymeres, Clark et al.[93], ont proposé un parametre

d’interaction effectif dépendant aussi de la composition

2

X =x~(1-20)y=X—4(1~4) x (3. 38)
3 2 %
ou x est donnée par:
2 -1 -1
G"=Q-a—§9—=<N‘¢l> (N 2 (3.39)
¢ .

G’ étant la dérivée seconde de ’énergie de Gibbs.

3. 7 THERMODYNAMIQUE DES MELANGES SOUS L’EFFET D’UN
ECOULEMENT '

L’étude thermodynamique sur Ueffet de I’écoulement, proposée par Ver Strate
et Philipoff [94] et discutée par Wolf [95], consiste a utiliser Iénergie de Gibbs
généralisée, dans laquelle le concept de I’énergie élastique emmagasinée est introduit.
Plus tard Kammer [96] et ses collaborateurs suggérent une étude plus raffinée qui est
basée sur le concept de I’énergie d’exces accumulée AE,. L’énergie de Gibbs‘ du

mélange sous un écoulement se présente alors comme suit :

AG = AGy+ AE; ’ (3. 40)
; |

. avec

AE, = E, - (¢ E1 +$, E2) | 3.4
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~ AGy est I'énergie de Gibbs par mole de segments du mélénge a I’état stagnant,
AE,, 1énergie d’exces stockée par mole de segments, représente la déviation de la
- linéarité de la loi de mélange. ¢;, ¢ sont les fractions volumiques des polymeres.

L’équation de la spinodale est :

(MG )
0 (3. 42)

Energie accumulée
Marrucci [97] est le premier & calculer I’énergie emmagasinée lors d’un

écoulement simple & état stationnaire

VsNy

5 (3.43)

V.,
Eg = —;’—tr(c)‘ =

tr(c) est la trace du tenseur des contraintes, V;, le volume molaire d’un segment et N,

la premiére différence des contraintes normales est donnée par la relation :

Ny =2 JeGry) (3. 44)

L’énergie emmagasinée, sous la forme classique est obtenue a partir des équations

3.43 et 3. 44.

E =V.Je(n j/)Z (3. 45)

Je et m sont respectivement la complaisance a I'état d’équilibre et la viscosité
dynamique du mélange. |

 Wolf [98] a suggéré une énergie élastique sous une forme de loi de puissance

128



o

Chapitre 3 : Thermodynamique des polyméres

E, =V Je(n 7)2(n j/)‘“ | (3. 46)

ou d est la pente négative de la courbe d’écoulement définie par :

d=— 2l | (3. 47)

5ln}./

et qui introduit le cardctére non newtonien dans la résolution des problémes de

miscibilité¢ des mélanges de polyméres. Le caractére newtonien généralisé est retrouvé

pour d=0.

La forme du diagramme de phases est gouvernée par la nature des fonctions

N (1 T,9), Je (v, T, d) et d((y,T, ).
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4. APPLICATIONS : EFFET DU CISAILLEMENT SUR LA MISCIBILITE
DES SOLUTIONS ET MELANGES DES POLYMERES

4. 1 INTRODUCTION

-'Depuisv 40 ans, il a été reporté dans la littérature que I’écoulement peut induire. . . -
un profond changement dans e degré de la dissolution ou dang Iétat
thermodynamique des systémes 4 base de polyméres. Une démixtion peut en effet se
produire quand les composants différent énormément dans leurs propriétés
viscoélastiques, par exemple. Le cisaillement peut produire une migration du polymére
dans les écoulements non homogénes, aux courbes d’écoulement curvilignes, tels que
’écoulement entre cylindres coaxiaux ou cone-plateaux. Il peut rendre turbides les
solutions et inélanges de polymeéres au préalable transparents. I peut aussi induire une
gélification des solutions et influencer 'ordre des transitions des cristaux liquides et
des blocks copolymeéres.

Un écoulement induisant une dissoluﬁon est le phénomene le plus naturellement
observé. Si des gouttelettes d’une phase fluide sont dispersées dans une autre phase,
les forces hydrodynamiques, pendant I’écoulement, peuvent d’une  part, décomposer-
- les gouttelettes de plus grandes dimensions, et d’autre part, provoquer des collisions.

La théorie de Taylor [99, 100] prédit un équilibre entre ces deux effets et donne un
rayon préférentiel 4 la gouttelette

. ' 4. 1)
| ny :

ou o est la tension interfaciale entre la gouttelette et son environnement, y le taux de
; | .

cisaillement et 7, la viscosité du fluide. Beaucoup” de  travaux expérimentaux ont
|

montré que le rayon critiqu# R, nécessaire-pour rompre la gouttelette dépend non

seulement du gradient de vite%sse et de la viscosité de la phase du milieu externe mais

aussi du rapport entre les deux viscosités (intérieure et extérieure a la gouttelette), du

nombre de Reynolds, de la nature de I"écoulement et du temps. Pour les fluides 4 base
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de polyméres, Silberberg et Kuhn [101], et par la suite Wolf [102] prédisent que la
miscibilité entre deux liquides a base de polyméres est établie quand le rayon donné

par I’équation 4. 1 est de I’ordre du rayon de giration R; de la macromolécule,

Ecoulement induisant une dissolution o ‘
Un ééoulement ihdﬁisant uné dissblution a été mis en éi/idence dans pluSieufs
mélanges de polyméres, tels que le polystyréne-poly (vinylfnéthyléther)_ (PS / PVME)
par Cheikh Larbi [103], Mazich et Carr [104]; Rector et al. [105] ...etc., le
polystyréne-poly(iso_butyléne) (PS / PIB) par Wu et al. [106], le poly. (styréne-co-
acrylonitrile)—poly(inéthylméthacrylate) (PSAN / PMMA) par Kammer et al.[96] ét par
Lyngaee-Jorgensen and Sooder_gaard [107] et le poly (éthyléne-co- vinyle acétate) par

Hindawi et al.[108], |

Concernant les systémes exhibant une dissolution induite par un écoulement de

cisaillement, il est intéressant d’évoquer les travaux expérimentaux de Haschimoto et

al.[109] sur une solution de polystyréne / polybutadiéne dans du dioctyle phtalate (PS/
PB/ DOP). Au repos la solution est séparée en deux phases, T'une riche en polystyréne
PS, I’autre riche en polybutadiéne PB; Avec I’accroissement du taux de cisaillement,
Haschimoto et ses covllaborateurs {109], en utilisant 1a méthode de la diffusion de
himiére sous de petits angles parallélement et perpendiculairement a la direction de

I’écoulement, ont montré que PUCST de Ia solution PS /|PB / DOP (wt =3% de DOP
dans 50/50 de PS/PB) décroit d’environ 10 K pour des taux de cisaillement 7 >1s™" et

’homogénéisation croit avec y suivant la relation -
Y

., 0.5+0.02

Aen) _ (2£0.6)x107 y | (4.2)

T.(0)

ou AT(.(};):T(,(}/)—T(., est la variation entre la température critique au cisaillement

donné et la température critique & I"état stagnant.
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Une relation similaire a été trouvée pour les systémes de petites molécules par‘Beysens
et al.[110] mais avec un facteur multiplicateur 3000 fois plus petit.

Plus tard, Mani et al.[111] par des mesures in-sity de la ﬂuorescen;:e ont. étudié les
effets d’un écoulement de cisaillement sur un meélange PS / PVME dans un rhéométre

cOne - plateau. La courbe de coexistence des températures, dans le domaine homogéne

( y >4s"_) se presente sous la méme forme de ’équation 4. 2, avec en plus une

indépendance de la composition comme le montre la relation :

' . 0.59£0.04 v
9%@40.01&0.02) y (4.3)

S

ou AT(7)=TS(}")—TS est la variation entre la température spinodale au cisaillement donné

et la température spinodale T, a I'état stagnant.

Ecoulement induisant une démixtion |

Si 'amélioration de la dissolution induite par un écoulement a une tendance
naturellement observée dans les liquides en général, il n’en demeure pas moins que la
démixtion est un phénoméne trés compléxe. Beaucoup d’études ont été rapportées
dans la littérature. Ainsi Rarigel-Nafaile et al.[112], par des mesures rhéologiques
(contraintes de cisaillement en fonction de la déformation et de la concentration du
polymeére) et des températures des points troubles d’une solution de polystyréne dans
du dioctyle phtalate (PS / DOP), trouvérent que les courbes de solubilité (figure 4. 1)
s’écartent vers le haut pour une solution déformée par différentes contraintes de
cisaillement par rapport 4 la solution au repos. A cet effet deux dispositifs, pour
montrer I’indépendance du mode de cisaillement, ont été utilisés pour la détermination
des paramétres rhéoloéiques 'et des points troubles : I"expérimentation de Poiseuille
avec des tuvbes capillaires et celle de Couette avec une géométrie cone—plateau ont

donnée des résultats trés complémentaires confirmant une démixtion induite par le
cisaillement.
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De la méme maniére, Krdmer-Lucas, Schenck et Wolf [113] ont utilisé deux méthodes
expérimentales distinctes, la turbidimétrie et Ia viscosimétrie, pour montrer une
démixtion induite par le cisaillement dans une solution du polystyréne dans dy trans-
décahydronaphthaléne (PS/TD). Les mesures de turbidité et de viscosité montrent
une démixtion induite par le cisaillement qui dépend du poids moléculaire dy
polymére, de sa concentration et du taux de cisaillement.
Deux revues trés qualitatives sur des mélanges et solutions de polyméres présentant
une démixtion sous I’effet d’un ¢coulement sont publides par Rangel-Nafaile et
al.[112] et Tirrel [114]. Ainsi, dans plusiéurs systémes, une turbidité est mise en
¢vidence, spécialement dans les solutions de polyméres, prés de leur point critique. A
la température ambiante, les solutions de polystyréne dans du dioctyle phtalate (PS /
DOP) [112], de poly (méthyle méthacrylate ) dans du diméthyl phtalate (PMMA /
DMP) {1 15], de polystyréne dans diméthyl phtalate (PS / DMP)[115], de polystyréne
dans du ter-butyle acétate (PS/TBA)[1 16]...etc., montrent une démixtion induite par
’écoulement de cisaillement. Le comportement de démixtion sous Deffet d’un
€coulement est souvent rencontré dans les solutions 4 un seul constituant et en
| particulier les solutions diluées.
Le cisaillement induisant une démixtion n’a été observé que sur trés peu de mélanges
de polymeéres a haut poids moléculaires. Des mesures de fluorescence, de turbidité, de
diffusion de lumiére ou de calorimétrie différentielle (DSC) ont montré ce
comportement de séparation de phase dans le PS / PYME [117]. Gerard et al.[118] ont
confirmé la démixtion induite par le cisaillemeht sur trois mélangés de PS / PVME de
différentes polydispersités. Le dispositif expérimental utilisé est constitué de deux
plaques circulaires, tournantes I'une contre I’autre et contenant entre elle le mélange
cisaillé. La lumiere diffusée est appliquée suivant une sevule directioﬁ (suivant la
vorticité) perpendiculairement aux deux plaques circulaires. Les résultats montrent une
forte dépendance de 1a déniixtion induite par le cisaillement avec la température, le

taux de cisaillement et la polydispersité du mélange.
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| l I ' |

0.02 0.04 0.06 0.08

C g/em’

Figure. 4. 1. Diagramme de solubilité de la solution (PS / DOP) 3 a I’état stagnant et
déformé. Les contraintes de cisaillement o sont données en N / m>.

Ecoulement induisant les deux effets inverses, de dissolution et de démixtion.

Par ailleurs, les deux effets inverses dias a r ¢coulement de dissolution et de
séparation de phases, ont été observés récemment par plusieurs chercheurs. A cet effet,
Katsaros et al.[119], ont utilisé deux modes de cisaillement pour €tudier la miscibilité
dans le mélange PS / PVME - I"écoulement de cisaillement est généré entre deux
plaques paralléles, circulaires simples, en torsion 'une contre I'autre avec une gamme
de taux de cisaillement, le deuxiéme, 1"écoulement extensionnel, est trés 1mportant
dans les processus de fabrication. Les deux effets inverses de miscibilité et de
séparation de phase om €té observés dans les deux modes de cisaillement et dépendent

de la contrainte, de la composition et de la déformation.
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Hindawi et al.[120] ont utilisé la diffusion de la lumidre couplée avec un rhéometre et
la calorimétrie différentielle DSC pour observer I’effet de I’ égoulement de cisaillement
sur la miscibilité des mélanges : le poly ( butyle acrylate ) / polyéthyléne chorinate
PBA / SCPE, Ie poly (éthyléne — co- vinyle acétate) / polyéthyléne chorinate EVA /
SCPE et le PS / PVME. Les trois mélanges exhibent un comportement LCST. Les

deux effets 1nverses sont observés avec I’ augmentatlon du taux de cisaillement. Pour

- les faibles taux, les courbes des pomts troubles se déplacent vers le bas par rapport 4 . . .

celles au repos, indiquant ainsi une seéparation de phase mdulte par le cisaillement. Le

comportement inverse se produit pour un taux de msaﬂlement critique, c’est & dire un

deplacement des courbes des point troubles vers le haut avec l’augmentatlon du taux

de msaﬂlement donnant lieu donc a une dissolution qui se manifeste d’une fagon

naturelle pour des plus grands cisaillement. Cet effet i inverse, dans le PS/PVME, n’est

pas aussi évident et dépend de la finesse et la methodologle expérimentale pour

déceler ce comportement.

Quant a Mani et al.[121], par des mesures et des observatiohs Eomplémentaires aux

travaux cités en réfe’rence [111], ils ont mis en évidence une demlxtlon 1ndu1te par le

- cisaillement dans un domaine de taux de cisaillement allant de 1.5 3 45" avec des

contraintes de cisaillement variant 20 a 35 kPa et des premleres différences de

contraintes normales de 30 4 120 kPa. 'Les auteurs ont montré que la démixtion dépend"
fortement du taux de cisaillement et de la contrainte. Un fort taux de cisaillement seul
ou une grande contramte seule, ne suffit pas pour engendrer une séparation de phase et

il est d’usage de prendre le produit taux de cisaillement - contramte de cisaillement

pour Panalyse de ce comportement.

Modélisation théorique de la miscibilité ‘ |

Trés peu de modéles ont pu répondre aux asplratxons tres attendues des
chercheurs et surtout des industriels ou la réponse aux problemes liée au phénomeéne
de séparation de phase ou a celui de dissolution, est tres urgente
Parmi les fondements ‘utilisés,  deux approches, !a premiére = pseudo-
thermodynamique. la seconde basée sur la cinétique de separatlon de phase et les

fluctuations de la concentratxon ont donné chacune de son cote des résultats trés
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intéressants. En effet, I’influence de Pécoulement sur le diagramme de phases des
solutions de polyméres est quahtitativement analysée du point de vue €quilibre
thermodynamique par Ver Strate et Philipoff [94], Wolf [95] et Rangel-Nafaile et
al.[112]. L’étude thermodynamique sur I’effet de Pécoulement, propos‘ée par Ver
Strate et Philipoff [94] et discutée par Wolf [95], consiste a utiliser I’énergie de Gibbs
" généralisée - (équation - 3:-40); *dans-“laquel’lé le - coricept “de - Pénergie - ¢lastique -

emmagasinée est introduit

AG.= AGy+ AE, (3. 40)
; Y : . '
avec

AE = Es - (¢I‘E1 +¢2 EZ)

Dans le systéme trans-décalin / polystyréne (TD/ PS), les calculs de ‘Wolf [95],
confirmérent I’apparition d’une dissolution induite par I’écoulement. Cependant, peu
de travaux ont été faits sur lés mélanges de polyméres. Les binodales, calculées par
Krammer et al.[96], en utilisaht le modéle de I’énergie de Gibbs généralisée, montrent
une dissolution induite par le %cisaillement dans le systéme PSAN / PMMA, ce qui est
en bon accord avec les résultats expérimentaux réalisés par les mémes auteurs. Les
prédictions théoriques de Séontaranun et al.[122], sur le méme systtme PSAN /
PMMA, donnent des résultaﬁs trés satisfaisants. Soontaranun et al.[122] ont lié le

comportement de la phase a la nature de Ia concavité de la fonction viscosité —
. ] 5277 ! . . .. s .. ,
composition ; la relation % >0 est une condition nécessaire pour I’apparition d’une

: o2
dissolution dans un mélange de polyméres et (—(;% <0, pour une démixtion. En terme

d’énergie, pour a¢28 <0, Peffet du cisaillement provoque une séparation de phase,

tandis qu’une dissolution se produit quand 54)25 >0. 1l s’ensuit que I"énergie d’exces

d’accumulation est dépendante de la courbature du graphe viscosité-composition. En
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621']
particulier, une valeur positive de _é;)m apparait comme une condition suffisante pour
2 .

produire une dissolution du mélange.

Hors et Wolf [123], pour expliquer les deux effets inverses, dé dissolution ¢t de
séparation de phase, ont utilisé un modéle oi Pénergic accumulée est relatée sous la
forme d’une loi de puissance (¢quation 3. 46). Leurs prédictions sont en trés bon
~accord avec les résultats expérimentaux de Hindawi al.[120] sur le systéme PS /
PVME. Ce modéle a permis de metire en évidence le double effet, de dissolution cf de

séparation de phase.

4.2 PREMIERE APPLICATION SEPARATION DE PHASES DU MELANGE
DE POLYMERES PSAN/ PMMA SOUS L’EFFET D’UN CISAILLEMENT
Dans une premiére apphcahon [124] nous avons détermme le diagramme de
phase du mélange PSAN / PMMA sous I’effet d’un ClSdll]Cl]]Lnl simple dont les
propriétés sont donnecs en tabledu 4. 1. L’effet de I’ écoulcmcnt sur la miscibilité du
PSAN-PMMA a été étudié en uuhsant le concept de| l ¢nergie d’excés accumulée. A
r état stagnant ce systeme présente un diagramme de phdseq de type LCST. Dans le cas
d’un écoulement sxmplc le dlagrammc de phascs d’un mélange | de polymeéres
partiellement mlscmblee tels que le P’SAN / PMMA, montre ‘une région homogéne cf
une région blphasxque suivant les domamcs de tcmpcraturo dc pression et de vitesse

|
d’écoulement considérés. Nous etudlons Peffet de la vnscos‘lté sur le diagramme de

i i ‘

phases de mélange de polyméres en cssayant d’¢lucider la relation pouvant cexister
‘ ‘ 1 g :

entre la forme de la courbe de viscosité en fonction de’ la composition et leur

miscibilité.

Le diagramme de phases, rcpréqenﬁ, par la courbc spmodale (figure 4. 2 ), a &6

- déterminé a partir‘dc Pénergie de (nbbs gcnérahscc du mclangc (relation 3. 40).

Le diagramme de phases a I’état stagnant a été calculc sur la basc| de I’énergie de

'Flory- nggms en;,sc basant sur la courbe expenmenta;le dels températures des points
P Co - :
troubles en fonction de la composition.
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La spinodale a 1’état stagnant est obtenue 4 I’aide du parametre d’interaction
suivant :

2 =(68x10" - 2—9-‘-*-)(1 1.77p, +0.88¢,) 4.4)

Viscosité du mélange
La variation de la viscosité avec la température & une certaine composition est

donnée par I’équation WLF.

c(r-1,)

‘ nO‘T=Cl|:—C~3+-ﬁ?rjjl (2 77)

La variation avec le taux de cisaillement est exprimée par le modele [124]:

T g+ (_’hii)ﬂ)“/?: 4.5)
o

b

Ci, Gy, Cy,n, aet t* sont des constantes (tableau 4.2) dépendant du systéme en
question.
D’autre part, on suppose que la varlatlon avec la composmon suit la forme

polymoniale [124 ]:
1m1=A(pl3+Bq>23+Cq),2q~>2 +Doo,* : 4.6)

ot A, B, C et D sont des constantes caracterlsthues du mélange.
La dépendance de la v1scosnte du taux de cisaillement et de la composition influe
dlrectement sur I’ energle ¢lastique accumulée et par conséquent sur le diagramme de

phases final. Les figures 4. 3 montrent I’allure. generale de la courbe viscosité-taux de

c;salllement a la température 180 °C. Le caractére newtonien est plus remarqué vers
les fortes compositions en PS et les hautes températures. La courbe viscosité-
composition (figure 4. 4) donne, pour les différents taux de cisaillement, une concavité

positive.
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Module de cisaillement

Le module de cisaillement pour un polymére pur est donné par I’expression :

G, _ #ORT
6M,

B g

(@7

p. est la densité du constituant pur i.

‘Le module de cisaillement du mélange dépend de la composition selon la relation :

G, = (¢’1G01”2 +¢72G02”2)2 (4. 8)

Le diagramme de phases calculé, avec le modéle de Iénergie élastique c1a551que
(relation 3. 45), pour différents taux ce cisaillement, a montré qu’une dissolution est
prédite indépendamment de la grandeur du cisaillement. Cette dissolution est d’autant
plus appréciable vers les hauts taux de cisaillement. Ceci est en bon accord avec les -
résultats expérimentaux de Krammer et al. [96] et ceux de Soontaranun et al. [122], se
rapportant au méme systéme PSAN-PMMA. Le critére de la concavité de la courbe

viscosité- composmon ¢établi par Soontaranun et al. [122] est facilement vérifié par

I’allure des courbes viscosité-composition (figure 4. 1).

PSAN PMMA
M, : ' 187 000 189000
M/ M, 1.96
T, (°C) 96 , 108

Tableau. 4. 1. propriétés cafaétéristiques du mélange
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Blend |WLF (Eq6) Yasuda (Eq7)
gm C; (x10™% ¢, C: T, c*(xlof) P v
PSAN _|1.24 2336 1060 1253 096 0.183 054
A8020 0.97 21.15 88.4 - 131.1 1.05 0.178 0.54
4 A6040 2.26 16.39 43.7 1364 |1.06 0.183 0.55
A4060 1.87 18.20 61.6 1343 [1.87 0.156 0.53
A2080 2.37 30.02 143.0 130.5 |1.46 0.196 0.55
PMMA 2.49 25.19 99.6 | 138.5 1.53 0.205 0.54

Tableau. 4. 1. constantes des équations WLF et de Yasuda du mélange PSAN /
PMMA.

200

195 | y=5 s-1
190
185 |
180 |-

175

Temperature [°C]

A 1.(=0 s-1
170 - A

165 -

160 — 1 A 1 1 i 1 s 1 e ———— ‘
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 ~ 0.7

Figure. 4. 2. Effet du cisaillement sur le diagramme de phase du mélange de
polymeére PSAN./ PS. Les spinodales calculées correspondent, respectivement,
de bas vers le haut, aux taux de cisaillement 0,1,2,3,4et5s". Les symboles
représentent la température des point troubles a [’état stagnant.
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nX10°° [Pa.g]

FETW | " F STy | 2 e s aa g2l

1LO-2 102 10-1 100° 102

shear rate y [s-1]

Figure, 4. 3. Viscosité du melange de polymere PSAN / PS en fonction du taux de

cisaillement, a la tempeérature de 180°C. Du haut vers le bas, les courbes

correspondent a la fraction en volume du PSAN (P2=0, 20, 40, 60, 80 et 100 %.

(3

~X 10 [Pa.s]
/)

\\\ - ™~ \‘\\
3 - \ . ~ ~ \\
N ~
N \\\.\ \\\
5 e
.
2 -
1 1 ] i I
0.0 0.2 O.4 0.6 0.8 1.0
h 2

Figure. 4. 4. Viscosité en fonction de la composition du mélange de polvmére

PSAN /PS a la température de 180°C. De haut vers le bas. les courbes

' correspondent au taux y=1.2.3. 4and 55" @, est la fraction en volume du

PSAN.
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Conclusion

— L’effet de I’écoulement sur la miscibilité des meélanges de polyméres a été

étudié a I’aide du concept de 1’énergie libre de Gibbs geénéralisée. A I’état stagnant, le

mod¢le de Flory-Huggins est suffisant, a4 condition de connaitre le parameétre

d’interaction y. Ce parametre est obtenu a I’aide d’up ajustement avec les données

expérimentales. La variation de la viscosité et du module de cisaillement en fonction

de la composition influence directement I’énergie élastique accumulée et, par

conséquent, la miscibilité dy mélange. La présence d’un cisaillement simple

- d’écoulement engendre soit la dissolution soit la séparation de phases du systéme,

selon la forme de 13 courbe de variation de Pénergie libre accumulée, en fonction de la

~ composition. Si la courbure est négative, le cisaillement provoque une séparation de

phases. Dans Ie cas contraire on observe une homogénéisation du mélange. Une valeur

positive de  apparait comme une condition suffisante pour produire une dissolution

du mélange, ce qui est observé dans tous les cas pour le systéme PSAN / PMMAA. Le

diagramme de phases calculé 3 différents taux de cisaillement montre une dissolution

du mélange d’autant plus importante que le taux de cisaillement est élevé.

Dans une deuxiéme application nous avons déterminé théoriquement le
diagramme de phase du mélange polystyréne / poly (vinylméthyléther) (PS-PVME)
sous I’effet d’un écoulement simple. Au cours de ce travail, nous nous sommes
intéressés a des mélanges aux propriétés mécaniques trés différentes: le (PS),
polymere fragile et (PVME), polymére tres visqueux. Ce systéme PS / PVME présente

I comporiement LCST:(Lower Critical Solution Temperature) caractérisé-«par'unc
température critique inférieure de démixtion. Nous utilisons a cet effet une méthode
d’investigation, basée sur le concept I’énergie libre de Gibbs genéralisée. La littérature

) montre que I'énergie élastique emmagasinée est en relation directe avec la viscosité et

la complaisance du mélange. La viscosité est calculée et analysée dans un domaine
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important de températures et de taux de cisaillement, pour différentes compositions du
mélange PS-PVME. Les spinodales sont calculees pour différents taux de cisaillement
d’aprés le modele de ’énergie libre de Gibbs généralisée. Les deux formes de
I’énergie libre emmagasinée, classique (équation 3. 45) et sous forme de 101 de

puissance (équation 3. 46) sont employées.

Energie accumulée

L’énergie emmagasinée, sous la forme classique (équation 3. 45) est :

E =V Je(nry) (3. 45)

L ¢énergie élastique sous la forme d° une loi de puissance (€quation 3. 46) se présente

sous la forme

E, =V, Jeny ) (n )™ (3. 46)

d , la pente négative de la courbe d’écoulement est définie par la relation

(équation 3. 47)

d=-2n (3. 47)

(Sln}/

Viscosité
La dépendance de la viscosité avec la température, pour chaque
composmon est exprimée par T ‘équation (équation 2. 77) WLF [27] (Williams. Landel

et Ferry)

log oy _ exp[— __(‘1(7‘ - 76) ] (2.77)
To.ro C,+ (1 - T,)
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110 T, No,To Sont respectlvement les viscosités en cisaillement nul, aux temperatures T et
To; Cy et C, sont les coefficients de I’équation WLF. _
Une nouvelle approche sur la loi de mélange, pour la description des viscosités 3

différentes compositions, a été suggérée par Schnel et al.[125].

o, 7,99,

Inn,=¢,In¢, +¢, In¢ +1n(¢2)( : ey > 4.9

¥, €stun facteur géométrique.

Pour la dépendance de la viscosité avec le taux de cisaillement, nous avons utilisé Je

modéle de Greassley [45] donné par ’équation 2. 136

2 g (@)n6)

or

|

- _7__ |
Tor 2 . v (2. 146)
0
+¢92]
6(1-6%
(1+6%?

g0 = g[arc cot(@) +
/4 1

h(@) = %[arc cot(8) + ]

77 est la viscosité dépendante du taux de cisaillement Y. t étant le temps de
relaxation.
Complaisance de cisaillement ... ..

La complaisance de cisaillement pour un polymére pur est liée au temps de

relaxation par :
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Je="L | (4. 10)

Pour les présents calculs le temps de relaxation est égal au temps de relaxation de

Rouse [75] donné par I’ équation 2. 186

_ SmM, =12 2. 186
RS RT ’ ( )

La complaisance de cisaillement du mélange est donnée en fonction de la composition

par la relation 2. 153 de Tsenoglou [71]

1

R I BT (2.153)
Je L#h¢ ot '%(Jez) ]

Je;et Je, sont les complaisances de cisaillement des composants purs.
La dépendance de la densité p; du polymére i avec la température est exprimée a partir

des équations I4 6 et 4. 7, formulée par Stadler et al. [126] pour le PVME ( p,) et par
Richardson et al.[127 | pour le PS (p,)

Py = 10717 =7.67x10™ (T - 273) + 2.8x 10”7 (T ~273)? (4. 11)

1

P = 09199 +5.098% 107 ~273) + 2354107 (T - 273) + [32.46 + 0.1017(T - 273)]/ M,

(4. 12)
Les données de base sur le mélange PS / PVME proviennent des travaux de Kapnistos
et al.[128] et figurent sur le tableau 4. 1. Les valeurs des paramétres entrant dans le
calcul de la viscosité“sont’ rapportees sur le'tableau 4. 2. La viscosité e fonction du
taux de cisaillement est calculée pour une gamme de température allant de 70 & 130°C.

La figure 4. 5 donne une exemple de cette dépendance.
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polyméres

PVME PS
My 87 000 92 000
My /M, 1.35 1.03
T, (°C) 28 108
r 817 878
Vs=100 cm’ / mol

Tableau. 4. 1. données de bases du PS et du PVME

%, C C, %, C C;

0 786 2184 [0.43 10.89 210.7
0.17 6.86 153.7  |0.67 16.07 232.9
0.25 13.24 3048 10.77 11.95 155.3
0.33 9.79 2034 |0.86 8.37 74.1

Tableau. 4. 2. Paramétres de I’équation WLF du PS / PVME 4 la temperatureTo—-

70°C

Diagramme de phases du mélange PS / PVME a létat stagnant

Le diagramme de phase du systéme considéré est déterminé expérimentalement

a l'aide de la technique de Ia d1ffus1on de la lumlere par Kapnitos et al.[128]. La

- spinodale correspondante a la courbe des points troubles est calculée a partir de

I’équation de Flory-Huggins avec un paramétre d’mterqctlon % €gal a :

Viscosité

z =—4.0953x107 +

0.0164 - 179

L 4.13
v @13)

A partir des données expérimentales, de ’équation WLF (équation 2. 77) et de

la loi de mélange sur la viscosité (relation 4. 4), nous avons calculé la viscosité en
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cisaillement nul dans tous les domaines de compositions et de température. La figure

-4. 5 montre cette dependance pour un intervalle de températures variant entre 70 3

130 °C.

La dépendance de la v1s0031te avec le taux de cisaillement est exprimée & partir du
modele de Greassley (equatxon 2, 136) pour chaque composition du mélange dans un
intervalle de températures variant entre 702130 °C. La ﬁgure 4. 6 montre un exemple
de la dépendance de la viscosité en fonction du taux de cisaillement. La pente de la
courbe viscosité—taux de cxsalllement caractéristique du comportement non
newtonien, apparait rapidement 4 des taux trés faibles, augmente vers les fortes
compositions en PS et diminue avec l’ele_vatlon de la température.

Les courbes des viscosités en fonction de la composition. pour différents taux de
cisaillement et différentes températures sont directement déduites des calculs
précédents comme e montre la figure 4. 7. La principale remarque est que toutes les

courbes présentent une concavité positive  dans [I’intervalle des températures

considérées.
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Figure. 4. 5. Viscosité du mélange PS / PVME en fonction de la température. De haut
vers le bas, les courbes correspondent respectivement aux températures 70, 80, 90.
100, 110, 120 et 130 °C. Les cercles pleins représentent les viscosités mesurées.

PS
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- [ T=80°C
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Figure. 4. 6. Variation de la viscosité du mélange PS / PVME en fonction du taux de
cisaillement. De haut vers le bas, les courbes correspondent respectivement aux
compositions en PS, 1, 0.86.0.77,/0.67, 0.43, 0.33, 0.2570.17 et 0.
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Figure. 4. 7. Variation de la viscosité du mélange PS / PVME en fonction de la
composition. De haut vers:le bas, les courbes correspondent respectivement aux
taux de cisaillement 1,2, 3,4 et 55"
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Diagramme de phase du PS / PVME sous Ueffet d’un écoulement simple
avec une forme classique de 1 *énergie libre emmagasinée E,

Les résultats expérimentaux et théoriques, ont montré que le systéme PS /
PVME exhibe une déviation négative de la courbe viscosité-composition de la loj

linéaire du mélange. Il en est de méme pour Pénergie d’excés AE, qui présente une

déviation négative dans le domaine des compositions et de températures. Une analyse

mathématique de la relation AE; , nous emméne 2 dire que pour une valeur négative

. dE . &%
de AE, impliquant AE <0, nous avons “;_>0 et par la suite

5>0. Cette valeur

P, 0
- positive de la deuxiéme dérivée de la viscosité par rapport a la composition est une

condition suffisante pour ’apparition d’une dissolution induite lors d’un écoulement:

simple.

Le diagramme de phase du mélange PS / PVvME pour différents taux de cisaillement
est montré sur la figure 4. 8. L’amélioration de la miscibilité¢ du mélange est
directement liée & Paccroissement du taux de cisaillement. Le principe de la déviation
negative de AE; et de la viscosité ‘de la loi linéaire du mélange est vérifié. Dans ce cas

on peut affirmer qu’il existe une clorrélation entre la concavité de la courbe Viscosité —
|

composition et la miscibilité dy mélange.

Diagramme de phase du Pi / PVYME sous Ueffet d’un écoulement
avec une énergie libre emmagasinée sous une Jorme de loi de puissance

Les spinodales sont calculées pour des taux de cisaillement allant de 0 4 10 s

Pour des ;f faibles, inférieurs 2/2 s , on a une séparation de phase induite par le
cisaillement. Au dela d’un taux de 2 s”', une dissolution apparait jusqu’a la valeur de
10 5™, on assiste ensuite 4 une inversion d’effets comme le montre la figure 1V 9.
L homogénéisation (2+10 s) est accompagnée d’iles d’immiscibilité et en méme
temps d'iles de miscibilité qui se ¢reusent dans la partie hétérogéne. Ceci confirme les
prédictionsvde Hort et Wolf [123]. La figure IV 10 montre un exemple de diagramme

de phases avec des iles d'immisdibilité et de miscibilité pour le cas de cisaillement

considéré.
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Figure. 4. 8. Diagramme de phase du mélange PS / PVME 2 I’état stagnant (y‘O) eta
différents taux de cisaillement. De haut vers le bas, les spmodalcs correspondent

respectlvement aux taux de msaxlly ent5,3,2,1¢et0s

1
Domaine de validité des exprq‘sszons del’ energte libre emmagasinée

Les deux énergies élastiques[ sous la forme classique et modifiée sous une

forme de loi de puissance, donnent toutes les deux une amélioration de la mlsmblhtc a
“de trés faibles taux de cisaillement. Si pour la premiére énergie, la mnscnblhtu B

| augmente toujours avec le taux de cisaillement, a partir d’un taux crmque on assiste a

Peffet inverse. c’est a dire une séparation de phase dans le second cas (avec la forme
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modifiée de ’énergie emmagasinée). La premiére forme ne peut pas donc refléter les
résultats expérimentaux de Katsaros et al.[119], Fernandez et al.[120] et de Mani et
al.[121]. L’énergie élastique sous sa forme modifiée, par contre, met en évidence les
inversions d’effets trouvés dans ces expérimentations. |
Aussi, dans le cas de I'énergie emmagasinée sous la forme classique, le critére de la

courbature de la courbe viscosité — composition, et en particulier une valeur positive
6271 : | .
de 5‘;—2— apparaissant comme une condition suffisante pour produire une dissolution du
2

‘mélange, est largement vérifié. Dans le second cas, le critére n’est pas vérifié, ceci est
du éventuellement a d’autres facteurs entrant en jeu dans la forme de I’énergie comme
la complaisance, la premiére différence des contraintes et leur dépendance avec la
composition.

D'autre part les prédictions théoriques de cette méthode. dans le domaine homogeéne,
sont en bon accord avec les résultats expérimentaux de Mani et al.[121] pour le PS/
PVME, et par la suite vérifient la théorie d’Onuki-Kawasak [129] ou on retrouve la
proportionnalité avec la racine carrée du taux de cisaillement. Cependant, pour les
“hauts taux de cisaillement, cette forme ne peut nous renseigner sur les déformations

moléculaires.

Conclusion

L’effet de I’écoulement sur la miscibilité du PS / _PV:ME a €té étudié en utilisant
le concept de I’énergie d’excés accumulée. Le diagramme de phases, représenté par la
courbe spinodale, a ét¢ déterminé a partir de Pénergie -de Gibbs généralisée du
mélange. Le diagramme de phases a I’état stagnant a ¢été calculée sur la base de
I’énergie de Flory- Higgins en se basant sur la courbe expérimentale représéntant les
temperatures des points troubles en fonction de la’ composition. La dépendance de la
viscosité et de la‘complaisance de cisaillement avec la composition-influe directement
sur 1'énergie élastique emmagasinée et par conséquent sur le diagramme de phases
final. Les résultats expérimentaux ont montré que le systeme PS / PVME exhibe un
comportement LCST et une déviétion hc’gative de la courbe de viscosité de la loi

linéaire du mélange. L’énergie d’excés de stockage est dépendante de la courbature de
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la courbe viscosité - composition et en particulier une valeur. positive de =1 apparait
| a2

2
comme une condition suffisante pour produire une dissolution du mélange. Ce critére

est largement vérifié pour le systtme PS-PVME.

~-Le diagramme de phase calculé, vavec'le modele de 1’énergie élastique classique, pour .

différents taux de cisaillement a montré qu’une dissolution induite est prédite
indépendamment de la grandeur du cisaillement. Quant & 1’énergie élastique sous sa
forme réduite, elle prédit un diagramme de phase avec des effets inverses de
dissolution et de séparation de phase. L’autre fait marquant avec cette forme est

Iapparition des iles d’immiscibilité et de miscibilité le long du domaine des taux de

cisaillement.

4 Température
[T-T)/T, P
0.04} _ P 6 o o
o]
[o] [o]
] oo [m]
]
0.02+ o
: ° o 120 |- a o
o o ‘
0.00 | ' 3 o o o o
110 | a [a) fa} o
-0.02+
[} a Q [w]
[« 2o |
0.04F o _ 100 o = a
o 0 o o
_0'06- ’ t e L . L N [
9() 1 A 1 e i 4
S A L 0.0 01 02 03 04 05 06 07
0 2 4 6 8 10
y o5 Pps
_ ) Figure. 4. 10. Diagramme de. phases
- Figure. 4. 9. Miscibilité et sé€paration ‘calculé par le modéle de Wolf. Mise en
de phases en fonction du cisaillement. évidence d’ iles d° immiscibilité et de

miscibilité.
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5. COMPORTEMENT MECANIQUE DES POLYMERES EN TRACTION
. 5 ,

3.1 COMPORTEMENT MECANIQUE

5. 1. 1 INTRODUCTION

‘Comme pour la plupart des matériaux, une simple courbe traction-allongement
constituera un €lément de base pour connaitre le comportement mécanique d’un
matériau polymére. Cette courbe est habituellement obtenue 2 partir des mesures
successives des forces exercées sur I’éprouvette dans une traction & vitesse
d’allongement constante jusqu’d la rupture. Les différents domaines de la courbe
(figure 5. 1) permettent de déterminer plusieurs grandeurs utiles. La pente initiale de la
courbe permet de déterm'mér le module de Young (le module d"élasticité) qui est une
mesure de la rigidité. La courbe montre qu’aprés un domaine élastique linéaire, dans
lequel la contrainte est proportionnelle & la déformation et qui est caractérisé par une
contrainte a la limite élastique o1g, on observe un comportement viscoélastique avec
un accroissement légérement non linéaire. La contrainte croit avec le taux de
déformation jusqu’a la valeur maximale oy, appelée contrainte au seuil de plasticits,
puis décroit quand la déformation augmente, jusqu’a la véleur minimale o, dite
contrainte d’écoulement plastique. Cette décroissance est suivie d’un adoucissement.
Aux fortes déformations, on observe un effet de consolidation lié a I’orientation des
macromolécules.

La courbe contrainte — déformation peut aussi nous renseigner sur la résistance et le
degré d’allongement 4 la rupture du matériau. L’aire située au dessous de la courbe
représente I’énergie & la rupture. La contrainte au coude Oy, contrainte nominale |
maximale, permet de mesurer la résistance du matériau et sa capacité de résister a la
déformation permanente.

La figure 5. 2 donne le comportement contrainte-déformation pour différents tvpes de

matériaux polymeéres. La résistance aux choc donne une mesure de la tenacité.
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CONTRAINTE !, Module d"élasticité
M
I ———————
)
/
Oy f————= t———— . |
o R
i ey s | I
/ l |
OLE / { :
b e o e | |
/ ! I
/ ! |
/ Allongement 4 la rupture :
| Allongement 4 la rupture
|
|
| |
! I
ALLONGEMENT

Figure. 5. 1. Courbe type traction-allongement des matériaux polyméres.
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Figure. 5. 2. Courbes traction-allongement de quelques typés de matériaux
polymeres. '
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Les polyméres peuvent étre soit fragiles soit tenaces. Le PS ainsi que le PVC non
plastlﬁe sont fragiles ; ils se cassent brusquement tandis que les PVC plastifiés sont
considérés comme des matériaux tenaces. La résistance aux chocs des matériaux
polymeéres et des plastiques correspondants dépend de I’écart entre leur température de
 transition vitreuse et celle de leur utilisation ainsi que de leur taux de cristallinité. En
dessous de la Tg les polymeres amorphes sont cassants mais deviennent plus tenaces a

Papproche de la Tg. Au dessus de celle ci ils deviennent caoutchouteux et on ne peut
plus parler de choc.

5.1. 2 COMPORTEMENTS ELASTIQUE ET VISCOELASTIQUE LINEAIRE

Dans le cas de la déformation élastique, la densité d’ énergie emmagasinée est

une fonction d’état, ¢’est-a-dire qu’elle dépend uniquement de 1’état initial et de 1’état

final et non du chemin parcouru. Cela implique que pour un cycle fermé (contrainte-

déformation) on revient a I’état initial. Si on supprime la contrainte la déformation

s’annule, ce que ’on peut formuler en disant qu’il Yy a une déformation résiduelle

nulle. 1l faut alors dlstmguer deux cas :

a) ILn’y a pas de dissipation d’énergie pendant le processus de déformation, c’est-a-
dire que toute 1’énergie dépensée a été emmagasmee dans le solide et est intégralement
restituée si on supprlme la contrainte : on dit alors que la déformation est élastique.
Dans ce cas, la déformation est instantanée. lors de I’ apphcatlon de la contrainte et le
retour a 1’état non déformé lors de la suppression de la contrainte est €galement
instantané. En.un mot, la déformation est indépendante du temps.

b) It y a dissipation d’énergie pendant le processus de déformation, La deformatlon est
alors dite anélastique. Ceci se traduit par le fait que la réponse est en retard sur la
sollicitation : si on applique 1nstantanement une contrainte o , la déformation élastique
corréspondante n’est atteinte qu’au bout d’un temps QUi peut étre infini. Il est donc

clair que la déformation dépend du temps, on a un comportement viscoélastique

linéaire. Ces deux comportements peuvent<étre regroupés en un-seul stade caractérisé L e

par une augmentation de la contrainte nominale et une vitesse de déformation vraie

sensiblement constante. La déformation correspondante est homogéne et reversxble :
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Pour ¢ < g, on a une déformation ¢lastique g5 accompagnée éventuellement d’une

déformation ané€lastique ou viscoélastique linéaire g4v. La déformation totale revient 3

zéro, plus ou moins vite, lorsque la sollicitation est supprimée.

Module d’élasticité

Le fait du comportement non linéaire des matériaux plastiques ou la partie
linéaire est trés courte et se produit trés rapidement, méne & ce que seule la pente
initiale de la courbe contrainte-déformation constitue une mesure fiable pour le
module d’élasticité des films plastiques. Cependant les valeurs mesurées du module

peuvent varier avec la non uniformité de Pépaisseur, la cristallinité, 1’ajustement du
| film, son alignement avec Ia machine ainsi Que les conditions particulisres de

production. Des tests standardisés sont utilisés pour les mesures des ¢

aractéristiques

mécaniques des films plastiques ; les plus employés sont ASTM D882 [130 Jou son
¢quivalent ISO 527-3 [131].

5. 1.3 COMPORTEMENT PLASTIQUE

La densité d’énergie emmagasinée n’est Pas une fonction d’état, on ne revient
pas a P’état initial au bout d’un cycle fermé. 1l en résulte que si on enléve la contrainte,
il subsiste une déformation résiduelle appelée déformation plastique qui dépend de
Phistoire de I’échantillon. Les caractéristiques essentielles de la déformation plastiqueA' ‘

sont :

- Ce stade est identifié par une chute de la contrainte nominale et une augmentation

importante de la vitesse de déformation. C’est la formation de la striction.

- La déformation plastique a lieu a volume constant en une premiére approximation,

. c¢’est dong.une déformation de cisaillement. Elle ne se produit que pour une contrainte ... ..., ..

excédant le seuil d’écoulement o

Pour o> o, . a l1a déformation ¢lastique et inélastique se superpose ‘la déformation

plastique €p. Si la contrainte s’annule, seule subsiste la déformation plastique €.
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Dans une sollicitation sous Ia forme d’une contrainte uniaxiale (traction ou

compression) la déformation, appelée déformation vraie, est calculée a partir de
l’élbngation sous la forme :

. .
&=ln— 5. D)
0
La contrainte vraie correspondante est :
0

c=§11(1+%) | (5.2)
0
|
avece |

i v
AL=L-Ly, L et L, sont les longueurs apres et avant la déformation. F, la force

de traction et Sy, I’aire initiale de l’éprouvette.

La déformation nominale g, etla contrainte nominale o, s’expriment par :

L AL (5 3)
e = .

n 'LO v
o, =% | (5.4)

La déformation nominale peut étre aussi rencontrée sous la forme d’un allongement

relatif nominale sn=LL.
L

La vitesse de déformation s’écrit :

gzg.f_ | (5.5)

En général, la déformation plastique d’un matériau est un processus thermiquement

activé. En effet, les propriétés mecaniques sont trés dépendantes de la température et

de la vitesse de déformation. L’é‘iucﬁiﬂe de Iactivation thermique de la déformation, c’est

a dire, de la dépendance en contrai%)te; de la température et de la vitesse, est d’une tres
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grande importance dans la compréhension du comportement des matériaux et des
meécanismes élémentaires. Fn négligeant Peffet de la pression hydrostatique, pour un

état stationnaire le fluage dépend de la température, de la contrainte et de la structure
du matériau :

é=(T,o-, str) (5.6)

Sous une contrainte appliquée constante, on pourra mesurer a chaque température, la

vitesse de déformation en régime permanent. On obtient alors:

e=f(c) a4 T=Cte (5.7)

On définit fa sensibilité a la contrainte par :

- 4] -9
T, 8t

et la sensibilité a la vitesse de déformation par :

mz[ﬂ&] (5.9)
Olne T.Str :

La méthode de saut est souvent utilisée pour la détermination de n, la sensibilité a la
contrainte : soit par un saut de contrainte durant Pessai de fluage, soit un saut de
vitesse durant I’essai a vitesse de déformation constante. Dans le premier cas par

exemple, a un instant donné pendant le régime stationinaire, on diminue brusquement

de Ao la contrainte et on mesure la variation Ag résultante.
La sensibilité n a la contrainte peut étre déterminée par des essais conventionnels, en

tragant la contrainte d’écoulement plastique en fonction de la température.
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5. 1. 3.1 Approche thermodynamique ,

L’écoulement macroscopique est associé i |a propagation de défauts de
cisaillement. Cette Propagation est décrite comme e mouvement de ces défauts sous
Paction combinée de 1a contrainte et des fluctuations thermiques, les obstacles locaux
étant caractérisés par une barriére d’énergie. ,

Une des caractéristiques les plus €videntes de la déformation plastique est le fait que la

vitesse de déformation est thermiquement activée, donc suivant la loj d’ Arrhenius :

o AG (o ,T) | _
azao(cy,T)ex T (5.10)

ou

AG,(o,, T)=AH, ~TAS, =AH, ~oV ~Tas,

AH, AS, et V, sont respectivement, les parameétres d’activation d’enthalpie, d’entropie

et de volume. AH, est la hauteur de la barriére d’enthalpie & franchir par ’activation

thermique quand 1a microstructure reste inchangée,

- L’énergie d’activation AG, est définie empiriquement par la pente de la droite qu’on

- peut obtenir en portant Ln(é) en fonction de %

Les grandeurs accessibles a ’expérience sont I’enthall ie opérationnelle AH, , et le

- volume opérationnel Vo qui sont reliés aux parameétre d’activation par :

: dlne
v, =k %“}5 =V +k1) Ty (5. 11)
T. Str T. Str
Y| Blne 2 alns'(
MK 2| =am k| S0 (5. 12)

a. S G. St

La déformation plastique = des polyméres résulte de I'extension du réseay

macromoléculaire et Je franchissement de barrieres d’eénergie lides a la présence de
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défauts. Cette démarche découle de concepts de métallurgie physique ou les bandes de
dislocations font office de sites localisés de déformation. Par analogie aux polyméres
on considére des noyaux de cisaillement qui germent et se propagent au cours de la
déformation sous 1’action conjuguée de la température et de la contrainte, L’analyse
d’Eyring [132] a été la premiére approche pour rendre compte des écoulements

thermoméc.aniques activés. Le formalisme aboutit 3 I’équation. donnant la vitesse de

déformation ¢ -

co AH oV
g=gg exp—ﬁsinhi% (5.12)

Cette expression devient pour les contraintes élevées -

~._.€0 AH& ‘-Gvﬂ 5 1 ")
B exp—— (5. 13

Une telle analyse doit étre appliquée sur le plateau d’écoulement plastiqué, parce qu’a
cette contrainte, le matériau se déforme dans un état stationnaire. Cependant quand la

Contrainte devient hétérogene, elle est prise dans ce cas au maximum de la courbe

contrainte-déformation.

Mesure des parameétres d’activation
Pour mesurer 4H,, enthalpie d’activation, deux méthodes sont possibles :
- Essai de fluage : Sauts de températures
Elle consiste a effectuer des sauts rapides de températures sur une méme éprouvette ce

qui permet d’éviter une perte de temps de travail sur machine et surtout de garder la

méme structure,

Un saut de températures de T4 T, change la vitesse de fluage de € 4 5. La structure
est supposée constante si le saut est assez rapide. On mesure I'énergie

d’activation a contrainte et a structure constantes :
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s .
AH =kT'| — &1 (5. 14)
O TAT
Essai a vitesse de déformation constante
Le volume d’activation, donné par:
v =k 208 (5. 15)

T, Str

peut ¢tre déterminé soit par un saut de contrainte d’écoulement durant Pessai de
fluage, soit un essai a de vitesse de déformation constante. Le volume d’activation est

estimé a partir de I’ evolutlon de la vitesse de déformation en fonctlon de la contramte

au seuil de plasticité,

L’enthalpie d’activation est liée au volume d’activation par :
AHaz-—- v, — (5 16)
oT §;

La pente (8o / Mg s peut étre déterminée par des essais conventionnels, en tragant

la contrainte d’écoulement plastique en fonction de la température pour un ensemble

de courbes isothermes.

On peut noter qu’il existe une relation entre le volume d’activation et les sensibilités, n

et m, a la contrainte et & la vitesse de déformation :

kT
7 (5.17)
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Le terme pré-exponentiel & dans I’équation 5. 10 tient compte de la taille et du

nombre de défauts.

5.1.3.2 Instabilité plastique, phénoméne de striction

L’instabilité plastique en traction se traduit par ’apparition d’une déformation-
localisée appelée striction qui s’amplifie trés rapidement et mene 3 la rupture. La
formation de la striction est identifide par le chute de la contrainte nominale et une
augmentation importante de la vitesse de déformation. Ce phénomeéne correspond a
une localisation de la déformation au niveau d’un défaut géométrique ou étructural.
Les procédés de mise en ceuvre industriels des polyméres a I’état solide tels
’emboutissage, le forgeage, I’étirage des fibres et e biétirage des films sont affectés
par le phénoméne d’instabilité plastique. 11 est, par conséquent, indispensable de bien
comprendre les mécanismes de cette instabilité afin de coatrdler les performances du
produit fini. La croissance des instabilités plastiques dans les polymeéres est trés '
différente de celle des métaux. En effet, la striction apparait beaucoup plus t6t en
terme de déformation dans les polyméres que dans les métaux. A partir d’une certaine
déformation critique ‘appelée taux naturel d’étirage, I’instabilité plastique tend a se
stabiliser & ’endroit de son amorgage et se propager tout le long de Péprouvette au lieu
de s’aggraver jusqu’a la rupture.
Les critéres de stabilité sont assez différents et se raménent en général & un critére

unique dans les cas les plus simples, au critére d’instabilité de Hard [133] qui s’écrit ;

g+m<] (5. 18)

ou g est le coefficient de durcissement et m le facteur de sensibilité a la vitesse de

déformation. Ces deux parametres sont définis par :

_0Logo _| éno |
g=— m-[——] r (5.19)

fer Olng
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Souvent m, le facteur de sensibilité 3 la vitesse de déformation, est négligé devant le
facteur de sensibilité 3 Ia vitesse de déformation et par conséquent, Iinstabilité est
jugée 4 partir de la simple relation g</.

La stabilisation de 1a striction €st notamment produite par une forte augmentation de la

contrainte -vraie avec Ja déformation au dela de étirage naturel. L’origine de ce

déformation, en Poccurrence I’axe d’étirage dans le cas de Ia traction.

3. 2 APPLICATION : ETUDE THERMOMECANIQUE DE TROIS TYPES DE

FILM PLASTIQUE A BASE DE POLYETHYLENE BASSE DENSITE
UTILISES DANS LES SERRES AGRICOLES '

5.2. LINTRODUCTION

La quantité de plastique utilisée annuellement dans e monde, dans le domaine

de Pagriculture, est d’environ deux millions de tonnes [134] dont 50% pour la

dans les pays méditerranéens. On assiste ces derniéres annees a une progression
continue dans I’utilisation de ce matériau dans les pays méditerranéens, ceci est dg
essentiellement au climat. méditerranéen treg doux et auy rapport qualité¢ / prix
relativement intéressant par.rapport aux verres et aux autres matériaux..

L’une des préoccupations des utilisateurs est le prolongement de la durée de vie des
films PEBD qui n’est que dé trois années au maximum dans les pays méditerranéens et
de quatre ann\e’es_danﬁs les p?ys froids. La durée de vie dy film est souvent affectée par
les conditions de l’enviroqnement durant son utilisation. En effet le climat de Ia

région, le design de la serre, le microclimat développé a I'intérieur de celle ci ainsi que
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et des divers facteurs causant le vieillissement du matériau en service. Ainsi pour parer
a ces effets néfastes, la plupart des films contiennent des additifs spéciaux pour

augmenter les performances du film dans les conditions spéciales rencontrées dans la

serre et de ce fait prolonger sa durée de vie.

5. 2. 2 DEGRADATION ET STABILISATION DES PEBD UTILISES DANS
LES SERRES AGRICOLES -

3. 2. 2. 1 Paramétres de dégradation du film plastique

Les paramétres environnementaux qui affectent la dégradation de la serre sont de
trois sortes :

- le climat avec Ia radiation solaire, la température, le vent, I'humidité, 1a pluie, la
gréle et la neige :

- le design de la serre avec la structure, sa géométrie, sa fixation, le point de
contact du film a\}ec la structure et le microclimat dans la serre elle méme ;

- les cultures pratiquées avec les pesticides utilisés, les, agrochimiques et la
pollution.

Climat :

- radiation solaire : Le domaine des longueurs d’ondes des radiations atteignant Ia
terre est approximativement 290-1400 nm [135, 136]. La ‘région des radiations dans
Pultraviolet UV (290-400 nm) est d’environ 2-4%, la région dans le visible (400-
800nm) représente 43% et celle dans Pinfrarouge IR (800-1400nm) 53% de la totalité
des radiations. La région du visible ‘(400-800nm) n’a pas d’effet direct sur la
dégradation du polymére. La région des IR (800-1400nm) est la moins nuisible mais
peut jouer un réle dans la dégradation thermique. Par contre la région des UV (290-

+=400nm), la plus faible fraction en radiation (2:4%)est entierement responsable de la
dégradation du matériau dy fait des hautes énergies ; l’énergie dans le visible, d’une
grande longueur d’onde est tres petite pour endommager la structure du polymére.
La radiation UV peut étre absorbée par le plastique et méne a une dépolymérisation

causant ainsi une photo-dégradation [137]. Les radicaux libres produits réagissent avec
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l’oxygéne de ’atmosphére et ménent 2 la dégradation du matériau qui est appelée
‘photo-oxydatlon Le procgssus de photo-vieillissement devient tres complexe dans le
cas ou Ieffet des UV est combiné avec d’autres facteurs tels que la température, les
charges mécaniques, l’absorptlon de I’eau, I’abrasion etc.
Les additifs spéciaux pour la protection du film de la serre contre les radiations Uv
peuvent se mettre en deux classes : la classe des UV- stabilisateurs, les Ni-
quencheurs. agissent par une désactivation des états excités des groupes chromophores
responsables de la photo-initition par transfert d’énergie au lieu de I° absorption direct
de la radiation UV [ 138]. La deuxiéme classe des UV- stabilisateurs sont les HALS
[138] de dénomination anglaise Hindered Amme Light Stabilisers, sont capables de
piéger les radicaux produits par I’oxydation photochimique.

- température : les variations brusques de températures, entre le jour et la nuit
en hiver et le fort ensoleillement en €té, contribuent énormément  la dégradation du
polymere. Les points de contact entre les parties metalliques de la serre et e plastique
sont des problémes supplémentaires de dégradation. Les additifs HALS agissent aussi
comme des stablhsateurs de temperature et minimisent les effets des hautes
températures [139]. v

- humidité, pluie : 1’accroissement de ’humidité ainsi que les averses d’eau
peuvent entrainer un lavage excessif du film et diminuer les effets des addmfs et par
conséquent accélérer la dégradation [140].

-Neige, vent, gréle : 1’ accumulation de la neige sur le toit et les vents soufflant
sur la serre imposent des charges supplémentaires sur le film qui peut se déchirer
prématurément. Les contraintes de traction et de cisaillement, imposées par les vents,
peuvent causer des fractures prématurées du plastique et des fois I’ endommagement de

toute la structure.

La gréle a un effet localisé sur le film avec des charges ponctuelles, ce qui entraine

parfois une rupture spontanée du materlau
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Design et microclimat :

Le comportement mécanique du film est directement associ€ a la structure de Ia
serre, c’est a dire la fondation, le métal appropri¢ de la charpente, installation de la
serre, la peinture des parties meétalliques etc.

Le microclimat dit & I’humidite interne et aux températures extrémes agit sur les

additifs par lavement et par conséquent accentue la dégradation.

Agrochimiques et pollution :

Les agrochimiques les plus rencontrés sont les sulfures et les halogénes. Ils
attaquent sévérement et causent une dégradation chimique du film plastique. Les
polluants atmosphériques tels que NO,, SO, les hydrocarbures, surtout combinés avec

d’autres paramétres comme la radiation UV contribuent beaucoup 2 la dégradation du
matériau polymeére [141, 142, 143].

3. 2. 2. 2 Mécanisme de. dégradation

La dégradation du film plastique est un processus tres complexe, dépendant
d’une maniére non lindaire avec le temps et affecte directement ou indirectement les
propriétés du matériay relatées par des fonctions caractéristiques comme par exemple
le module d’élasticité, I’élongation a la rupture, la contrainte au seuil d’écoulement, la
contrainte a la rupture, la viscosité du fondu, la flexibilité, le fluage ...etc. Les
propriétés du matériau ne sont pas affectées de la méme maniére, d’ou la difficulté de
trouver un critére qui contréle tous les facteurs du vieillissement. L’évolution des
propriétés mécaniques en fonction du temps reste I’aspect le plus fiable pour I’étude
du vieillissement des plastiques [141, 144]. Le critere Je plus utilisé est la décroissance
de I'¢longation a*la*rupture -avec le temps-et I'accroissement du nombre: des groupes
carbonyles[144, 145]. |
- Dans les serres agricoles. la dégradation des films PEBD est entiérement gouvernée

par les effets thermique, mécanique, chimique et de radiation. La dégradation

thermique n’est pas tres importante dans le cas des serres agricoles parce que le PE est
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pratiquement stable jusqu’a la température de 100 °C [142] et da.hs le pire des cas
(contact du film avec les éléments de la serre) n’excéde pas 80 °C, la température
critique pour la scission des liaisons du polymére se trouve ay deld de 600 °C.,
Néanmoins, les températures élevées peuvent créer une oxydation et mener 3 une
photo dégradation. |

La radiation UV absorbée par le matériau méne a la cassure des liaisons et a la
dépolymérisation entrainant la photo dégradation. Les PE purs ne sont pas en principe
affectés par la photo dégradation mais par contre les films PEBD commercialisés le
$ont' énormément a cause des impuretés internes et externes [146, 147]. Plusieurs
t%ravaux‘ [136, 148, 149] ont montré que Paccroissement des carbonyles coincide avec
1@1 décroissance des propriétés mécaniques du plastique. |

La dégradation mécanique est trés variée et va de la fracture Jusqu’aux contraintes
rhécaniques imposées par exemple par une réaction chimique. La rupture des liaisons,
due & une charge mécanique, dépend de Iénergie ¢lastique que la macromolécule est
capable d’emmagasiner et du temps qu’elle peut passer sous cette chaige. Une analyse
sbectroscopique montre facilement qu’un matériay PEBD s’oxyde et qu’il est sujet a

d;es‘ coupures de chaines et de réticulations. L’incidence de ces réactions

5.2. 3 CARACTERISTIQUES DES FILMS EN POLYETHYLENE UTILISES
DANS LES SERRES

Le polyéthyléne PEBD est un mateériau avec un caractére semj cristallin ou les
-g,%;-sné;g'ivons cristallines appelées sphérellites (forme:sphérique)--sont séparées par des
régions amorphes, le matériau exhibe done des propriétés entre cristallin et amorphe.
Lforientation des longues chaine_s de polymeéres, due aux forces de cisaillemen;
aépliquées le long de I’extrudeuse, donne aux sphérellites une forme plus allongée

qu’on appelle lamelle. Les propriétés mécaniques des plastiques ne sont pas tout a fait
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les mémes dans la direction de la machine qu’on appelle direction longitudinale, et Ia
direction le long de 1a circonférence, direction transversale,

Actuellement les films LDPE commercialisés se présentent sous forme de film
multicouches contenant 4-10 %, d’acétate de vinyle ¢thylene (EVA). L’addition de
PEVA apporte une plus grande élasticité, une résistance mécanique et aux ultras
violets UV [150]. Une comparaison des propriétés avec et sans EVA est donnée dans
letableau V 1 [143], En plus des additifs (HALS, Ni-quinchers et les antibrouillards),
le film plastique est généralement concu en trois couches‘ et de cing a sept pour des
applications spéciales. L’additif EVA est utilisé dans la couche du milieu pour
conforter les propriétés mécaniques du matériau. Les caractéristiques essentielles du

LDPE sont données dans le tableau V 2 [143),

: Elongation 2 la rupture % Résistance 3 Ia rupture kg/mm?
[ fluage %

Film L T L - T
— .
Sans EVA 500 550 1.80 1.80 8
Avéc EVA 600 650 250 1 255 24
1 |

Tableau. 5. 1 : Propriétés mécaniques du polyéthyléne basse densité LDBD
avec et sans I’éthyléne vinyle acétate EVA.

Propriétés Caractéristiques LDPE

Densité, kg/m’ 910 -925

Température de fusion cristalline 95-130
Résistance a la traction, MPa 4.1-159
Module de traction, MPa 96.5 - 262
Elongation a la rupture, % 90 - 800

Durété; shore D . § C 0]

]

Tableau. 5. 2 ; Propriétés du polyéthyléne basse densité LDPE
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~~création des carbonyles et Pincorporation de I"oxygeéne dans la structure chimique-du

Il est donc nécessaire de connaitre les propriétés et les caractéristiques du matériau in
situ et de voir leur évolution dans le temps et en fonction des additifs €ventuellement
préconisés. Le controle du vieillissement se fait soit d’une maniére naturelle
(vieillissement natur'el) ou des tests de contrdle des paramétres de vieillissement sont
réalisés sur le matériau en temps réel et dans un environnement réel, soit d’uTe
maniere artificielle (vieillissement artificiel) qui consiste en une simulation d’une
maniére intense des paramétres qui meénent 3 une dégradation du matériau. Te
vieillissement artificiel consiste généralement en Papplication d’une source UV [148,

151, 152], des fois couplée avec un effet de pluie et de vent, et parfois de pesticides
[153].

Caractérisation des propriétés mécaniques des Jilms plastiques

Des tests standardisés sont souvent utilisés pour la mesure des propriétes
meécaniques des films plastiques utilisés en agriculture comme la densité (norme ISO
1183), la dimension (norme : 1SO 4592), la résistance a la gréle (norme : NFU 54-
406), le fluage (norme : ISO 899), la résistance a la dureté (norme :1S0868) et Ia
résistance a ’abrasion (norme : ASTM D 1242).
La résistance mécanique du film plastique est entiérement caractérisée par la résistance
a la traction, standardisée par la norme ISO 527-3 équivalente 3 ASTM D882 ou l‘a
courbe traction — élongation définit les parametres essentiels. Par exemple, pour |
mesure du module de Young des dispositions particuliéres sont suggérées comm

utilisation des mors spéciaux pour éviter le glissement du film, 1’assurance d’un bo

normalisée 4 20 % de la déformation.

alignement avec la machine etc. La contrainte maximale au seuil de I’écoulement est
Parmi les autres techniques utilisées, la méthode Spectroscopique a transformée d

Fourrier (FTIR) renseigne sur la structure chimique a intérieur du film. Elle détecte |

plastique comme elle peut étre aussi utilisée pour la détection de Ia dégradation des

additifs et de la présence des agrochimiques dans le film.

L’analyse thermique DSC est fréquemment utilisée pour ’étude de I'évolution de la

cristallinité due au vieillissement
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S.2. 4 PARTIE EXPERIMENTALE

Dans cette application on s’est intéressé a I’étude thermomécanique des films
plastiques de couvertures de serres agricoles, vieillis naturellement. Le matériay
composant est le polyéthyléne A basse densité LDPE. Le premier plastique, qu’on
appellera type A, se présente sous forme de film produit par la société ENIP Skikda
(B24/2), extrudé par la société ENPC-Settif en 1997 et utilisé pendant trois années
successives. Le deuxiéme, de type B, fabriqué en 1999 en Espagne suivant les normes
espagnoles est aussi utilisé pendant une dﬁrée de trois années. Le troisi¢me, de type C,
produit et extrudé par la méme firme algérienne que le type A, est neuf et n’a pas été
soumis & I’ensoleillement. Les deux types de films, A et B, ont été utilisés dans la
plaine de Remchi située au nord ouest algérien, a une trentaine de km de la mer, et qui
est caractérisée par un climat typiquement méditerranéen.

Les essais de traction ont été réalisés au laboratoire Macromolécules de Lille,
sur une machine de traction Instron 4466 de capacité 10 KN. La force est mesurée par

_une cellule de 1KN. |
Les éprouvettes sont de forme plate. Les dimensions de la partie calibrée présentent

une largeur de 5 mm et une longueur de 24 mm. L’épaisseur varie d’un échantillon &
un autre (150 a 200 um).

5. 2. 5 PROPRIETES MECANIQUES DES TROIS DIFFERENTS TYPES
DE PEBD

L’état de contrainte uniaxial, en traction, est le moins complexe des
sollicitations courantes telles que la flexion, le cisaillement, la torsion ...etc. De plus,
il est trés bien adapté pour les matériaux se présentant sous forme de film épais.

Nous avons.soumis ce‘s,rvnatériaux»,,_z‘; une traction uniaxiale ct.nous avons déterminé les
courbes caractéristiques contrainte-déformation dans une gamme de température

variant de ’ambiante (23°C)Ha 80°C.
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La température de transition vitreuse a été mesurée par une DSC Perkin Emer au
laboratoire Macromolécule de Lille et a €té trouvée égale i 64 °C pour les trois types
de film. L’évolution de Ia courbe contrainte-déformation 2 Ia température ambiante est

donnée sur la figure 5. 3 pour les trois types de films considérés.

Contrainte o 107 Pa

14000 -

12000 |

10000 |
A type C

8000 |
6000 |-
4000 |

2000 |

o 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4

Déformation AL/L, %

Figure. 5. 3. Evolution de Ia courbe contrainte-déformation a la température ambiante
(23°C) pour les trois types de films considérés.

Module de Young |

Les pentes initiales des courbes, dans le domaine €lastique, donnent directement
le module de Young pour chaque température. La détermination du module de Young
nécessite une certaine finesse d’ajustement des points au début de la courbe. La figure
5.4 donne un exemple de détermination duvmodul.e dans le cas des courbes contrainte-
déformation 2 la température ambiante. Le module dans le cas de la courbe de type A
est de 284.21 MPa, sa valeur moyénne calculée sur une dizaine d’échantillons est de
263 MPa. Pour le type B, il est de 194.60 MPa et a une valeur moyenne égale a 19].80

MPa. La courbe du type C donne un module de 211 .48 MPa et une valeur moyenne de
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213.96 MPa. Le domaine viscoélastique, ol apparait la courbure, s’élargie avec
augmentation de Ia température.

Contrainte ¢ 10 Pa

20000 ¢ -
18000 .~ -
16000
14000 E 0 S
12000 f - of
10000 f
8000
6000
4000
2000 £/
o Lo . e
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
20000 ¢
18000 F ‘
16000 ' tpe B
14000 £ - y-=194595x
12000 £ R*=
10000 F
8000
6000 f
4000 E
2000 £

0'.-.'.1....|....|'....n.-

type A

E=284.21 MPa

E=194.60 MPa

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 03
20000

18000
16000~ ,
140004 . y=21148¢
12000- ) R TO08e22
10000, o Y
8000-
6000

Zzgg E=211.48 MPa

type C

-1

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation AL/Lg %

Figure. 5. 4. Module de Young déterminé a partir de le pente initiale pour les trois
types de films a la température ambiante (23°C). '
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Influence de la vitesse de déformation |

On peut observer que la valeur de la contrainte au seuil de plasticité augmente
avec la vitesse de déformation pour les deux LDPE de types A et B, figures 5. S et
5. 6. Ceci traduit parfaitement Pactivation thermomécanique de la déformation
plastique.
Lorsque le taux de cristallinité augmente, on observe que la contrainte au seyjl o,
augmente, le crocher de contrainte tend 3 disparaitre et le matériay présente un
comportement fragile. La figure 5. 3 prouve bien la nature semi cristalline des trois

systémes A, B et C. On peut dire aussi que le plastiquT de type A est le plus fragile.

16 1 . ————

14 -

124

MPa 8 -

0 T T T T T T T —

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4

AL/L

Figure. 5. 5. Evolution de la contrainte au seuil de plasticité pour le LDPE de type A
en fonction de la vitesse d’étirage a la température ambiante. De bas vers le haut les
courbes correspondent respectivement aux vitesses 1.25, 2.5, 5.10. 15,20 et 25
mm/min,
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T T T T 1

0 0.05 0.1 0.15‘ 02 0.25 0.3 0.35 0.4 0.45
AL/L

‘Figure. V 6. Evolution de la contrainte au seuil de plasticité pour le LDPE de
type B en fonction de la vitesse d’étirage a la température ambiante.

De bas vers le haut les courbes correspondent respectivement aux vitesses
1.25,2.5, 5, 10, 15, 20 et 25 mm/min.

Influence de la température

Les figures 5. 7, 5. 8 et 5. 9 montrent ides courbes nominales contrainte-
allongement des trois types de film plastique a différentes températures pour une
méme vitesse de la traverse €gale a 20 mm/min. |
On constate que dans tous les cas, le domaine ¢lastique n’excéde pas 2% de la
détormation..C’est dans ce domaine o lion. determm.e. le module.¢lastique. Le crochet . .
de contrainte, existant bien au dessous delaT,, tend a disparaitre au vonsmage de cette

demure et disparait complétement a |"état caoutchouteux
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Contrainte ¢ 102 Pa
14000

12000

10000

6000

4000

2000

i i 1 1 1 ! 1

0 - 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 0.45 0.5

Déformation  AL/L, %

Figure. 5. 7. Evolution de la courbe contrainte-déformation en fonction de 13
température pour le type A . De haut vers Je bas, les courbes correspondent a
23, 30, 40, 50, 60, 70 et 80°C. '

Contrainte ¢ 102 Ppg
14000 iuNWMW“WMmmMWwwWWW“uwwumwwmﬁwTHWw-mwwwmm_MMaWW_M“TWM,MMMNNMWWMMWm»wwwm“m,7

i

12000

10000 -

8000

i

6000 A

4000 -

2000 -

o " . . , : . : ;
0 0.05 . 0.4. . 0.15.. 0.2  ....025 0.3 - 0350 . 0.4

Déformation  AL/L, %

Figure. 5. 8. Evolution de la courbe contrainte-déformation en fonction de la

température pour le type B . De haut vers le bas. les courbes correspondent &
23, 30, 40, 50, 60, 70 ct 80°C.
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Contrainte ¢ 107 Pa

12000

10000

8000

6000

4000

2000

0 T Y T T T T *1‘

0 0.05 0.1 0.15 0.2 1 0.25 0.3 0.35 0.4

Déformation  AL/L, %

Figure. 5. 9. Evolution de la courbe contrainte-déformaticn en fonction de la
température pour le type C . De haut vers le bas, les courbes correspondent 4
23, 30, 40, 50, 60, 70 et 80°C.

L’ évolution du module d’élasticité en fonction de la température pour les trois types
de plastique est donné sur la figure 5. 10. Au passage de la relaxation principale, on
observe une chute des modules pour les trois matériaux.

La déformation de durcissement se produit rapidement aprés la contrainte ay seuil
d’écoulement oy, indiquant une deformation homogene pour une température
superieure a 50 °C pour le plastique type A et supérieure 4 30°C pour les deux autres
types B et C. ., _

La contrainte au seuil oy et la déformation au seuil €y décroissent avec 1’augmentation
de la température. montrant ains; une activation plastique des trois matériaux. La
déformation a la rupture, par contre croit rapidement avec la température comme le

montre la figure 5. 11, le film plastique de type A est le moins résistant. -
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Module MPa

1000
i _“
5 o o
v v a
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1 % i 1 a i 3 X 1 1 £ i !. 3
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Temopérature °C

Figure. 5. 10. Evolution du module de Young en fonction de la température.
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Figuré. 3. 11. Evolution de la déformation 2 la rupture en fonction de la température
pour les trois types .
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Chapitre 6 : Fluctuations de Ia concentration et décomposition spinodale dans un mélange de
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6. FLUCTUATIONS DE LA CONCENTRATION ET DECOMPOSITION
SPINODALE DANS UN MELAN GE DE POLYMERES
' A L’ETAT DE REPOS |

6. 1GENERALITES

Fluctuations

~ Les systémes en équilibre thermodynamique sont le si¢ge de variations locales
des variables thermodynamiques autour de leur valeur d’équilibre. Les grandeurs
statistiques telles que la densité, la concentration, la température, la pression, etc. sont
soumises 3 des écarts qu’on appelle fluctuations par rapport a leur valeur moyenne. Sj
Pon prend une configuration donnée, il est clair quiil y a des régions du volume
considéré ou la densité des particules d’une espéce donnée est plus élevée que sa
valeur moyenne. Au cours du temps, les mouvements microscopiques de diffusion des
particules qui représentent une permutation aléatoire des molécules voisines, aménent
le systéme d’une configuration 3 une autre: Ces mouvements microscopiques sont 3
Porigine de fluctuations "'d’origine thermique de la densité dans une région donnée du
volume. Si ¢(r) est la fraction volumique locale, < ¢(r) > sa valeur moyenne a T et P
constant, Sp(r)=¢(r)- < ¢(r)\> représente la fluctuation de la variable fraction
volumique. Nous avons, par définition, <d¢(r)>=0. La fonction d’auto corrélation

qui caractérise les fluctuations est définie par :

H(ry= H(r'—r") = /—:/— <SP (r')Sp () > (6. 1)

N est le nombre total de molécules.
Les fluctuations locales de Ia compositions sont fortement corrélées et on peut les

caractériser par une longueur de corrélation ¢(T) qui est une fonction de Ia
température et tend vers 1'infini lorsque T — T.. Tc étant la température critique. La

longueur de correlation est une traduction - spatiale simple de la fonction de
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corrélation ; elle exprime la portée dans le matériau des fluctuations d’une variable
caractéristique.

On définit le facteur de structure S(g) par:
S(q) = ~ <5h,56., > (6. 2)

ot J¢, est la transformée de F ourrier de ¢ (r).

~ On remarque tout simplement que S(q)=H(q), H(q) étant la transformée de Fourrier

de H(r). Puisqﬁé la fonction de corrélation H (r) peut étre aussi définie par :
H(r)=Cexp(-r/ Cyr (6. 3)

C étant une constante, S(¢) pour un systéme dans un état stationnaire, prendra la

forme classique d’Ornstein-Zernike [154] OZ :

L 6. 4)

S(g) = S(O)Hq 7

ou
S(0) = L
fH

S "est la dérivée seconde de I’énergie libre.

Le facteur de structure mesure - la myoyenne des interférences produites par les
différents couples diffuseurs présents dans le systéme. La fonction de structure a
I"avantage de pouvoir étre accessible expérimentalement par la diffusion de la lumidre
ou de neutrons. En effet, l’iritéhsité diftusée par un milieu dans lequel peut se pfc;pager

une onde lumineuse est proportionnelle a S(q).
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6. 2 THERMODYNAMIQUE DE LA DECOMPOSITION SPINODALE DES
MELANGES AU REPOS

Considérons un mélange hétérogene ot la composition differe légerement de la
composition moyenne. L’énergie libre du systéme peut étre exprlmee par celle de type
Landau- Gmsburg [155]: '

= j[f(@ +%K(V¢)2Jdr (6.5)

f(#) est la densité de I’énergie libre du mélange homogene de composition 4.
x(V@)’ est un terme énergethue additionnel qui tient compte de l’inhomogénéité du
systéme et qui dépend du gradient de composition qui s’instaure au sein du systeme.

Si ¢, est la composition moyenne, on peut développer f(¢) autour de la valeur

moyenne ¢, ce qui donne :

@)= 1@+ 6-g Lo L 56-00 Lo | 6.6)

¢ 59’

La différence d’énergie libre entre la partic homogene et la partie inhomogene du

systéme et qui correspond a I’ ¢énergie de formation de la nouvelle phase s’exprime a

partir des équations 6. 5 et 6. 6 par:

5
AF = J{ - 5’;“” 6 =) +x(V9y } (6.7)
On assume que-x est positif. On voit que le mélange est stable pour toutes fluctuations -

P . 8 . . .. .
infinitésimales si $Q>O. Les fluctuations, qui sont dans ce cas associées a

AF >0, tendront & s’amortir. En effet, la probabilité d'une fluctuation de composition

est, d’apres la loi de Boltzmann, proportionnelle & exp(-AF/k,T). En revanche si
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%ﬁﬁ <0, ce qui correspond i un état thermodynamique instable (& I'intérieur de la
spinodale), I’amplitude des fluctuations est suffisamment grande et le premier terme
dans I’intégrale 6. 7 domine. Les fluctuations de composition abaissent l’énergie libre
et dn peut'avoir AF <0 si bien que les fluctuations tendent'alors a s’amplifier : ¢’est
la décomposition spinodale qui est une séparation de phase spontanée, ne nécessitant,
pour s’amorcer, aucune hétérogénéité comme des impuretés, gradient local de
composition ou la présence d’une paroi.

La décomposition spinodale, dans le cas général, est décrite par le formalisme de
Cahn-Hilliard [5], particulicrement dans les premiers stades qui sont accessibles

expérimentalement. Ce formalisme s’appuie sur I’équation phénoménologique de
diffusion :

%* V.J(r) =0 | (6. 8)

Dans un systéme binaire par exemple, le flux de I'espéce A dépend de la différence

des poténtiels chimiques 4 selon :

Ji==Jy= M(u, — ) ‘ (6.9)

ou M est la mobilité de Pespéce 4. Dans le cadre de Ia thermodynamique classique, la

différence des potentiels chimiques est obtenue par la dérivée variationnelle de

I'énergie libre, ce qui donne :

SF 9 ,
(g = p1y) = ;? = # -2kV3g | (6. 10)

qui. avec la relation 6. 8 conduit a I"équation 6. 11
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. 2
% _ M?_{.
o o

V2§~ 2MKV*§ + termes nonlinéaires 6.11)
qui représente le formalisme de Cahn-Hilliard. Pour la théorie dite linéaire, les termes
d’ordres - supérieurs a V*¢. sont négligés ce qui est cohérent avec un développement
d’ordre deux pour I’énergie libre. Cette troncature suppose que la composition locale
est tres peu différente de la composition moyenne. Comme nous ’avons dit

précédemment cette approche linéaire ne s’applique qu’au stade initial de la

démixtion.
Il est utile de décomposer en série de Fourrier les fluctuations de la composition en

tenant compte que celle ¢i n’est pas seulement une variable locale mais aussi une

fonction du temps. On a done

56, (t) = j5¢(r,t)exp(iq.r)d_r (6. 12)

avec

Sp(r,f) = j5¢q (£)exp(—iq.r)dq (6. 13)

ou J¢,(1) est la transformée de Fourrier des fluctuations de composition
(5¢(r9t)=§0(rﬁt)—¢o°

L’équation 6. 11 admet, dans Pespace de Fourrier, des solutions de la forme :

oP(r,t) = p(r,t) - @, = Zcxp[R(q)t] [A(q)cos(q.-r) + B(g)sin(q.-r)] (6. 14)

2 .
R(q) = qu(f ((;{ - 21((12} et g= b ”nsing (6. 15)

ou g le vecteur d'onde

A lalongueur d’onde
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@ I’angle de diffusion

n Pindice de réfraction dy milieu

L’analyse de la vitesse de croissance R(g) montre que celle ci posséde un maximum
“pour une valeur de ¢, . En effet; si AF, est la transformée de Fourrier de AF etsil’on

s’intéresse 4 un matériau unidimensionnel avec des fluctuations de mémes amplitude

4, sous la forme 68,(1) = Aéoskx

1 S F .
AF, = ZVAZ((S?{-Jr 2Kq2) (6. 16)

On voit directement de Péquation 6. 16 que si I'on se trouve dans Ia région

d’instabilité (%}Q<O), les fluctuations de courtes longueurs d’onde, et par

conséquent de ¢ grand, tendent 4 augmenter Iénergie libre et par la suite stabiliser e
mélange homogéne. En revanche, les fluctuations de grande longueur d’onde (g petit)

favorisent la transition de phase correspondant a la composition spinodale. | y a
démixtion pour AF, <0, soit :

—i—;{~+2qu<0 (6.17)
ou  g4’<g’
avee
_of
g.' = z‘;fz (6. 18)

4. estun vecteur d onde limite. || s’ensuit :

- pour g > g, , la solution homogeéne est stable -
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TPOUr g<g. O0u A>A., A =27z/q, étant la longueur d’onde limite, la solution
hétérogene est stable : on a une décomposition spinodale.

‘L’analyse de la vitesse de croissance R(q) donnée par I’équation 6. 15 montre que
cette fonction posséde un maximum pour une valeur ¢, définie par les données

thermodynamiques du systéme, soit :

_5f
g, =27 6. 19)
4y
et par la suite
u®
R(g,)=—29_ (6.20)
A

- On remarquera que 9, est contrdlé seulement par la thermodynamique du systeme
tandis que R(q,) est lié aussi 3 Ia propriété de transport qui est la mobilité s .
L’existence de ¢ et de R(4,) implique Iexistence d’une diffusion maximale sous

un angle 6 .

'On peut admettre que seules les fluctuations de composition de longueur d’onde
proches de A, présenteront une vitesse de croissance suffisante et prédomineront sur

les autres qui seront négligées.

Le calcul montre que :

q. =2q,’ (6. 21)

Le vecteur d’onde limite q. est le vecteur d’onde de vitesse de croissance nulle,
R(4.)=0. En régime instable ou la dérivée seconde de I'énergie libre est négative, les
fluctuations de longueurs d’onde supérieures a A. vont croitre au cours du temps.

D’une maniére générale. a Pintérieur de la spinodale. un accroissement exponentiel
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des fluctuations de concentration se produit dans le domaine de vecteur d’ondes

0<g<gq,.

6. 3 SUIVI DE LA CINETIQUE DE SEPARATION DE PHASE

Le facteur de structure S(g.t) ou lintensité diffusée I(g,1), dans le domaine

linéaire peuvent se mettre sous la forme :

$(¢.1) = S(g,0) exp[2R(g)1] (6.22)
- 1g.1) = 1(g,0) exp[2R(q)1] (6.23)

La représentation logarithmique de 7 (9.1) en fonction du temps permet d’accéder 3 I

vitesse de croissance R(g) qui peut &tre rééerite sous la forme :

R(9) = (D, - 2Mixy?) (6.24)

avec

<

2 ) »
D”ﬁ =-M— { “R(zm)
op° 9,

(6. 25)

Le coefficient de diffusion apparent D,, est obtenu en tragant B—(—g—) et en faisant tendre
q

Ce rapport a g =0. La mobilité M peut étre assumée indépendante de g, ce qui est vraj
dans la région Reg <1 (R, estle rayon de giration des molécules de polymeére).

Les équations 6. 24 et 6. 25 permettent de déduire la température spinodale des

mélanges. En effet D,, tend vers zéro vers la température spinodale parce que la

dérivée seconde de I"énergie libre est nulle en ce point.

6. 4 EXTENSION DU MODELE DE CAHN-HILLIARD

La théorie de Cahn-Hilliard TCpose sur une série d"approximations dont la

validité est contestable ay dela du stade initial du processus. En effet le modele ne tient
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‘Pas compte dans Iénergie libre de la contribution des termes au del3 de V4, néglige |

le couplage de la composition avec d’autres facteurs telle que la relaxation structurale
et suppose quw’il n’y a pas de fluctuations de concentration aléatoires d’origine
thermique. L’effet des fluctuations thermiques était originellement développé par
Cahn-hilliard-Cook [156] en ajoutant au modéle de Cahn-Hilliard, représenté par

I’équation 6. 11, un terme sous une forme de bruit.

P.G de Gennes [157] a montré par ailleurs qu’il faut tenir compte dans expression de.
I’énergie interne de Iinterpénétration des chaines et modifier I’expression qui exprime
le flux de concentration en introduisant un coefficient A(r,r'), appelé coefficient

d’Onsager [ 158], que I’on écrira -
1 A(r—r) |
JAr ) =—— ———Vu(r,7"\dy' 6.26
== [ vt (6.26)
L’équation de continuité deviendra alors :

% VI, +3rr) | (6. 27)
ot ‘

Le bruit thermique Hr,t), appelé aussi, force'stochastiqug est li€e au coefficient

d’Onsager par la relation de la dissipation de fluctuation -

<8,(09_ (1)>=24 q'50-) (6.28)

avec 9,(1), la transformée de Fourrier de Hr.t) et A, la transformée de Fourrier du
coefficient d’Onsager A(r,r'y.

L’¢quation de continuité 6. 27. tenant compte de I'interdiffusion des molécules et du

bruit thermique. se met dans I"espace de Fourrier sous la forme :
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24 |
= R@M,OHE) (6.29)

avec la vitesse de croissance égale 4 :

2 (Szf 2 |
R(g) = A(g)g 55 +2Kq ‘ (6. 30)

et puisque le facteur de structure est défini par S(k) =< |5¢,, (t)l2 >, I’équation

V129 devient :

aS{(q.t)

. —2R()S(q,0) +2A 4’ (6.31)
e

Binder [8] a trouvé une solution a cette équation sous la forme :

—_ - KBT - — 9
S(g.1) = S(q,0)exp| 2R(q)t]+f"+Kq2 {l —exp[-r(g)e]} (6. 32)

Le facteur de structure a I’état stationnaire se déduit de cette expression, ainsi :

1 1

Sw )=S .t ) = — —— = n = >
)= Slgt > o) SRS (N (N =271

(6. 33)

Avec f I'énergie libre de Flory - Huguins.
Sur la base de la théorie du champ moyen, appelée aussi théorie de la phase aléatoire

(RPA) [158]. il a été montré par plusieurs auteurs, Waerner et al. [159]; Shibayama et
al.[160] ; Lapp et al.[161], que :

R“h Ruﬂz
et (6. 34)
PN, BN,
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De la méme maniére Binder [8] trouva ;

K_L Tu Tw @ (6.35)
8 4, Py 184,68, '

A I'état de repos, le facteur de structure statique dépend uniquement de qzlgl

décrivant une diffusion des objets en moyenne sphérique, ayant un rayon de giration

R, égalea Nr’l6 ol r; est la distance entre extrémité du polymére i.

L’¢nergie libre adaptée aux polyméres est proposée par De Gennes [6] sous la forme

générale :

= J{mﬁ) s50=5 } (6. 36)

Cette formulation met en ¢vidence la possibilité de relier aux parameétres

thermodynamiques les parameétres moléculaires de la chaine.
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Chapitre 7 : Décomposition spinodale des mélanges en présence d’un écoulement simple

7. DECOMPOSITION SPINODALE DES MELAN GES EN PRESENCE D’UN
ECOULEMENT SIMPLE

7.1 MESURES DE LA DIFFUSION DE LUMIERE DES POLYMERES SOUS
UN ECOULEMENT DE CISAILLEMENT

Les installations les plus courantes de diffusion de lumiére, dans le cas d’un
¢coulement de cisaillement, reposent sur un rhéométre avec toutes ses formes
géometriques muni d’un dispositif optique approprié. Le couplage de la diffusion de la
lumigre avec la rhéologie permet d’étudier les fonctions de diffusion en méme temps
que [les fonctions rhéologiques et viscoélastiques telles que la viscosité, la premicre
différence des contraintes normales et le module de cisaillement. Le plan de
cisatllement avec comme coordonnées la vitesse v de I"écoulement et le gradient de la
vitesse Vv, est le plus souvent pris comme base de référence. _
Le schéma donné sur la figure 7. 1 a montre un dispositif de diffusion de tumiére ou
I’échantillon est placé entre le cylindre fixe et le cylindre mobile. L angle de diffusion

6 est défini par ’angle entre le vecteur d’onde de la lumiére diffusée K, et le vecteur
d’onde de la lumiére incidente K,. Le vecteur de diffusion ou vecteur d’onde g est
défini par ¢ =K, —K,. L’angle 8 est I’angle entre le vecteur de diffusion ¢ et la
vitesse v.

Dans d’autres expérimentations le vecteur d’onde incident K, est placé parallélement &

la vorticité (dispositif de Couette) comme le montre le schéma de la figure 7. 1b. A la
placve du dispositif de Couette, des dispositif plan-plateau et plan-cone sont souvent
utilisés.

Dans un écoulement uniforme les fluctuations de la composition deviennent
anisotropes dans I'espace et se produisent dans le plan de cisaillement (v-Vv) que
Fon nommera (x-y). Cette anisotropie des fluctuations imposent au facteur de

structure  S(¢) une perturbation dans le méme plan du fait de la symétrie de

I"écoulement. Cette perturbation de S(q) (du premier ordre et proportionnelle au taux

de cisaillement ) sc¢ produit dans Ie plan (¢, -q,)tandis que les effets d’ordres
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.2
supérieures (proportionnels a 7 et plus) se manifestent dans les deux plans (x—y) et

(x—z) simultanément.

TN
L

Laser

q= Ki‘KO

Figure. 7. 1. Schémas de dispositifs de diffusion de lumiére. Dans le cas (a) le vecteur
incident K; est disposé le long du cisaillement, dans le cas (b) le long de la vorticité.

Dans une expérimentation de diffusion a Iétat stationnaire, on mesure 1’intensité de

diffusion relative é((ig)l ot 1((],};) est Uintensité diffusée a un taux de cisaillement

constant 7 et /(q.0) est I’intensité diffusée a I’état de repos. Cette mesure relative est
d’une grande utilité puisqu’elle est indépendante de la taille du volume diftusant et

facilite la comparaison des intensités diffusées a diftérents angles. Le facteur de
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structure est facilement identifié a S(g, };) = —IL‘—I’T}(’—)'—SO(—;’—’Q)-, S(q,0) étant le facteur de
. q L]

structure a I’état de repos qui est donnée par la relation 6. 4 de Orstein-Zenicke.

La dépendance du facteur de structure avec le temps est étudiée avec ’application du
cisaillement. Ainsi, apreés- ’application d’un taux de cisaillement y constant, on

mesure I'intensité diffusée en fonction du temps (g, j/,t) ce qui permet de remonter au

facteur de structure transitoire S(q,jz,t) = I(q,;; ’(t) i(g),0,0) .
q,Y,

$(¢.0,0)=S(g) et I(g,0,0) = I(q) sont respectivement le facteur de structure et

I’intensité diffusée a Iétat de Iepos.

L’expérimentation de cessation de 1'écoulement est souvent utilisée pour étudier la
relaxation. Elle consiste comme on I'a déja expliquée au chapitre (2. 2). 3 appliquer le
cisaillemnent & 'échantillon jusqu’a U'état stationnaire et de le stopper brusquement ; ce
qui permet de voir comment relaxe le systeme. La relaxation aprés la cessation de

I’écoulement peut &tre relatée par:

AS(q.1) = i(ﬂ_ﬁi = exp[-2Mg(f " +ig?) 1] (7. 1)

S; est le facteur de structure a 1’état initial, S, celui du systéme complétement relaxé.

2 2
La théorie prédit que la taux de relaxation est de la forme I (9)=2Mq (f"+xq ).

7.2 ANISOTROPIE ET ORIENTATION DU DIAGRAMME DE DIFFUSION

Le tenseur des indices de réfraction a en géneral une forme complexe

n, =n +in" (7. 2)
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L’anisotropie est caractérisée par deux anisotropies optiques, la biréfringence qui est
due a I’anisotropie dans la partie réelle et définie par Ar', la différence entre les deux
valeurs principales de ' et le dichroisme, causé par la partie imaginaire de 1’indice de
réfraction et donné par la différence entre les deux valeurs principales de »".

Dans le plan (g, —4,) ou (v~Vy), correspondant a la surface sur laquelie est défini

S(q) , la différence entre les deux valeurs principales de »" donne le dichroisme

2 2 12
An"={(<n" >—<n"yv >) +4<n"xy> ] - (7.3)

et 'angle d’orientation du dichroisme

(7. 4)

L’angle du dichroisme correspond & I’orientation moyenne de I’anisotropie des

fluctuations de composition.

Une autre méthode qualitative pour examiner la structure et la dynamique des
fluctuations est Panalyse de I"anisotropie en fonction du temps et de [P’angle

d’orientation du diagramme de diffusion. Ainsi on définit le degré &’ anisotropie par le

second moment du facteur de structure :
& =l(<4.9,>-<q,q,>)  +4<qq, >} (7.5)

ol <qq >, < 4.9, > €t <gq.q, > sont les éléments du second moment du tenseur

construit a partir du facteur de structure

R — ' 7. 6)
4, J.S(q)dq (
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L’angle d’orientation du diagramme de diffusion est défini par :

2<gq.4q, >
182y, = =2 7.7
gt -<a,> -7

L’axe, le long de I’angle d’orientation Xs est défini comme le grand axe du
-diagramme dé diffusion. Il est perpendiculaire 4 I’axe le long de Tangle de
I’anisotropie des fluctuations de composition qu’on appelle petit axe et qui correspond
a I’axe d’orientation du dichroisme., '

Ainsi la biréfringence, le dichroisme, le facteur de structure et leur relaxation sont des

fonctions trés regardées lors des études de la dynamique des fluctuations de la

composition.

7.3 MODELES THEORIQUES DECRIVANT LES FLUCTUATIONS DE LA
COMPOSITION EN PRESENCE D'UN ECOULEMENT DE CISAILLEMENT.
Le point de départ de cette théorie reléve de I’équation de continuité qui

englobe un flux additionnel, tenant compte de I’écoulement. Ainsi la relation 7. 27 se

transforme, en présence d’un écoulement en :

L) oV B0l = V.S + 900 (7-8)

et dans I’espace de Fourrier -

o4(q, 0 -
¢((3‘1 D -2 b4t = R+ 8q0) (7.9)
‘ aq,

ou

8S(q,1)~ 0 _ 5 '
o ", o0 S(qg.t) = hR’(-c.]L)¢(q.t)+ .9(f1.t) | :.(7. 10)
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Equation de diffusion des solutions sur la base du Modéle « deux fluides »
Dans le modéle « deux fluides y» [162] 1a contrainte totale est décomposée en

deux contributions, celle du polymére o’ et du solvant o° telle que :
oc=0"+¢° (7. 11)

La vitesse moyenne v de la solution est trouvée 3 partir de la composition du flux

massique de la méme maniére,

v=gv' +(1- g : (7. 12)

v et v sont respectivement les vitesses du polymere et du solvant.

La loi de continuité sous la forme la plus simple est :

L’g”ﬁv-[w]: 0 | (7. 13)

Pour un polymére a I'état liquide, Doi [163] et Milner [164] ont obtenu :

P S 1 P

Vi -V =— Vg (7.14)
5(p) |

¢(é) est un coefficient de frottement. Larson et al.[165] ainsi que Bird et al.[166] ont

trouvé théoriquement que la contrainte relative ay polymére o' est une simple

addition de la pression osmotique 7(4) au tenseur mécanique o dans le cas des

solutions enchevétrées., soit :

o =o" - g(d)1 (7. ‘15)
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I est un tenseur unité. La pression osmotique. est exprimée & partir de I’énergie libre
par unité de volume :

T =@~ (7 16) :

Modéle de Helfand et F redrickson

Helfand et Fredrickson [12] ont proposé une théorie (HF) se basant sur le
modele « deux fluides » avec une équation de continuité établie a partir des équations

7. 13 et 7. 14. L équation de diffusion établie 3 partir de la théorie HF est -

LI P e )=V ) = 80) (7. 17)
[ars

et dans I’espace de Fourrier :

9¢(q) _i M _ 292 - -
T+kk'a¢0 #(g) -k a¢¢(<I) HNS(q) (7.18)

ou &'=£/¢ et (1) est un bruit qui tient compte des forces browniennes produites par

les fluctuations de la concentration.

L’analyse de cette €quation de diffusion montre Pexistence de plusieurs mécanismes
par lesquels I’écoulement affecte les fluctuations de [a composition. Ainsi le terme dy

a la contrainte (deuxiéme terme du premier membre) dans I’équation 7. 17 peut

changer la dépendance du degré d’anisotropie et de Porientation de la lumijere
diffusée. Le terme osmotique (troisiéme terme dy premier membre) ca

décroissance dans la:lumiére diffusée,

use€ une

La théorie HF considere que les plus grandes fluctuations correspondant aux plus

petits vecteurs d’onde sont les plus affectées par la convection due 3 I'écoulement

(deuxiéme terme du premier membre de I'équation 7. 17). Cest pour cette raison que

le terme de convection correspondant & la vitesse est volontairement omis dans
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l’équation 7. 18. La solution de I’équation 7 17 a été prédite par Helfand et
Fredrickson sous la forme :

(7.19)

avec l=q7q

M |

Le terme, , est la dérivée du tenseur mécanique par rapport a la composition pour

un taux de cisaillement fixe. L’équation 7. 19 montre que le maximum de diffusion se

: C \ . oot ,
produit quand / (ou g) est orienté suivant I’axe principal du tenseur —%ﬁ— qui est Paxe

correspondant & la plus grande valeur propre du tenseur. Pour un fluide dy second

ordre (existence de la premicres et deuxiéme différence des contraintes normales) le

tenseur o est relaté par I'équation 2. 125 donnée au chapitre 2. 3, ce qui donne :
¢ d¢p  dg d¢
M . : L2
9o _ ﬁ}, (&+ﬁg)}, 0 (7. 20)
o¢ d¢ dg¢  d¢
0 ' 0 G
] d¢ |

2 2

Y, = Nl/;; , W, =N, /}} sont les coefficients de la premiére et la seconde différence

des contraintes normales, Y =0y,

Le facteur de structure S(q). d’aprés la théorie de Helfand et Fredrickson_ pour un

¢coulement de cisaillement peut étre trouvé a partir de I"équation 7. 19 avec -
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6. d?] 2d‘P'2 2 2d\P -2 le -2
i:—oM =20l —y+1°" Ly 1 (1% 4] Ly 20 7.21
Py #(q) ,yd¢7+x d¢7 (A y)d¢7 d¢7 (7.21)

Les vecteurs d’onde ¢ sont dans le plan (x-y), x est la direction de 1’écoulement ety la

direction perpendiculaire comme dans le cas de la figure 6. 1a avec I, =cosf et
l,=sinB, B étant Pangle entre le vecteur de diffusion g et la direction de

I’écoulement. Pour les faibles taux de cisaillement, lé liquide devient newtonien et le
tenseur des contraintes se limite uniquement & o, suivant la direction de Pécoulement

M

est donc orienté 3

X, tous les autres termes sont nuls. [.’axe principal du tenseur

45° de la direction de I’écoulement.

D’autre part, la diffusion est maximale pour un angle g

max

donné par :

N,/ 5

cot(2 =
@ P o0, | Sp

(7.22

N’

L’angle pour une diffusion maximale est I’angle que fait I’axe principal du tenseur

M

3 avec la direction de I’écoulement. Ainsi quand le taux de cisaillement augmente,

ON,/6¢ devient plus grand que do,,/5¢ et le grand axe tourne de 45° vers 0° autour
de la direction de I’écoulement x et prend des valeurs négatives pour des taux de
cisaillement plus importants. Les résultats prédits par la théorie HF ont été vérifiés
expérimentalement par Wu et al.[167] et Edmod et al.[168] sur le systéme PS/ DOP.

La théorie HF est basée sur le modéle de Rouse et par conséquent ignore les
interactions hydrodynamiques et les enchevétrements comme elle néglige le terme
convectif pour les plus faibles et les plus grands vecteurs d’ondes q. Ceci a emmené

Onuki [169], Milner [170] et pvlus:tard Doi et Onuki [171] a étendre cette théorie a des

systémes plus complexes.
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Modéle d’Onuki
Onuki [169] proposa une théorie phénoménologique qui s’applique aux
solutions obéissant 2 la fois au modéle de Rouse et la reptation. Il a introduit une

energie libre phénoménologie sous la forme classique :
F=F+F, (7. 23)
L’équation de diffusion correspondante est :

oo(r,t)
ot

= 3(1) (7.24)

+v.[¢v]—w{ﬁ+ﬂ}

S S5p

La plus importante différence entre la théorie de Onuki [169] et celle de Helfand et

Fredrickson [12] réside dans la forme de ’équation de diffusion.

Modéle de Milner

Milner [170] s’est intéressé a ces deux précédentes théories, de HF et de Onuki,
en se posant particulicrement la question si la théorie qui décrit I’interaction

hydrodynamique proposée par Onuki [169] est correcte et comment le modéle est- il

¢tendu a la cinétique de la reptation.

Modeéle de Doi et Onuki

Plus tard, Doi et Onuki [171], sur la base du concept de “’deux fluides™ et du
concept de Brochard, ont étendu la théorie HF aux mélanges de polymeéres. Ainsi en
appliquant le principe variationnel de Rayleigh, ils ont abouti & la méme relation

“utilisée par Brochard et de Gennes [172. 173] dans le cas des fluctuations dans les

solutions de polymeéres.
Dans le cas des systémes enchevétrés, le tenseur des contraintes provient des
déformations du réseau. Pour une réponse viscoélastique linéaire il est

généralement écrit sous la forme :

200



iy

Chapitre 7 : Décomposition spinodale des mélanges en présence d’un écoulement simple

o) = [G~ryy, (t)ar (7.25)

avec

B . -
vl’j + a-vm —-E(V.vl,)é{./ (7. 26)

J

0
}/ij :ng

Le tenseur des contraintes de réseau o, est lié au tenseur total ou mécanique par :
o, = O',il-" —(r+ p)I (7.27)
Dans la littérature il est assumé que :
" 1
o; =0, ——3—tr0ij - (7.28)

Les auteurs ont abouti 3 I"équation de diffusion qui a la méme forme que les trois

théories précédentes et qui se présente sous la maniére suivante :

WD 1 1oy = [pa - ¢)2{¢Vif* Vv”)] (7.29)
ot o¢

Pour les mélanges enchevétrés, les auteurs se sont intéressés aux polymeéres constituds
de courtes et de longues chaines ayant respectivement des degrés de polymérisation N,

et N; avec N;>> N,. Ils ont abouti a I’équation de diffusion suivante : |

%"*' V-lgv]= V(l¢11¢22){vgf;/- - aV.O’"):I (7. 30)
ot g o9, ‘

avee vy =v+e,(v, ~v), v; et v, sont les vitesses moyennes des chaines longues et

courtes, v, la vitesse de Iécoulement. Le coefficient & est donné par :
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_ N,—N,
PN, + o, N,

(7.31)

Dans cette ¢tude, Doi et Onuki assument que toute déviation de la contrainte S, pour

un modele convectif de Maxwell, estI gouvernée par:

(ai +vV) 80 - (V)60 ~ S5V = Gey - 9o (7.32)
t _ T ‘

avec un seul temps de relaxation r .

“Pour un écoulement de cisaillement simple, newtonien (faibles gradients de vitesse) la |

relation yr << 1 est satisfaite avec une déviation de la contrainte o = ny et une

i

viscosité 7= Ger.
Ainsi Doi et Onuki ont abouti & une équation de diffusion classique couplée avec une

équation de rhéologie de la maniére suivante :

25@ =—(vV)ép, + L,| V* oF _ aZ) (7.33)
ot o,

97 -yvz +o| 20 (} :VV) 50, —(iLoGea] v v _z| iz

ot -~ Og, 3 o9,

(7. 34)

1 2
avec Ly = —(p,) ;
5 I

La fonction Z est définie a partir de la linéarisation de ’équation de diffusion
7. 33 sans<écoulement oul on assume que toute déviation“de 1’état d’équilibre "est

proportionnel a exp(ic}.r +iex) tel que :

‘ e
i, = —I.{q“%b‘(o, +aZ] (7.35%)

op,
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ou

oo, !
if [atad]

et en viscoélasticité linéaire :

Z= —%[(p«p an*(0)q" fg.o

La viscosité complexe est définie par :

n*(w)= jG(t)exp(-iwt)dt_ = ,7
; I +iwr

Les transformées de Fourrier des équations 7. 33 et 7. 33 donnent :

0
é?q)q = al‘_hll ¢q __hlz Zq +9!

0
‘—Zq = aZ —h21 ¢¢[ -—h'ZZ Zq +92

ot
o
2
h”=L0KBTq /S(q,O)=I“q
hl_Z:Loa
—AGeo,
h“——3—Ge(x I“q

-1 2
h, =t (14§ q)

(7. 36)

(7.37)

(7.38)

(7. 39)

(7. 40)

(7.4D

‘a,. a, décrivent I'écoulement et pour un cisaillemént simple, sont données par :
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a4=74,20p
1 x aqy q
, (7. 42)
: 0 4 0n
a =y qx'(gzq -7 %'qqu%
v i

Sy est définie comme une longueur caractéristique de la viscoélasticité, égale pour

une viscoélasticité linéaire a :
Y
a ==L,an (7.43)

Pour un écoulement a I’état stationnaire, le facteur de structure a 1'état stationnaire

peut étre trouvé sous la forme :

S(g,t — ) i

= ) __.l___ 2
S(q,0) = 2L, (;7941%}[ ‘.fm—z ApE +4,,(9)8,.(9) j! (7. 44)

&, estla lon'gueur de corrélation. Pour un cisaillement simple ona:
27594, = 21,4, (7. 45)
ij

[, est le taux de décroissance usuel sans tenir compte des effets viscoélastiques et de

I"écoulement, il est donné par :
U, = k,TLyq* 15(¢,0) (7. 46)

A, provient des effets viscoélastiques
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{ (%)’ (a)-1 +hf} ! (7. 47)
1+(qé,) 3 o, 1+rF

avec T ~-(1+”L gy'r

Par ailleurs, comme il a été rapporté par Amis et Han [174] et Adam et Delsanti [175]
dans le cas des mélanges et solutions de polyméres, S(g,r) peut étre vu comme une

superposition de deux fonctions exponentielles

S(‘IJ)

=4 T 1—-4 —It 7. 48
S(q.0) exp(=T"1) +( Yexp(=1,1) ( )

Les deux taux de décroissances, rapide [ et lent T, sont déterminés comme des

valeurs propres de la matrice h,, soient :

Do+, =tk =T, + 77 (14 £,7¢%)
G, = Deth; = I"qr"

(7. 46)

etpour I <<T,, I, sera:

R

q
. (7.47)
T, +(1+&,7¢")

Modéle de Lai et Fuller
“Lai et Fuller [176], quant a eux. ils se sont intéressés a la dynamique des
systémes a base de polyméres et plus particuliérement a la solution PS / PB / DOP
sous I'effet d’un écoulement simple. Ils ont, a cet effet. utilisé une expérimentation de
diffusion de lumiére couplée a un dispositif de cylindres concentriques de Couette

avec un cylindre extérieur tournant a une vitesse constante et un cylindre intérieur fixe.
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La lumiére est propagée le long de ’axe de la vorticité comme dans le cas du schémas
de la figure 6. 1b.
La technique de diffusion de lumiére sous petits angles SALS a été employée pour
explorer la région monophasique de ce systéme. Il a été observé que les fluctuations de
la concentration s’accroissent avec le temps dans la direction de ’écoulement et leur
~orientation évoluent d’un angle 45°, que fait les fluctuations avec la direction de’
I’écoulement, vers la direction de 1’écoulement, angle 0°.
A T’état de repos les diagrammes de diffusion sont isotropes montrant qu’il n’y a pas
d’orientations préférentielles des fluctuations de la concentration. Une fois le
cisaillement appliqué, ces diagrammes de diffusion évoluent dans le temps jusqu’a ce
que I’état stationnaire soit atteint, dépendant du taux de cisaillement. Ils tournent et
s’étirent vers la direction perpendiculaire a 1’écoulement (c’est & dire de 135° vers
90°de la direction de I’écoulement) qui représente 1’état stationnaire. Ceci est du a

.

torientation et a 'éiongation des fluctuations de la concentration sous I’écoulement. A
partir de I’état stationnaire, si I’écoulement est arrété brusquement, les diagrammes.
reprennent leur forme initiale de repos. Ainsi sous D’effet de I’écoulement les
diagrammes de diffusion prennent une forme elliptique, due a I’élongation des
fluctuations, avec une raie brillante au milieu.

Une méthode trés qualitative pour I’analyse de la structure et des dynamiques. des
fluctuations de la concentration consiste a ’étude de I’anisotropie et I’orientation des

diagrammes de diffusion en fonction du temps et du taux de cisaillement. Ainsi le

degré d’anisotropie ¢, et I’angle d’orientation y, du facteur de structure sont calculés

par les équations 7. 5 et 7. 7 déja citées plus haut :

g.\' = l(< q,rq_‘ >—-< q‘vq'v >)2 +4 < qqu >2]I/2 (7‘ 5)

avee :

_[$@)9.4,49

a4, =
" [S@)dg

2<q.4q, >

<, q,\'q( > - < ‘I\ql >

122y, = (7.7
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€5 €t yg sont reproduits pour différents taux de cisaillement. &, est étudié en foncﬁon
du temps dans une expérimentation de cessation d’écoulement 3 1’état stationnaire v
(montée rapide en cisaillement jusqu’a I’état stationnaire, arrét brusque de
’écoulement et relaxatlon) par contre ., représente uniquement la montée en
cisaillement jusqu’a I’état stationnaire.

Les auteurs ont utilisé en un premier lieu le modéle de Cahn-Hilliard- Cook (CHC)

[156] pour décrire la décomposition spinodale en preésence d’un champ de vitesse

0 Da’ _, 5F
=00 = ~(vV)Sp - —V> 4 9(r.1 7. 48
5% (v.V)op LT 5¢1+ (r _) ( )

3

\ (4] yel, \ . N
ou T M est la mobilité du systeme avec « la taille d’un monomeére. S(r,)est un
",
i

bruit gaussien donné par la covariance suivante :

<Hr.08(r' 1) >= 2DV 5(1 - 1) (7. 49)

Fest Iénergie libre du mélange décrite par :
. l .
Flp) = J{f (¢)+5k(Vé<P)2]

L’évolution dans le temps du facteur de structure sous un écoulement de cisaillement

simple peut étre trouvée 3 partir de I’équation CHC de la maniére suivante ;

2 rn

d ' 0 » 2 2
—S(g.n~yq, —a_—S('l{,f) = IS0+ 2Dy (7.50)
q

ot

v

€t sous une forme réduite -
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—66;3(75, 7)-ak, 5%5(75, 7) =— FE*(1+ Lk*)S(k, 7) + 2k (7.51)

Y
ou
deux longueurs d’échelles sont introduites : la longueur de corrélation des ﬂuctuat_ions
~de la composition £=(Dr)"2 avec D, le coefficient de diffusion, r, le temps de

relaxation diffusif et ¢, Iépaisseur de I’interface entre les différents domaines donnée

1/2
par: e=(———'€'j
f

3 o
a =yt est le taux de cisaillement réduit 3 1y =—, le temps réduit ; F = a
. -

, 'énergie

fa &
reduite et L =

e
(3]

A I'état stationnaire I*équation 7. 50 devient -

2FK*(1+ LK) —ak, 0
ok

¥

S(k,7) = 2k (7.52)

qui a la méme forme que celle prédite par le modele HF (relation 7. 19). Les effets
viscoélastiques ainsi que le couplage entre les fluctuations de la composition et la

contrainte sont négligés dans I’équation 7. 51 ou la solution peut €tre obtenue sous la

forme :

Iy

S(k,7) = [2FK @0+ Lkz(t,e')]dtk‘}x {{ jzkz(r,;)(exp jzkz(tk")x[l + LK (") )edt " Vi, +S, (k)
0

0 0

(7.53)
avec E(x,() = ke +(k, ——d"k,,t,e)ey et S,(k) = _ITLLIT le facteur de structure 3 I"état de
. ; L

repos sous la forme Ornstein-Zernike OZ.
Les expérimentations de diffusion de lumiére sous des petits angles SALS indiquent

que les diagrammes de diffusion deviennent trés fortement alignés dans la direction

perpendiculaire a 1’écoulement avec "accroissement du taux de cisaillement et que
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’angle d’orientation est complétement indépendant du vecteur d’onde g. Cependant

les calculs théoriques, basés sur le modéle CHC, prédisent que les diagrammes de

diffusion dans le domaine des faibles g sont alignés dans la direction perpendiculaire a
I’écoulement indépendamment des taux de cisaillement et que dans le domaine des
grands g ils ne sont pas complétement les mémes pour les grands taux. Ainsi ces
prédictions théoriques sont en contradictions avec les observations experlmentales

Le modele choisi est donc incapable de décrire les dynamiques des fluctuations de la
concentration dans les mélanges sous I’effet d’un écoulement de cisaillement. Les
auteurs ont apporté une modification au modele CHC en ajoutant une contribution

tenant compte de I’élasticité des chaines macromoléculaires. Le modéle CHC modifié

proposé est :

J . . K, Da’
~:—O(D =-vVop-—L,Vp . a
ot ¢

. . . . o k,T
K, est une constante phénoménologique €lastique et ¢ ="Z

2

frottement. Une nouvelle échelle de temps est alors introduite t, = f— .
R

En tenant compte que la contribution de ’énergie d’interface dans I’ énergie libre est
faible et que P’effet brownien est négligeable dans le domaine des q examinés,

I’équation réduite du facteur de structure correspondante au modéle modifié est

donnée par :

0 = S(k, Doak B 05 B s (7. 55)
<ok "ok, ok

v

qui admet pour solution :
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2 2

_ _ 2 : ' k
S(k,7) = S,(k)expd— F{kz ((1 + 32-)(1 —e M) P (b, + 1, )e M ] + g—k,ky(l —e " = 2tpeMry 4 ~§—(l -e

(7.56)
avec S,(k) = {—g-(kxz +ky2)} sous la forme d’une gaussienne. L’expression de ’angle

d’orientation est donnée par :

2 1—e % ~2f 7
gy == R (7.57)
sCrs) a(l—e"z_’“ -2(tR+t,R2)e_2"‘]

le modele prédit que pour un état stationnaire, I’angle d’orientation dépend seulement

du taux de cisaillement

Qo

1g2x,) = (7.58)

Lés auteurs ont montré ainsi que le modéle CHC Iﬁodiﬁé donne des résultats en bon
‘accord avec les observations experimentales pour le domaine des taux de cisaillement
étudié 0-10 s, La dépendance du temps de ’angle d’orientation des diagrammes de
diffusion agrée fortement avec les observations expérimentales. De la méme maniére
le temps de relaxation calculé est trouvé du méme ordre que celui trouvé par la

relaxation du degré d’anisotropie des fluctuations de la concentration.

Modéle de Pistoor et Binder |

Pistoor et Binder [10] se sont intéressés aux fluctuations de la concentration et a
la décomposition spinodale des mélanges binaires de polymeéres en présence d’un
¢coulement simple. Leur but est de trouver un facteur de structure collectif du mélange
facilement accessible aux expérimentations de diffusion de lumiéres et de neutrons. A

cet effet ils ont calculé le facteur de structure d’une simple chaine de Rouse en
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présence dun cisaillement simple et ’ont généralisé au mélange binaire sous les
mémes conditions.

En partant du modéle de Rouse qui consiste en une molécule formée de N spheres
reli€es entre elles par des ressorts d’une raideur constante. Le champ de vitesse dans

un écoulement de cisaillement simple est décrit par :

v=yye, | (7. 59)

e, est le vecteur unité dans la direction x de I’écoulement, y , la direction
perpendiculaire a I’écoulement (x-y forme le plan de cisaillement ).
Le facteur de structure $'(g)pour un enroulement de Rouse est trouvé, a partir de la

théorie [10] sous la forme :

2

. 4 .
S(g) = N{l N < {qz 000, + qf}ow‘)} (7.60)

_E<rt>N?

- est le plus long temps de relaxation de Rouse.
6rn°k,T

1

La relation 7. 60 peut étre interprétée de la maniére suivante : a I’état de repos, le
facteur de structure statique dépend uniquement de q= ‘Z}l décrivant une diffusion des
objets en moyenne sphérique, ayant un rayon de giration R, égale a Nr’/6 ou rest
la distance entre extrémité du polymeére i.

A Tétat déformé (;? #0), les enroulements prennent des formes ellipsoidales ou le

grand axe est orienté d’un angle 6 de la direction x de I’écoulement avec

1 21
6= Sarelg (7.61)

-
2Ty
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Les axes ag, by, ¢y de l’ellipso’l'de‘dans les direction x, y et z sont trouvés par Pistoor

et Binder [10] égaux a :

5 , 27t \/ 441
aG=—N<r >+ (¢ x| 1+ 14+—(r -
(RS { ‘315(17) { 4”4(.7)

5 2zt 441 .
b, :1—§N<r2 >{1+m(rl}/)2x[l—\/1+m(rly) ZJ} (7.62)

co=~5—N<r2'>
18

Le facteur de structure collectif, du mélange de deux polymeéres A et B est obtenu par
la RPA [158] en utilisant la relation 7. 63 relative & un mélange au repos et dont S,(q)
et Sp(q) sont calculés a partir de I"équation 7. 62 relative a une chaine de Rouse sous

un écoulement de cisaillement.

-1
1 1
'sz) (Q)z{ + “2,1/} (7. 63)
TS -9)8,(0) |
avec
S(9)=N 1———LN <r >2—2+27z—2r‘(c +4”4(T jzcz-+0( %)
4 A 18 4T —q is 1¥Y4q.4, 315 1¥) 4, | q

1 ] 2rt 4 :
S,(q) = NB{I —ENH <r, >? qZ +T5—r,yqqu +m(r,;/)2 q,(2 +0(q4)}

-

Ce qui donne :

S @)=y L x[q”g’i??qq+4”4(Ty5242j"’x
coll (0N4(q) (] _ ¢)A/R(q) ]8(1 ~(0) 15 l' xly 3 1 5 1 X Z

(7. 64)

|18
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r2 r2 B V. rZTA r_ZTB
A, B )T =44 B9
o (-9 o (-9

et:

2 N\ 2, A\ 2, B2
[rA ¥g ]leer (z,") +rB (7))

“+
¢ (-9) @ (1-9)

Le potentiel chimique dans I’espace de Fourrier est donné par :

ELD _ sl spla.n (7.65)
k,T
et dans 1'espace réel :
SAF B
p(r,t) = o) (7. 66)

Ainsi, on peut déduire I’énergie libre en présence d’un cisaillement simple :

: dpdp  ar' = L(opY
He), @ (Vo) + =gy 2252 2 (717’)2(—@) dr
k T N ur 18(1—(p) 15 x ay 315 B
(7.67)
et le potentiel chimique en présence d’un cisaillement simple :
a? , 28— @ 4pt = @
ray=<f" v+ + T | rOoQ(r.) +ct
2 S (@) - 18012 s Tl}’axay 315(2',7) P Q(r.t) +cte
(7. 68)
L."¢quation de continuité en présence d’un écoulement est :
fw(:‘[) +V o [@(r,0)v(r.0)] = =V J(r,0) + H(r.1) | (7.69)
ct
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qui se met dans Pespace de Fourrier :

a¢(q9t)__ ) 0 — 2 ,U(q,t) - \
oM %, #(q.1) = A(g)q oI R(@)¢(q.1) + 9(g,1)
(7.70)
avece
_ z'f"(¢) a* 2 27— ﬁz )
R(g.1) = AMg)q { iT +18(1_¢)(q EETREAS A CYOR ]}
C(7.71)

Pour la résolution de I’équation 7. 70 les auteurs ont utilisé les changements de
variables [10]

9=q-yige, St Sp(qn) =dpg') (7.72)

qui donnent

ad)'gtq,t):[ ey (_aﬂb(q’t)] (7.73)

I’équation 7. 70 devient alors

%é?ﬁ =—R(q")6¢'(q.0)+ 9(q",1) | (7.74)

et a pour solution :

8¢(q,t)_—_5¢'(q+ythey, O)exg{—(p(q+ythey,t)}+ _’-ex;{go(q +ytq‘cy.s):|8(q +y(t=s)q ¢ )ds
; ;

(7.75)
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la fonction auxiliaire est définie par

t .
9(a, )= fr(q-ysq,e )ds (7.76)
0
le facteur de structure devient :
‘ . t . 2
S@=explF@.0B@rarta e O 2fexp FGHA  (g+yqe)ds
0 a+a7iq e,
(7.77)
ou :
F(t)=—2(p(q+ythey.t} (7.78)

Cette théorie a été expérimentée dans les mélanges de polyméres dans les conditions
stationnaires dans la région monophasique ainsi que pour une trempe de la région

monophasique & la région biphasique. L’extension de ce traitement & des modeles

autres que celui de Rouse s’avére trés intéressante.

Modeéle de Clark et Mcleish

Clark et Mcleish [177], quant & eux, ils ont mis au point une théorie se basant
sur I’équation de continuité des fluctuations de la concentration dans la direction de la
vorticité (direction z) de I’écoulement (comme dans le cas du schémas de la figure

7. 1b). Comme on I’a déja vu, le taux de croissance d’un systéme a 1’état de repos est
de la forme :

R(9) = q*|D,,, - 2Mig?| -

2 ~
m

Pyt est le coefficient de diffusion apparent a |"état stagnant, M est la

Dy = ~M

mobilité et x, le coefficient associé avec la densité de ’énergie libre xVg* .
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En présence d’un écoulement & 1’état stationnaire, 1’équation de continuité est trouvée -

sous la forme :

-———-a‘5¢a(f D qf[(Da,,po —Mr«f)—Aﬂéﬂq,t) (7.79)

avec un taux de croissance analogue a celui de Cahn-Hilliard :
R(g)= q[D ~2Mg’ —A’r] - qf[Du,,,, (- 2Mm2} (7. 80)

Le coefficient 4 représente la contribution des paramétres viscoélastiques tels que le
module, le temps de relaxation des composants du mélange ainsi que la contrainte
normale. Ces parameétres sont fortement dépendants du temps.

Gérard et al.[118] ont utilisé le formalisme de Clark et Mcleish [177] pour investir
Peffet du cisaillement induisant une démixtion dans les mélanges PS / PVME de
différents poids moléculaires dans les mémes conditions de diffusion de lumiére. Le
stade initiale du processus de démixtion, observé le long de la vorticité, présente des
effets similaires 4 la décomposition spinodale avec un accroissement exponenticl
initial de I'intensité diffusée avec le temps et un taux de croissance maximum pour

9=qm . Pour chaque taux de cisaillement ’intensité diffusée croit de la maniére

suivante :

1(q.8) = I(q.t,)exp[2R(q)(t - 1,)] (7. 81)

Le temps de retard ¢, pour atteindre le cisaillement & I’état stationnaire et le taux de
croissance R(g) sont tous les deux dépehdants de q et du taux de cisaillement y
Des tests préliminaire ont montré que D.d,,p(}") a une dépendance linéaire de v De la

méme maniére le coefficient A, paramétre caractéristique de la rhéologie et la

polydispersité du mélange, peut étre extrait des équations 7. 80 et 7. 81.
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7. 4 DISCUSSIONS ET PERSPECTIVES

Le comportement des solutions et mélanges de polyméres sous I’effet d’un
¢coulement de cisaillement est un sujet d’un intérét considérable tant du point de vue
.fondamental qu’industriel. Cette influence peut affecter la structure et la mésotructure
des systémes considérés. Généralement deux effets différents sont observés,
dépendahts du taux de cisaillement, de la température et de la composition. Le premier
effet fait croitre la zone homogéne, monophasique, appelé dissolution induite par
cisaillement (rencontrée dans la littérature comme SIM, shear-induced mixing). Le
deuxiéme effet crée une 'séparation de phase, appelée, séparation de phase induite par
cisaillement, (rehcontrée dans la littérature comme SID, shear-induced demixing).

L’¢tude de la décomposition spinodale repose essentiellement sur 1’équation de
continuité dans Uespace réel et dans "espace réciproque de Fourrier. Nous avons
décrit plus haut quelques modéles. La premiére remarque générale repose sur la
complexité de 1’expérimentale a reproduire corivenablement I’équation de continuité
dans les mélanges a 1’état stagnant et encore plus sous P’effet d’un écoulement. La
maitrise du terme convectif englobant la vitesse du fluide est primordiale, la vitesse
qui est souvent assumée comme une moyenne constante, dépend en général de la
géométrie du dispositif expérimental. 11 est intéressant de se pencher sur une étude
avec une variation linéaire de la vitesse entre la plaque mobile et fixe ; ce qui refléte
mieux la réalité rhéologique.

Pour la théorie dite linéaire, les termes d’ordres supérieurs & V*¢ sont négligés dans le
formalisme de Cahn-Hilliard ceci est cohérent avec un développement d’ordre deux de’
Pénergie libre. Cette troncature suppose que la composition locale est trés peu
différente de la composition moyenne. On peut éventuellement remédier a cela en
allant vers des ordres supérieurs dans I’énergie libre puisque cette derniére, donnée en
équation 7. 6, est le résultat d'une décomposition en série de Taylor autour d'une
composition d’équilibre.

Aussi, I'utilisation d’un terme auxiliaire de type Mafruci. caractérisant 1'élasticité des

polyméres, a I’énergie libre, pourrait €éventuellement donner de meilleurs résultats.
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Donc, d’une maniére générale, ’équation de diffusion doit renfermer, en plus de la
dynamique des fluctuations de la composition, la mobilité des chaines, leur élasticité et
leur interdiffusion. Ces effets ne sont pas facile a reproduire dans 1’équation de

continuité en raison de leur couplage dans les équations.
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8. MATERIAUX COMPOSITES A BASE DE POLYMERES DE TYPE PDLC
SOUS L’EFFET DE CHAMPS EXTERIEURS

8.1 GENERALITES

Les cristaux liquides sont des molécules de grand axe moléculaire de type
cyanobiphenile, fortement polarisés, et qui présentent en fonction de la température
des états physiques intermédiaires entre ['état cristallin et I’état liquide, appelé
mésdphase [178]. Ils se classent en trois principaux groﬁpes :

- dans I’état nématique ou phase nématique, les molécules peuvent se déplacer et
tourner librement autour de leur grand axe moléculaire tout en restant paralléles
entre elles.

- dans I'état smectique, les molécules se placent sur des couches paralléles avec
une orientation moyenne de leur axe moléculaire ou inclinée d’un certain angle
par rapport & la normale aux couches.

- dans I’état cholégtérique, les molécules définissent une structure hélicoidale qui
résulte de I’empilement de plans paralléles.

La forte anisotropie (géométrie des molécules, présences des groupements polaires) est
a l’origine de P’anisotropie des propriétés physiques (anisotropie optique, diélectrique,
magnétiques, etc.) des cristaux liquides.

Nous nous intéressons plus particulicrement & deux propriétés physiques des
mésophases : I’anisotropie optique appelée biréfringence et I’anisotropie diélectrique.
En raison du caractére généralement uniaxial de certaines mésophases, on peut définir
pour chacune des propriétés deux composantes: 1'une paralléle et Dautre
perpendiculaire au directeur qui est ’axe optique du milieu.

La biréfringence est définie par An=n; -n, o n; et n, sont les indices de réfraction
parall¢le et perpendiculaire au directeur. La biréfringence est positive a cause de la
forme allongée de la molécule du cristal liquide.

L’anisotropie diélectrique est définie par de=¢, -, 0l & et &, sont les composantes
paralléle et perpendiculaire de la permittivité. L.’anisotropie diélectrique est a ’origine

de P’orientation des molécules sous I’effet d’un champ électrique.
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Si Ae>0 les molécules s”orientent parallélement au champ électrique.

Si 4£<0 les molécules s’orientent perpendiculairement au champ électrique.

MATERIAUX PDLC

Les matériaux PDLC de dénomination anglaise Polymer Dispersed Liquid
Cristal sont des matériaux composites a base de polyméres constitués de gouttelettes
de cristaux liquides de faible masse moléculaire dispersées dans une matrice de
polymére [178, 179, 180, 181, 182] et se présentent sous forme d’un film mince de
quelques dizaines de microns d’épaisseur. Les PDLC contiennent une proportion en
masse de cristal-liquide variant de 50 a 90%. |
La méthode de préparation se fait par la séparation de phase. 1l existe trois principales
méthodes.

- (Polymerzation Induced Phase Separation, PIPS) : ¢’est un mélange homogéne
de prépolymere et de cristaux liquides. La réticulation du prépolymére, sous
rayonnement UV [183, 184] (nécessitant dans ce cas 1’ajout d’un photo- anﬁorceur) ou
par bombardement électronique (EB) [185], aboutit a une séparation de phase qui se
forme entre le liquide cristal et le poiymére. La taille des gouttelettes dépend des
caractéristiques physico-chimiques du matériau, de la vitesse de polymérisation et de

la solubilité des cristaux liquides dans le polymére.

Prépolymere Solution Séparation de phase
+ agitation Polymérisation
—p  —— —» PDLC
Cristaux Homogene Formation
Liquides de gouttelettes

- (Thermaly Induced Phase Separation, TIPS) : cette méthode est utilisée dans le
cas ol le polymere est un thermoplastique. Le mélange polymeére-cristaux-liquides est

réaliser a une température supérieure a la température de fusion du polymeére. La
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séparation de phases se produit lors du refroidissement du mélange. La taille de la

gouttelette dépend ici de la vitesse de refroidissement.

Polymeére = Solution . Séparation de phase

e chauffage - refroidissement
Cristaux =%  Homogéne =~ Formation. — PDLC
Liquides ’ de gouttelettes

- (Solvant Induced Phase Separation, SIPS) : cette méthode est utilisée dans le
cas oi la température de décomposition est inférieure 3 la température de fusion. La

taille des gouttelettes dépend de la vitesse d’évaporation du solvant.

Poiymére - Solution Séparation de phase

+ solvant évaporation

Cristaux > Homogéne — Formation » PDLC
Liquides de gouttelettes

Effet électro- diffusif

L’effet électrooptique des PDLC repose sur la diffusion de la lumiére. Les
gouttelettes de cristal liquide (nématique) de ’ordre du micron sont dispersées dans
une matrice continue de polymére d’indice de réfraction nm. Ces gouttelettes sont en
moyenne équivalentes 4 un milieu uniaxial caractérisé par deux indices de réfraction :
I"indice ordinaire n, = n, et I’indice extraordinaire n, = .
Si l'indice lumineux arrive sur la gouttelette en faisant un angle 6 avec I’axe

nématique de la gouttelette (figure 8. 1), son indice apparent n, sera :

-

b : -2 -2
() = (cos 2(6?) | Sin 2(9))
n n

€

G

28]
(O]



Chapitre 8 : Materzaux composites & base de polyméres de type PDLC sous l effet de champs
extérieurs

Les molécules de cristal-liquide sdnt orientées en moyenne autour d’un vecteur, appelé
vecteur directeur nématique de la gouttelette.

Le principe de I’opération est ﬂasé sur les propriétés de la transmission optique
controlée par un champ electrlque exercé sur le matériau composite PDLC pris en

sandwich entre deux plaques conductrlces transparentes.

Le principe de fonctlonnement‘ du mode <électrooptique normal (nématique a
anisotropié positive) correspond a un état non adressé diffusant (état OFF : absence du
champ électrique) et un état adrelssé (état ON : champ électrique appliqué ) comme le
montre la figure 8. 2. i

Dans P’état OFF (absence du clllamp électrique), les gouttelettes dispersées dans la
matrice de polymere présentent ides vecteurs nématiques orientés de facon aléatoire.
Cette variation d’une maniére discontinue de I’indice de réfraction au sein du film
PDLC entraine une importante diffusion de la lumiére, le film parait opaque. C est
Iopacité de la cellule.

Lors de I’application d’un champ électrique (état ON ), les molécules s’orientent selon
la direction du champ imposé. Les gouttelettes présentent alors principalement un
indice ordinaire moyen

par rapport a la lumiére incidente. Il en résulte une transmission de lumiére d’autant

plus grande que la différence (n,, - ng est petite. C’est donc la transparence de la

cellule.

M0
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Ellipsoide décrit
par le vecteur n

Direction
de propagation
de l'onde
électromagnétique
de 1a source incidente

Figure. 8. 1. Ellipsoide des indices de réfraction.

(@) | (b)

«w' P B |
‘ w D D
kY
1\

DIFFUSANT - TRANSPARENT

Figure. 8. 2. fonctionnement ¢lectrooptique d’une cellule PDLC :
(a) état OFF,
(b) état ON
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Caractéristiques électrooptiques des PDLC

Les trois principales caractéristiques sont : la tension de commande, le contraste
de I’image et les temps de réponse.

La tension de commande ou tension de saturation est la tension qu’il faudrait fournir a
I’écran pour assurer la commutation de 1’état OFF (opacité) a I’état ON (transpafent). |

Le contraste de I’image est la différence visuelle entre les deux états optiques
extrémes, état opaque et transparent. Plusieurs définitions de contrastes sont utilisées
dans la littérature, nous adopterons le rapport T,, / Ty ot T,, et T,y sont les
pourcentages de lumiére transmise respectivement a I’état ON et OFF. Ce contraste
doit étre maximal afin d’assurer une bonne qualité visuelle de 1’écran.

Le temps de réponse englobe le temps de montée , ¢,, qui est le temps mis par le cristal
liquide pour s’orienter lorsqu’il est soumis au champ, et le terhps de descente ou temps
de relaxation, toy, le temps mis par le cristal liquide pour reprendre sa forme initial
lorsqu’on supprime le champ électrique.

Les caractéristiques électrooptiques dépendent de la méthode de préparation
ainsi que de la taille des gouttelettes et de leur densité. En effet, le processus de la
PIPS ne donne pas une séparation compléte des cristéux liquides dans la matrice
polymére. Une quantité de cristaux liquides reste dissoute dans le polymere de la
matrice et agit comme plastifiant, abaissant ainsi la T, de la matrice. L’indice de

réfraction de la matrice peut donc changer et par conséquent perturber I’indice de

réfraction regardé.
L’EB par contre offre plusieurs avantages :
- un contréle précis des conditions de cuissons
- haute conversion possible des monoméres
- initiation de la polymérisation a la température désirée
- taux.de cuisson rapide sans activation thermique
- en comparaison avec I'UV, I’EB ne nécessite pas de photoamorceur qui peut

¢tre néfaste aux performances du film PDLC et 4 sa durée de vie.
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Applications

La plupart des applications des PDLC est basée sur leur réponse électrooptique
[184, 186, 187, 188]. Les applications les plus V'rech‘erchées sont la visualisation et les
vitrages 4 opacité contrdlée. Il existe d’autres applications potentielles tels que les

fibres optiques, les capteurs, I’holographie et le stockage optique.

L’aspect thermodynamique de séparation de phase (PIPS, TIPS et SIPS) des
PDLC a Détat stagnant a fait P’objet de plusieurs travaux tant du point de vue
expérimental que fondamental. Les techniques tel que la DSC, la microscopie, les
rayons X, la SANS...etc. ont été d’un apport appréciable pour la compréhension et
I’établissement des diagrammes de phases. Des approches théoriques tel que Mayer
Saupe [189] ont donné des résultats en bonne agrément avec I’expérimentation.
Malheureusement les travaux avec une perturbation tel un champ de cisaillement sont
trés rares. - _ ‘

La technique électrooptique a été souvent utilisée pour caractériser la tension de
commande, le contraste de I’image et les temps de réponse. Beaucoup de travaux ont
eté fait dans ce sens [ 185, 190, 191]. Les études sur la relaxation de la transmission
optique apres la suppression du champ électrique sont d’une grande importance et
restent un chantier ouvert tant sur le plan expérimental que fondamental.
D’autre part, on sait que les systémes nématiques sont souvent soumis a des champs
extérieurs en plus du champ contrdlé. On peut citer par exemple, le cisaillement et la
pression lors de la manipulation des échantillons, la détermination des viscosités, la
dilatation (champ de pression) des vitres commutables ou champ magnétique etc. La
compréhension des phénoménes physiques passe impérativem‘ent par une bonne étude
fondamentale et expérimentale des PDLC.sbus les effets couplés de champs. Les
¢tudes sur la relaxation en champs couplés comme le champ d’écoulement et
~¢lectrique ou magnétique restent aussi un domaine-inexploré. BT
A cet égard nous donnons ici. en un premier lieu, une étude fondamentale sur
I"hydrodynamiques des champs couplés, de cisaillement et ¢lectrique dans le cas des

cristaux liquides nématiques. En un deuxiéme temps nous proposons une application
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expérimentale sur la relaxation des PDLC et nous terminerons cette thématique par

quelques perspectives.

8.2 HYDRODYNAMIQUE DES LIQUIDES CRISTAUX NEMATIQUES

Dans les cristaux liquides, I’écoulement dépend des angles' que fait le directeur
nématique avec la direction i de P’écoulement et du taux de cisaillement. Les .
‘mouvements translationnels sont alors couplés aux mouvements rotationnels des
mol€cules et par conséquent 1’écoulement perturbe P’alignement et force le directeur a
tourner. Expérimentalement 1’alignement peut étre contrdlé et mesuré a aide d’un fort
champ magnétique. C’est pour cette raison que les équipements conventionnels de
mesure de la viscosité comme les capillaires, les cylindres coaxiaux etc. sont quélques
fois contestés .
La théorie de ihydrodynaquue des cristaux liquides a été développée par Leslie
[192], Ericksen [193] et Parodi [194]. Leur approche tient compte du gradient de la
vitesse ainsi que de l’qnentatlon et la rotation du directeur nématique. Le tenseur des
contraintes est donné piar :
Oop =Q\H,N;A 0,0,
izlzi’:;nﬂ +a3nﬁna (8 2)
tan A, +amngn A,
ol

1{ ov, ov,
A P Pa .
as 2[(7\? +6x ) (8.3)

Il faut noter que tous les termes a droite de 1°équation 8. 2 contiehnent le vecteur
direction d’orientation n, sauf le troisieme, @, A4, - qui représente un état isotopique du

fluide
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a, =27 8.5

Cependant, dans.ce formalisme, il y a 6 coefficients appelés coefficients de Leslie o,

o, a3, 4 05, O qui ont la dimension de la viscosité. Parodi [193] a montré que :
a, +oy=a, - (8.6)
8. 2. 1 Ecoulement avec le directeur d’orientation fixé

Soit un cristal liquide nématique, confiné entre deux plaques paraliéles dans le
plan y-z et soumis a un écoulement de cisaillement simple. L’orientation du directeur »
peut &tre fixée par un champ de forces extérieures comme par'exemple un fort champ
magnétique. La vélocité est disposée le long de 1’axe z et le gradient de la vitesse, le
long de I’axe x comme le montre la figure 8. 3. En terme d’orientation du directeur,

quatre cas limites peuvent se produire, et & chacun d’eux correspond un coefficient de

viscosité (voir figure 8. 4) :

1-) 77,2 n est paralléle au gradient de vitesse : 6 = 90°, 0 =0°,
2-) 172 ¢ nest paralléle 2 la direction de I’écoulement : 6 = 0°, p=0°,
3-) n3: nest normal au plan de cisaillement 1 0=90° ¢ =90°,

4-) mi2: n est dans le plan de cisaillement x-z, faisant 45° avec la direction de
I"écoulement z et 45° avec le gradient de vitesse x.
Les trois coefficients 7,, 77, et 77; sont souvent appelés coefficients de Miesowicz

[195] et sont liés aux coefficients de Leslie par :

227



p—

Chapitre 8 : Matériaux composites a base de polyméres de tj'pe PDLC sous ’effet de champs

extérieurs

par :

o
n =§(a4 +a; "az)

1
m= T)'(as +a, +a6)
= 8.7)

La viscosité mesurée pour un directeur fixé a des angles arbitraires € et ¢ est donnée

n= (17, +7,, €OS’ Q)Sin2 O cos” ¢ +1,cos’ @+n,sin’ Bsin’ p ‘ (8. 8)

2t dans le plan de cisaillement elle devient :

Faly

n=m+n, C052‘9'*‘772

(8.9)

Direction dc
I’écoulement

vitessc

.

~

¢

<

ircction du gradient de la

Figure. 8. 3. Directeur nématique dans un champ d’écoulement.
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Figure. 8. 4. les coefficients de viscosité d’un liquide cristal nématique.

8. 2. 2 Réorientation du directeur nématique avec I’écoulement

Si le directeur n n’est pas fixé comme dans le cas précédant, il se réoriente
souvent suivant I’écoulement. Pour un élément fluide, I’équation de mouvement du

directeur se met sous la forme -

181 o, (8. 10)
ou

['est le moment d’inertie par unité de volume,

1 ) ) .
Q=nx ff, la vitesse angulaire du directeur,
t

I, le moment élastique, par unité de volume, du directeur,

L =7inxN+y,nxAn, le moment du directeur du aux frottements (viscosité),

le premier terme représente Ieffet rotationel pur ( sans le couplage avec 1’écoulement
du fluide), le second, tient compte du couplage avec le mouvement du fluide.

di .. . \ .
N = ;@_wx n, le taux de la variation du directeur par rapport a la rotation en
t

bloc du liquide avec une vitesse angulaire o.

Les coefficients v, et v, sont trouvés par de Gennes [178] égaux a :

nEa -a,. 7, =a, +a, =a, -a, (8.1
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Pour de faibles fréquences, le terme inertiel dans 1’équation (8. 10) devient trés faible

devant T, et [, et peut étre négligé.

Considérant la configuration ot le directeur n n’est pas fixé et se trouve dans le plan de

cisaillement x-z, soit ;

V= [O, O,u(x)]
n=[sin 6,0, cosf]

4 =1 8.12)
T 2dx
N: = a)ynx = _szn.\'
j\r.r = —C")yn: = A,r:n:
Le moment visqueux le long de ’axe y est donné par :
T, =——lizi[y, +y2(cosz(9-—sin20] (8. 13)
' 2 dx

A Tétat stationnaire, le moment disparait, et une orientation stable du directeur n est

induite par I’écoulement avec un angle 8y, appel¢ angle d’alignement de I’écoulement,

donné par :

126, = - 1o (8. 14)
V2
Cet angle est indépendant du taux de cisaillement et existe seulement si |21} < |
Y2

Dans les écoulements nématiques, les conditions. aux limites aux parois ne sont pas-
convenablement contrdlées. Dans des expérimentations de cisaillement simple entre
deux plaques parall¢les, Fisher et Wahl [196] ont observé des distorsions induites par

I’écoulement, dépendantes de I’angle 6.

[SS]
)
<
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8. 3 RELAXATION DE LA TRANSMISSION OPTIQUE

Sous les conditions normales, comme il a été cité plus haut, les films PDLC
sont opaques (sans champ électrique) et transparents quand ils sont soumis & un champ
électrique. Le contraste Toy / Torr doit &tre aussi grand que possible mais la
commutation on-off doit étre instantanée du moins pour la sensibilité 4 I’ceeil nue. C’est
I'une des raisons qui a donné une grande importance & 1’étude du temps de relaxation

de la transmission optique des films PDLC.

Matériaux et élaboration

L’élaboration des échantillons et I’expérimentation électrooptique ont été faites
au laboratoire de chimie macromoléculaire de Lille. Les cristaux —liquides nématiques
E7 utilisés dans ce travail sont formés de quatre dérivées de cyanopéraphéqyie
(MerckLtd, Poole, GB) et ont une température de transition nématique —isotrope égale
a 61°C. Le monomére est un Tripropyleneglycoldiacrylate (TPGDA) (UCB, Belgium).
Le mélange matériau composite PDLC est composé de 30% de monomére TPGDA et
70% de cristale- liquide E7. |

Le générateur d’électrons utilisé dans la préparation des échantillons de PDLC
par la méthode PIPS est un Electrocurtain Model CB (Energy Science Inc.) avec un
voltage de 175 KV. Les supports de 1’échantillon sont placés sur des rails qui passent
dans I’atmosphére inerte de ’accélérateur d’électrons. L’échantillon est par la suite
exposé€ a une dose de radiation exprimée en KGy avec KGy=1J/g pour une vitesse
constante du convoyeur. Par exemple, la dose de 60 Kgy est atteinte pour un courant
de 4 mA et une vitesse du convoyeur de 0.22 m/s. Dans notre expérimentation, le
courant est changé de 4 4 7 mA avec un pas de TmA.

Dans la méthode de préparation PIPS sous UV, une source de lumiére UV est
utilisée dans un dispositif Minicure Model MCA-300 (Primac UV technology) équipé.

avec milieu pressurisé, d’une lampe UV de 80 W / cm.
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Mesures électrooptiques

Les mesures électrooptiques sont faites a la température ambiante en utilisant la
lumiére non polarisée émise d’un laser HeNe (1=632.8nm). Les mesures de
transmission optiques sont faites en fonction du temps, aprés la coupure soudaine d’un
champ électrique suffisamment appliqué pour avoir le plateau de saturation.
Cette procédure est répétée sur des échantillons de différents épaisseurs préparés, soit
par EB soit par UV. La fréquence est maintenue égale 4 145 Hz tandis que I’amplitude
varie de telle maniére & avoir un maximum de transmission optique pour chaque

épaisseur.

Les données sont prises & une température de 20°C pour différentes épaisseurs et
différentes doses EB.

Résultats et discussions

Lorsqu’on coupe spontanément le champ électrique, la transmission optique
relaxe dans le temps. Plusieurs travaux sur le polyvinylacrilate / E7, élaborés par EB,
ont montré qu’il existe deux processus lors de la relaxation des PDLC [184, 186, 187],
une décroissance rapide suivie d’un processus lent. Les résultats expérimentaux sur le
TPGDA / E7 [190, 191] montrent bien ces deux processus. La figure 8. 5 montre que
la relaxation dépend fortement de la dose EB. Pour les doses importantes, 5 et 7 mA,
la vitesse de la relaxation est modérée et le mode rapide domine. Par contre pour les
doses faibles, 4 et 5 mA, la vitesse de relaxation croit remarquablement et le mode lent
devient important.
On remarque aussi que la relaxation de la transmission optique est sensible a
I’épaisseur, pour les cours temps, Peffet de I"épaisseur n’est pas évident mais pour des

temps plus longs, la décroissance est rapide pour les plus grandes épaisseurs comme le

- montre la figure 8. 6.
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Figure. 8. 5. Transmission optique T/Toy en fonction du temps a différentes doses,
‘pour le matériau composite PDLC (30% Wt de TPGDA et 70% de E7). élaboré par EB
et aprés un arrét brusque du champ électrique.
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Figure. 8. 6. Transmission optique T/Tqy en fonction du temps a différentes
épaisseurs, pour le matériﬁau composite PDLC (30% Wt de TPGDA et 70% de E7),
élaboré par EB et apres un arrét brusque du champ électrique.
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Comparer cette relaxation d’aprés la méthode EB déja analysée avec Ia méthode de

s€paration de phase par UV ce que montre la courbe 8. 7. Pour la méme €paisseur et

In, la plus rapide ce qui est en bonne agrément avec les travaux de
Gyselinck et al.[198] et Gyselinck [199]. Si le processus de la relaxation est de deux

modes dans le cas EB, pour I'UV, Ia décroissance se met Sous une simple

exponentielle, Cette comparaison indique que option EB donne des gouttelettes avec

des tailles uniformes caractérisées par des taux de relaxation rapides. On peut affirmer
aussi que la séparation de phase des PDLC obtenue par la méthode EB est |a plus
adéquate pour les applications en electrooptiques. |

Pour évaluer les performances des films PDLC en terme de ré

une €tude [200] Comparative p

ponse €lectrooptique.
lus détaillée entre ja méthode de séparation de phase par
EB et UV a ét¢ entreprise pour le méme composite TPGDA / E7. La courbe donnée
sur la figure 8. 8 représente deux courbes €lectrooptiques de fi
la premiére correspond a la méthode UV, la deuxiémé a EB.

les conclusions faites sur les films élaborés

Ims de méme €paisseur,
Ces résultats confirment

par ’EB, ayant les meilleurs réponses
electrooptiques par rapport aux films fabriqués par UV. Ejfes montrent aussi les

mémes conclusions que les travaux précédents [197, 198, 201]

.
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- Figure. 8. 7. Transmissjon optique T/Toy en fonction du temps pour le matériau
composite PDLC (30% Wt de TPGDA et 70% de E7) aprés un arrét brusque
du champ électrique. Comparaison entre les méthodes EB et UV.
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| Figure. 8. 8. Transmission en fonction de la tension appliquée pour le matériau
composite PDLC (30% Wt de TPGDA et 70% de E7). Comparaison des méthodes
EB et UV pour une méme Cpaisseur égale a 17 um..

235



;‘A. ‘7

Chapitre 8 : Matériaux composites a base de polyméres de type PDLC sous l’effet de champs
extérieurs

8. 4 CONCLUSION ET PERSPECTIVES

Si le digramme de phases des matériaux composites de type PDLC est

- convenablement - étudié et beaucoup -de -travaux, confortés par des études

fondamentales, ont ét¢ présentés sous divers aspects, microscopies, diffusion de
lumiére, SANS, etc., , la séparation de phase sous I’effet d’une perturbation mécanique
de type cisaillement ou de pression n’a fait ’objet que de trés rares approches.
L’approche' hydrodynamique, qui vient d’étre discutée, concerne uniquement les
cristaux liquides. Pour les PDLC il va falloir adopter cette théorie au mélange
polymere - cristaux liquides, ce qui n’est pas simple a notre humble avis. Dans ce cas
on doit tenir compte des interactions mécaniques entre la matrice et les gouttelettes en
plus des couches limites et des phénomenes transitoires. |
L’étude électrooptique n’a été jusqu’a présent faite que pour la température ambiante,
1l serait donc intéressant d’étendre ce travail 4 une gamme appropriée de températures
et voir de la méme maniére comment relaxe le systéme en fonction de la température.
Dans le méme contexte une étude de champs couplés (de cisaillement et électrique par

exemple) serait d’un bon apport du point de vue fondamental et pratique.
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CONCLUSION GENERALE

Dans ce travail, nous avons étudié I’effet d’un champ extérieur sur les mélanges
de polyméres et les matériaux composites a base de polymeres de type PDLC. Nous
avons commenceé par introduire les concepts de la viscoélasticité ainsi que la

. thermodynamique et la dynamique de séparation de.phases dans. les. solutions et
mélanges de polymeres, une description rigoureuse leur a été consacrée. En particulier,
les fonctions viscoélastiques caractéristiques ont été explicitées dans les trois modes
fondamentaux de la relaxation, Rouse, Zimm et de la Reptation (Doi). Ensuite, ’effet
de I’écoulement de cisaillement sur la miscibilité des mélanges de polymére’s a été
investi sur deux systémes, le PSAN / PMMA et le PS / PVME pour lesquels nous
avons calculé le diagramme de phases en utilisant le modéle de I’énergie de Gibbs
généralisée ou I’énergie emmagasinée a été utilisée sous la forme classique de Marruci
ou celle de loi de puissance de Wolf. |
L’utilisation de la loi classique montre que le diagramme PSAN / PMMA exhibe une -
LCST et que la courbe spinodale calculée se déplace vers le haut avec 1’augmentation
du taux de cisaillement indiquant ainsi une diminution de la miscibilité ce qui est en
bon accord avec les résultats expérimentaux. Le deuxiéme modéle sous la forme de loi
de puissance ne donne pas de résultats fiables pour le systéme considéré.

Le mélange PS / PVME exhibe une LCST. Les calculs, avec la loi classique, ont
montré le méme comportement que le systéme précédent qui est encore en bon accord
avec les expérimentations classiques ol on ne s’intéresse que grossiérement a la
miscibilité. Par contre, des expérimentations trés raffinées, avec [1'utilisation
d’équipements spéciaux tel que la diffusion de la lumiére sous petit angles SALS, la
SANS, la fluorescence... etc. et des dispositifs de rhéologie bien appropriés, ont
montré, que pour de faibles taux de cisaillement, une amélioration de la miscibilité est
observé. Les calculs par la loi classique ne montrent pas ce phénoméne, par contre, le
mod¢le de loi de puissance indique bien cet inversion d’effets.

Il est intéressant dans cette analyse de voir I'influence de la masse moléculaire des

constituants sur la miscibilité¢ des mélanges de polymeéres sous 'effet d’un écoulement
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simple. La compréhension des effets de la polydispersité sur la miscibilité pourrait
aussi éclairer l’expérimentateur' sur ce changement d’effets. La formation d’iles de
miscibilité dans les régions hétérogenes, prédite par Wolf et Higgins, et que nous
avons pu calculer dans le systéme PS / PVME avec le deuxieme modéle, n’a pas été
jusqu’a présent, observée.

.. En ce qui concerne le comportement mécanique des films plastiques, nous.
avons, dans un premier temps, étudié la rigidité, caractérisée par le module de Young,
en fonction de la température dans un intervalle compris entre 23 et 80°C. La
représentation des modules en fonction de la température montre bien un
comportement semi cristallin pour les trois types de film. La pente de la courbe au
niveau de la transition vitreuse est relativement moins raide par rapport a celle prédite
par les polymeéres amorphes. Les films de type A présentent une plus grande fragilité

autour de la température de service.

Nous avons, par la suite, comparé les valeurs utiles, comme la contrainte au| seuil
d’écoulement plastique et la déformation a la rupture des différents matériaux. Celles-
ci montrent que les films de type A sont les moins résistants.

Les courbes contraintes déformations ont été déterminées dans un domaine de

températures variant entre 23 et 80°C et de vitesses de la traverse allant de 1.25 a 25

mm/min. La diminution de la valeur de la contrainte au seuil, en fonction de la

température et son augmentation avec la vitesse, montrent bien le comportement

thermiquement activé de la déformation.

Il serait intéressant d’étudier le phénoméne de la striction et de voir I’influence de la
cristallinit¢ sur le comportement plastique ainsi que sur les mécanismes de
déformation.

Dans la deuxieme partie, nous avons présenté le formalisme général de la
dynamique de la séparation de phase des solutions et des mélanges de polyméres. Il est
clair qu'une bonne compréhension de la dynamique des fluctuations et des
mécanismes de la diffusion nécessite une bonne formulation de 1’équation de diftusion
sous I'effet d’un écoulement, dans ’espace réel et dans l'espace réciproque. Ainsi la

- finesse de I’expérimentation et le choix du dispositif couplé, de diffusion de lumiére et



Conclusion générale -

de rhéologie, seroni d’un apport supplémentaire pour la compréhension des
mécanismes de la séparation de phase. |
Nous avons présenté quelques modgles, du moins les plus en vue dans la littérature.
Une analyse préliminaire des ces modéles montre leur difficulté a surmonter les non
linéarités au deld du stade initial de la décofnposition spinodale.

On se limitera ici 4 donner quelques idées pouvant s,eryir de point de départ & des
réflexions constructives afin d’améliorer les modéles CH; CHC ét autres. La premicre
des choses est de confirmer la théorie correspondante au méme systeme avec d’autres
caractéristiques en masse, polydispersité ...etc. et de la vérifier 2 d’autres mélanges.
L’utilisation, dans 1’équation de diffusion, de I’énergie libre sous la forme généralisée
avec une élasticité des polyméres de type Marruci sous ses différentes formes
permettra aussi de répondre éventuellement a des questions relatives a 1’élasticités des
matériaux. Aussi, il serait intéressant d’aller au dela du terme d’ordre quatre dans le
développement dans le modéle CH et de voir le comportement de la dynamique des
systémes déja examinée.

Dans la troisiéme partie, nous avons considéré le phénoméne de relaxation des
gouttelettes nématiques d’un film PDLC. Apres avoir orienté les gouttelettes sous un
champ électrique. suffisamment intense on a étudié la dynamique de relaxation apres la
coupure soudaine du champ. Les directeurs nématiques relaxent ainsi vers leurs
orientation d’équilibre sous une certaine dynamique dépendant des parametres
viscoélastiques du systéme PDLC. Il serait ainsi intéressént de trouver le lien entre les

temps de relaxation caractéristiques, la viscosité et I’élasticité du matériau utilisé.
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RESUME

Ce travail est une contribution i Peffet d’un champ extérieur sur les ‘mélanges de
polyméres et les matériaux composites a4 base de polyméres de type PDLC. Nous avons
commencé par introduire les concepts de la viscoélasticité, la thermodynamique et la
dynamique de séparation de phases dans les solutions et mélanges de polyméres, une
description rigoureuse leur a été consacrée. En particulier, les fonctions viscoélastiques
caractéristiques ont été explicitées dans les trois modes fondamentanx de la relaxation, de
Rouse, de Zimm et de la reptation. Par la suite, Peffet de Pécoulement de cisaillement sur Ia
miscibilité des mélanges de polymeéres a été investi sur deux systémes, le PSAN / PMMA et le
PS / PVME pour lesquels nous avons calculé le diagramme de phases en utilisant le modéle de
I’énergie de Gibbs généralisée oit Pénergie emmagasinée a été utilisée sous la forme classique
de Marruci ou celle de loi de puissance de Wolf, L’utilisation de Ia loi classique montre que le
diagramme PSAN / PMMA exhibe une LCST et que la courbe spinodale calculée se déplace
vers le haut avec ’augmentation du taux de cisaillement indiquant ainsi une augmentation de
la miscibilité ce qui est en bon accord avec les résultats expérimentaux. Le mélange PS /
PVME exhibe une LCST. Les calculs, avec la loi classique, ont montré le méme comportement
que le systéme précédent qui est encore en bon accord avec les expérimentations classiques.
Des expérimentations trés raffinées, avec Putilisation d’équipements spéciaux tel que la
. diffusion de la lumiére sous petit angles SALS, la SAN S, Ia fluerescence... etc. et des
dispositifs de rhéologie bien appropriés, ont montré, que pour de faibles taux de cisaillement,
une amélioration de la miscibilité s’observe. Les calculs par la loi classique ne montrent pas ce
phénoméne, par contre, le deuxiéme modéle sous la forme de loi de puissance indique bien cet
inversion d’effets. La formation @iles de miscibilité dans les régions hétérogénes, prédite par
Wolf et Higgins, est mise en évidence par le deuxiéme modéle dans le systéme PS / PVME.

En ce qui concerne le comportement mécanique des films plastiques, nous avens, en un
premier temps, étudié la rigidité, caractérisée par le module de Young, en fonction de la -
température dans un interval;le compris entre 23 et 80°C. Les courbes contraintes
défermations ont été détermi-nées;» dans un domaine de température variant entre 23 et 80°C et
de vitesses de la traverse allant de 1.25 i 25 mm/min. Les films de type A présentent une plus

v

grande fragilité autour de la tcrhpérature de service. Nous avons, par la suite, comparé les
valeurs utiles, comme la contrainte au seuil d’écoulement plastique et la déformation a la
rupture des différents matériﬂauj:. Celles-ci montrent aussi que les films de type A sont les
meoins résistants, \ : »

Dans la deuxiéme partie, nous avons présenté le formalisme général de la dynamique
de la séparation de phases des solutions et des mélanges de polyméres. Nous avons présenté
quelques modéles, du moins les plus en vue dans la littérature. Une analyse préliminaire des
ces modéles montre leur difficulté a surmonter les non linéarités au dela du stade initial de la
décomposition spinodale. ' _ , :

Dans la troisiéme partie, nous avons examiné le phénoméne de relaxation des
gouttelettes nématigues d’un film PDLC, Aprés avoir orienté les gouttelettes sous un champ
électrique suffisamment intense on a étudié la dynamique de relaxation aprés Ia coupure
soudaine du champ. Les directeurs nématiques relaxent ainsi vers leurs orientation
d’équilibre sous une certaine dynamique dépendant des paramétres viscoélastiques du
systtme PDLC. 11 serait ainsi intéressant de trouver le lien entre les temps de relaxation
caractéristiques, la viscosité et I’élasticité du matériau. ; o
‘ é

Mots clés : mélange de polyméres, viscoélasticité, décomiposition spinodale, relaxation ,
PDLC, énergie libre élastique, plasticité. |




