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Introduction

La forte compétition à laquelle se trouvent soumis les matériaux polymères ther-
moplastiques en vue d’utilisation dans les technologies d’aujourd’hui tient d’une part
à leurs performances mécaniques intrinsèques et d’autre part à la stabilité relative de
leurs propriétés dans le temps.

Ce dernier point est au centre, de notre étude entièrement tournée vers l’analyse des
phénomènes de vieillissement et plus précisément vers la caractérisation du vieillisse-
ment physique des polymères amorphes.

Contrairement au vieillissement chimique, le vieillissement physique provient de ré-
organisations internes au sein du matériau qui ne remettent pas en cause la chimie des
macromolécules. Ce type de vieillissement met classiquement en œuvre les couplages
thermomécaniques.

A ce titre, les études très complètes de Kovacs sur le vieillissement isotherme de poly-
mères amorphes préalablement vieillis constituent une porte d’entrée incontournable.
Kovacs démontre en effet que ces relaxations isothermes présentent deux signatures
bien précises : (i) leur cinétique est non linéaire en ce sens qu’elle est dépendante du
signe de l’écart initial à l’équilibre et (ii) elles mettent en jeu une multitude de proces-
sus comme le démontre les phénomènes de "cross-over" observés pour des histoires de
pré-recuits spécifiques.

Ces phénomènes on déjà pu être modélisés avec satisfaction au LEMTA à partir
d’une approche de la dissipation propre au laboratoire. La question posée pour ce
travail concerne les manifestations anisothermes de ces pré-recuits. Pour ce faire nous
avons mis en œuvre deux techniques expérimentales complémentaires : la DSC qui
permet de suivre les signatures thermiques d’échantillons préalablement vieillis lors de
recuits anisothermes contrôlés et la DMA qui permet elle de superposer simultanément
à ce recuit des sollicitations mécaniques sinusoïdales en régimes anisothermes.

Nous avons ainsi pu montrer sur des échantillons de PMMA amorphe, choisis comme
système modèle de l’étude, la présence de manifestations calorimétriques de type sub-
sub Tg et sub Tg (au sens de chen 1981) qui se traduisent par l’apparition de pré-pic
de relaxation évoluant avec les conditions de recuit (température et temps de recuit).
Ces phénomènes bien connus ont pu être approchés par modélisation.
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Une analyse fine en DMA sur les mêmes échantillons nous a permis de détecter entre
les relaxations β et α la présence de signatures thermomécaniques, sur E’ et tanφ, qui
rappellent les phénomènes sub sub et sub Tg vus en DSC. La construction d’un grand
nombre de réponses expérimentales montre que les manifestations DMA ne semblent
pas sensibles à la fréquence d’excitation mécanique mais demeurent fortement affectées
par la température et le temps de vieillissement. Les simulations thermomécaniques que
nous avons dérivé des expériences de DSC semblent indiquer que ces phénomènes sont
les traductions anisothermes des deux signatures du vieillissement mises en évidences
par Kovacs dès 1963.

Le mémoire est ainsi divisé en trois parties principales suivies d’une conclusion, de
quelques perspectives et d’une annexe présentant l’ensemble des résultats expérimen-
taux acquis.

Le chapitre I reprend quelques éléments bibliographiques, le chapitre II est quant à
lui consacré à la partie expérimentale, tandis que la troisième partie aborde une esquisse
de modélisation thermomécanique sur la base des données présentées au chapitre II et
dans l’annexe.
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Partie 1

Quelques Elements Bibliographiques
Sur La Relaxation
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I. Relaxation

I.1 Phénomène de Relaxation : Aspect Micro- et Ma-
croscopique

I.1.1 Introduction

Sous l’action d’une sollicitation extérieure, la réponse mécanique des matériaux
polymères peut être notamment décrite par trois composantes de déformation :

– déformation élastique instantanée
– déformation viscoélastique dépendant du temps ou déformation de relaxation
– déformation visqueuse dépendant du temps

La déformation purement élastique est associée à une modification instantanée des dis-
tances interatomiques et à une distorsion des angles de valence des liaisons chimiques
fortes ; elle possède une composante énergétique pour la modification des liaisons et
une composante entropique pour la prise en compte de l’organisation structurale. Le
comportement visqueux résulte de la mobilité réduite des chaînes les unes par rapport
aux autres et correspond à des mouvements avec déplacement de leur centre de gravité.
Pour la déformation viscoélastique ou de relaxation, qui dépend du temps, les molécules
ou les groupes de molécules ont besoin d’un certain temps pour atteindre, par l’inter-
médiaire d’un réarrangement moléculaire localisé, une déformation correspondant à la
contrainte appliquée.

Qu’entend-on par relaxation ? lorsqu’un système est sollicité il réagit avec
un certain retard, globalement défini comme le temps de relaxation.

La sollicitation pouvant être une contrainte ou une déformation, le processus cor-
respondant est appelé respectivement relaxation de déformation (fluage/recouvrance)
ou relaxation de contrainte. La durée de ces processus correspond au temps de relaxa-
tion d’ensemble noté généralement τ . Les temps réels de relaxation peuvent varier sur
plusieurs ordres de grandeurs.

Ainsi, quand un polymère est soumis à une sollicitation de déformation, sa pre-
mière réponse est le développement d’une contrainte locale relativement élevée, qui a
tendance à diminuer au cours du temps. C’est le phénomène de relaxation de contrainte.
Les longues chaînes sous forme de pelotes retrouvent, en fonction du temps, une posi-
tion d’équilibre par l’intermédiaire de mouvements plus au moins rapides. A contrario il
existe aussi, par comparaison, une relaxation de déformation. Dans ce cas, la contrainte
appliquée engendre une déformation dépendante du temps, c’est le fluage. La suppres-
sion de la contrainte induit à son tour une évolution retardée de la déformation ; c’est
la recouvrance.

I.1.2 Méthode expérimentale

La spectroscopie dynamique (mécanique, diélectrique,...) est l’une des techniques
expérimentales utilisée pour caractériser les processus de relaxation présents dans les

12



I.1. PHÉNOMÈNE DE RELAXATION : ASPECT MICRO- ET MACROSCOPIQUE

matériaux à réponse retardée, dépendante du temps (viscoélasticité par exemple). Cette
technique consiste à solliciter le système étudié sous faibles chargements (σ ou ε en mé-
canique) harmoniques et forcés, dans des conditions de température et de fréquence
imposées, et à enregistrer la réponse globale (σ ou ε en mécanique) perçue par le sys-
tème. Nous allons maintenant évoquer les trois techniques spectroscopiques les plus
utilisées pour explorer le comportement des polymères, à savoir les spectroscopies mé-
caniques, diélectriques et Raman.

I.1.2.1 Spectroscopie Mécanique

La spectroscopie mécanique est basée sur la mesure du module complexe dans
un large intervalle de température et/ou de fréquence. La courbe E ′ ou G′ (module
réel)=f’(T) comporte des points d’inflexion et dans certains cas de brusques variations
au niveau des transitions, alors que la courbe E” ou G” (dissipation)=f"(T) passe par
des maximas. Si on impose à un matériau viscoélastique une contrainte sinusoïdale de
faible fréquence σ = σ0 sin(ωt), la déformation correspondant à cette contrainte sera
ε = ε0 sin(ωt− ϕ), ϕ est l’angle de perte. On peut définir deux modules complexes de
relaxation :
le module complexe d’élongation (module d’Young)

E∗(T, ω) =
σ∗

ε∗
= E ′(T, ω) + jE”(T, ω) =

σ0

ε0

(cos ϕ + j sin ϕ) (I.1)

le module complexe de cisaillement

G∗(T, ω) =
τ ∗

γ∗
= G′(T, ω) + jG”(T, ω) =

τ0

γ0

(cos ϕ + j sin ϕ) (I.2)

où γ est la déformation en cisaillement imposé et τ la contrainte de cisaillement. Par la
suite τ sera le symbole réservé au temps de relaxation. Le coefficient d’amortissement
interne tan ϕ = G”

G′ , qui représente le rapport entre l’énergie dissipée par cycle et l’éner-
gie totale emmagasinée pendant un cycle, est une propriété qui dépend du caractère
élastique non idéal du matériau (c’est à dire de son caractère viscoélastique).

I.1.2.2 Spectroscopie Diélectrique

La spectroscopie diélectrique permet d’obtenir des spectres isochrones ou iso-
thermes de la permittivité diélectrique relative complexe ε∗, d’un échantillon placé
entre deux électrodes, et dont on mesure la capacité complexe C∗

C∗(T,w) = C0ε
∗(T,w) = C0[ε

′(T,w)− jε”(T,w)] (I.3)

où C0 est une constante dépendante des caractéristiques géométriques de l’échantillon
C0 = ε0

S
d
, ε0 est la permittivité du vide, S est la surface des électrodes et d est la

13



I. Relaxation

distance entre ses deux électrodes. Il existe une très forte analogie entre les mesures
mécaniques et diélectriques. Il est donc possible de déterminer les pertes diélectriques
tan ϕ = ε”/ ε′. Il faut noter que les échantillons doivent être purs car la moindre
impureté peut créer des dipôles et peut fausser la mesure à cause de problèmes de
couplage avec le champ électrique. L’absorption diélectrique permet d’explorer des
gammes de fréquences beaucoup plus élevées que la spectrométrie mécanique (jusqu’à
quelques MHz contre quelques dizaines d’Hz voire au mieux quelques centaines de
Hz). Les deux méthodes peuvent donc se révéler complémentaires surtout parce que
le couplage entre le champ électrique et le déplacement électrique, entre le champ
mécanique et le déplacement mécanique ne sont pas les même (domaines de fréquence
différents).

I.1.2.3 Spectroscopie Raman basse fréquence

La spectroscopie Raman occupe une place particulière comparée aux spectro-
scopies mécaniques et diélectriques évoquées précedemment. Bien que non utilisée de
manière explicite dans ce travail, nous lui consacrons une petite place dans cette revue
bibliographique consacrée à l’étude des phénomènes de vieillissement par relaxation,
dans la mesure où elle révèle, elle aussi, des effets du vieillissement sur la microstructure
par l’apparition d’un pic dit de bosons.

En 1928 le physicien Chandrasekhara Venkata Raman met en évidence expé-
rimentalement l’effet Raman : c’est un phénomène de diffusion inélastique de la lumière.
Cependant, si la découverte expérimentale revient à Raman, le phénomène avait été
envisagé théoriquement dès 1923 par l’Autrichien A.Smekal.

Principe Lorsqu’on éclaire un milieu (gaz, liquide, solide) par un faisceau de lumière
monochromatique, cette radiation excitatrice peut être transmise, réfléchie, absorbée
ou diffusée par le milieu. Il peut y avoir alors une diffusion élastique (diffusion Ray-
leigh) pour laquelle la fréquence de la lumière diffusée est égale à celle de la lumière
incidente. Pour une fraction beaucoup moins importante du faisceau incident, la dif-
fusion est inélastique. Elle correspond à un échange d’énergie entre le rayonnement et
la matière. Ce processus génère soit des radiations décalées vers les basses fréquences
appelées Stokes, soit des radiations hautes fréquences appelées anti-Stokes. L’ensemble
des radiations diffusées par un spectromètre, forme le spectre Raman de l’échantillon.

D’un point de vue pratique, pour réaliser une expérience de diffusion Raman,
il faut focaliser de la lumière (en général un laser) sur l’échantillon à étudier, à l’aide
d’une lentille. Ensuite la lumière diffusée est recueillie à l’aide d’une autre lentille et est
envoyée dans un monochromateur, puis son intensité est mesurée à l’aide d’un photo-
multiplicateur. La lumière diffusée est plutôt détectée dans une direction autre que
celle de la lumière réfléchie par l’échantillon, sauf dans les montages sous microscope.

L’intensité Raman diffusée est reliée à la variation du tenseur diélectrique εαβ(r, t)
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du milieu considéré. L’intensité est proportionnelle à la section efficace de diffusion,
reliée à la fonction de corrélation par la transformée de Fourier sur l’espace r et le
temps t.

Gαβγδ(r, t) =< ∆εαβ(r′, t′)∆εγδ(r + r′, t + t′) > (I.4)

La modulation des constantes optiques est due aux modes normaux de vibrations. Au
premier ordre le tenseur s’exprime comme :

∆εαβ(r, t) =
3N∑
j=1

∂εαβ(r)

∂Qj

Qj(t) (I.5)

par la suite et dans l’approximation harmonique l’équation I.4 devient :

Gαβγδ(
−→r , t) =

∑
j

Rαβγδ(
−→r , j) < Qj(t

′)Qj(t
′ + t) > (I.6)

tel que

Rαβγδ(r) =<
∂εαβ(−→r )

∂Qj

.
∂εαβ(−→r +

−→
r′ )

∂Qj

> (I.7)

Ce résultat important montre la séparation de la corrélation espace temps pour chaque
mode j.

Si on utilise la propriété des oscillateurs harmoniques on obtient :

< Qj(t)Qj(t + t′) >= ~.
~

2ωj

{n(ωj) exp iωjt + [1 + n(ωj)] exp−iωjt} (I.8)

n(ωj) = [exp(
~ωj

kT
)− 1]−1 (I.9)

Shuker et Gammon ont établi [Shuker, 1970] la formule suivante pour décrire l’intensité
Raman :

Iαβ,γδ(ω) =
∑

b

Cαβ,γδ
b (1/ω)[1 + n(ω)]gb(ω) (I.10)

Soit encore :

I(ω) = C(ω)g(ω)
[n(ω) + 1]

ω
, (I.11)

ou g(ω) représente la densité d’états pour la pulsation ω, n(ω + 1) la population dans
la statistique de Bose-Einstein et C(ω) la contribution de constantes de couplage dans
le matériau. S’il est possible de formuler C(ω), à température fixée, le spectre donne
l’allure des densités d’états. La figure I.1 montre un enregistrement Raman et I.2 illustre
la présence d’un pic de bosons induit par vieillissement.
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Fig. I.1: Enregistrement Raman

Fig. I.2: Pic de Boson induit par vieillissement [Wypych, 2006]

I.1.3 Fonctions et Modèles de relaxations

Comme nous l’avons vu, le terme relaxation qualifie l’ajustement d’un système
à de nouvelles conditions d’équilibre quand une variable extérieure est modifiée. Cet
ajustement est fonction du temps. Mais le nombre important de degrés de liberté dans
un système tel que les polymères amorphes ou semi-cristallins entraîne un comporte-
ment complexe en fonction du temps et de la température qui ne peut être représenté
convenablement par un modèle simple à un seul temps de relaxation comme le modèle
de Burgers :

J∗(jω) =
1

G
+

1

jωη
+

1

G1

1

1 + jωτ1

(I.12)

Fig. I.3: Modèle rhéologique élémentaire de Burguers.
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Dans ces conditions, on utilise des modèles à distribution continue de temps
caractéristiques. Prenons néanmoins un cas simple qui consiste à appliquer une solli-
citation statique pendant une durée t puis à la supprimer. Soit P(t) la valeur d’une
propriété observée à température quelconque. En prenant t=0 lorsque l’on supprime la
sollicitation extérieure, on a alors :

P (t) = P0 exp(−t/τ) (I.13)

où la constante τ est le temps de relaxation de la propriété. C’est le temps que met
P(t) pour baisser d’un rapport 1/e par rapport à sa valeur d’origine.

Fig. I.4: Relaxation de la propriété P(t) après un palier de
sollicitation. P(t)= déformation ε(t), Sollicitation= contrainte σ(t)

L’analyse est ici conduite en fonction du temps. D’une manière générale, suivre
l’évolution d’une propriété suite à une perturbation imposée nécessite de maîtriser le
couplage perturbation/réponse au cours de cette évolution. Classiquement, on trouve
deux voies d’étude fondées d’une part sur le paramètre d’évolution, temps t, et d’autre
part sur son réciproque s. Le passage de l’un à l’autre se fera au travers de la trans-
formée de Laplace. Ainsi, à toute fonction f(t) dépendant du temps pourra-t-on faire
correspondre sa transformée dans l’espace réciproque f(s) par la relation :

L[f(t)] = f(s) =

∫ ∞

0

f(t) exp(−st)dt (I.14)

qui possède notamment la propriété :

L[ḟ(t)] = sf(s)− f(0+) (I.15)
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Lorsque le paramétrage réciproque est la pulsation imaginaire s = jω on parle
d’espace fréquentiel, on retrouve alors la transformée de Fourier particulièrement bien
adaptée pour décrire les comportements sous chargement périodique.

Pour analyser le comportement dans l’espace temporel réciproque (c’est à dire
dans l’espace de fréquences), on peut opérer divers choix stratégiques :

1. Il suffit de décrire directement le comportement f(s) sous forme de fraction ra-
tionnelle, qui fait apparaître une série de singularités de divergence alternées, les
pôles ou anti-résonances provoquées par les annulations du dénominateurs) et de
zeros (résonances) induit par les annulations successives du numérateur. C’est
une manière d’approcher le spectre de relaxation [Tschoegl, 1989]

2. Pour les sollicitations périodiques s = jω, la réponse qui présente un dépha-
sage est descriptible dans le plan complexe. On peut donc faire apparaître ses
composantes réelles et imaginaires

f(ω) = f ′(ω) + jf”(ω) (I.16)

ou de manière alternative utiliser une représentation polaire en exprimant le

module |f(ω)| =
√

f ′
2
(ω) + f”

2
(ω), et angle de phase

ϕ = Arg(f(ω)) = Arctan
f”(ω)

f ′(ω)
(I.17)

Dans le premier cas, on parle de représentation de Cole Cole et dans le second de re-
présentation de Bode lorsque l’on trace respectivement f ′(ln ω) et f”(ln ω) ou |f(ln ω)|
et ϕ(ln ω).

Lorsqu’on opte pour une description des évolutions dans l’espace temporel
direct en utilisant le paramètre temps, toute réponse f(t) doit être liée à l’histoire de
chargement C(t) (perturbation ou sollicitations) du milieu étudié. Ici encore on uti-
lise alternativement deux options, deux stratégies de descriptions fondamentalement
équivalentes. La première dite formulation intégrale lie explicitement réponse et char-
gement f(C(t)) alors que la seconde procède au niveau incrémental δf(δC(t)) ; On parle
respectivement de formulations intégrales et incrémentales (cette dernière est souvent
qualifiée en mécanique de traitement hypo-élastique)

Dans les cas pratiques, où l’on applique une sollicitation sinusoïdale, en contrainte
ou en déformation pour la spectroscopie mécanique par exemple, la réponse obtenue
est donnée par une grandeur complexe. La propriété P s’écrit alors dans l’espace des
fréquences (espace réciproque du temps) sous la forme :

P ∗(iω) = −
∫ ∞

0

exp(−iωt)(
dP (t)

dt
)dt (I.18)

Où P ∗(iω) est la transformée de Fourier de P(t). Par la suite on peut écrire le module
de relaxation de la façon suivante :

G(t) = Gr +

∫ ∞

0

h(τ)exp(− t

τ
)dτ (I.19)
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La composante Gr appelée module relaxé est définie par :

lim[G(t)−Gr] = 0 lorsque t ⇒∞ (I.20)

Compte tenu de la large distribution éventuelle des temps de relaxation, il est commode
d’utiliser une échelle logarithmique. Le module relaxé s’écrit dans ces conditions :

G(t) = Gr +

∫ +∞

−∞
H(ln τ) exp(− t

τ
)d ln τ (I.21)

H(ln τ) est appelé spectre de relaxation.

Pour décrire le comportement complexe de systèmes viscoélastiques, on utilise
parfois des spectres de temps caractéristiques, particuliers souvent d’origine empirique,
mais qui ont dans certains cas des justifications physiques. Dans ce cas l’intérêt est que
les calculs analytiques deviennent envisageables.

I.1.3.1 Domaine fréquentiel

Nous commençons d’abord par mentionner les efforts de modélisation faits dans
le domaine des fréquences, domaine naturel de travail pour des mesures obtenues lors
d’excitations du matériau par des régimes périodiques établis. Les résultats ne sont
pas tous forcément issus du domaine de la rhéologie solide mais plus largement, de
la communauté des chercheurs intéressés par la compréhension des mécanismes de
relaxation.

L’analyse par spectroscopie diélectrique a notamment joué un rôle majeur pour
étudier les phénomènes de relaxation. Toujours dans l’idée d’une présentation synthé-
tique et non exhaustive, nous retiendrons ici les formulations proposées par Cole-Cole
(1941), Davidson-Cole (1950 ) et Havriliak et Negami (1966). En effet,plusieurs forma-
lismes empiriques ont été proposés pour décrire les nombreux résultats expérimentaux
de la littérature. Il est intéressant aussi de noter que malgré la nature très différente
des systèmes relaxants et indépendamment de la technique utilisée, le comportement
observé expérimentalement est très semblable. Les expressions rassemblées ci-dessous
illustrent la variété de modèles proposés :
Expression de Cole Cole

F (ω) ∝ 1

1 + (iωτ)α
0<α< 1 (I.22)

Cette fonction représente une forme symétrique de la fonction de relaxation (qui
n’est pas toujours observée expérimentalement) dont la largeur augmente quand
α diminue (α = 1 correspond au pic de Debye).

Expression de Cole-Davidson

F (ω) ∝ 1

(1 + iωτ)γ
0<γ<1 (I.23)
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Si cette dernière prend en considération l’asymétrie de la fonction de relaxation,
la largeur du pic n’est pas contrôlée

Relation de Hawriliak-Negami (H-N)

F (ω) ∝ 1

(1 + (iωτ)α)γ
(I.24)

Cette expression n’est autre que la combinaison des deux précédentes fonctions
(α=1 donne Davidson-cole ; γ=1 donne Cole-Cole). Il est donc possible de contrô-
ler en même temps l’asymétrie (γ) et l’élargissement (α) de la fonction de relaxa-
tion. Elle se révèle particulièrement performante pour représenter de nombreux
résultats expérimentaux. Par ailleurs le formalisme DNLR (développé dans notre
groupe de recherche au LEMTA), construit dans l’espace temporel direct, a pu
être concrètement mis en perspective avec le modèle H-N et s’est révélé être d’une
puissance comparable pour la simulation en viscoélasticité dynamique.

Modèle de Batlow, Erginsav et Lamb(BEL)

F (ω) ∝ K(
1

iωτ
)1/2 (I.25)

On trouve expérimentalement que la constante K est souvent voisine de 2
Modèle biparabolique

F (ω) =
1

1 + (iωτ)−b + Q(iωτ)−b′
(I.26)

Le modèle biparabolique a été introduit comme une expression empirique ad hoc
[Huet, 1965] et a ensuite été justifié sur la base d’un modèle [Cav, 1989] décri-
vant la mobilité moléculaire autour de Tg. Une comparaison intéressante entre la
fonction de HN et cette relation montre que ces deux expressions permettent de
décrire les résultats expérimentaux. Des relations entre les paramètres des deux
équations ont pu être mises en évidence. Cette relation biparabolique a été utilisée
par plusieurs auteurs pour décrire le phénomène de relaxation spectroscopique,
par exemple Etienne [Etienne,2003]

I.1.3.2 Domaine temporel

Dans le domaine temporel, la fonction de relaxation est souvent décrite d’une
manière empirique sous la forme d’exponentielle étirée appelée fonction Kohlrausch-
Williams-Watts(KWW) :

φ ∝ exp[−(t/τ)βKWW ] (I.27)

L’exposant βKWW de l’exponentielle étirée (0 ≤ βKWW ≤ 1) représente la largeur du
spectre des temps de relaxation associés :

– βKWW=1 : pas de distribution (temps de relaxation unique)
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– βKWW → 0 : largeur de distribution maximale
En pratique On observe souvent β ' 0, 5. En résumé, cette exponentielle éten-

due est équivalente à une somme d’exponentielles (série de Prony) qu’elle remplace
avantageusement.

I.1.3.3 Remarque

Cette courte présentation repose sur le postulat dP (t)
dt

∼ P (t) ou P (t) est une
propriété dont le suivi traduit les phénomènes de relaxation. Il est bon de noter que
le cadre de la TPI linéaire explicite et éclaire entièrement l’ensemble des informations
précédentes. On en trouvera par exemple des développements complets dans la thèse
de A.Haddad préparée au LEMTA ou dans le cours de C.Cunat pour l’école d’hiver du
GDR Matériaux vitreux à Lyon. L’expertise du LEMTA sur la modélisation des phéno-
mènes de vieillissement physique associés à la transition vitreuse puise ses fondements
dans cette thermodynamique hors équilibre généralisée aux situations hautement non
linéaires. Les spectres de relaxation évoqués ci-dessus sont caractérisés à partir de la
théorie des fluctuations ce qui rend explicite et non empirique la forme des fonctions
noyau utilisées dans la version intégrale.

A titre d’exemple l’ensemble des données de Kovacs sur la relaxation du PVAc
a pu être simulé de manière quantitative et la comparaison avec d’autres théories a
permis une mise en perspective intéressante des modèles [Aharoune, Marceron, Cunat
2002]

I.1.4 Transition vitreuse

I.1.4.1 Introduction

La relaxation est liée à des phénomènes de déplacements moléculaires, de réar-
rangements (réorganisations) structuraux associés à des cinétiques spécifiques.

En ce qui concerne les polymères amorphes, ces phénomènes sont particulièrement
sensibles parce qu’en général, leur structure offre beaucoup de degrés de liberté et
qu’elle évolue fortement dans le domaine dit de transition vitreuse que nous allons
maintenant décrire.
La transition vitreuse est un phénomène cinétique important lié au gel progressif de
certains degrés de liberté. Ce gel conditionne le changement de comportement physique
en fonction de la température des systèmes non cristallisés comme les verres minéraux,
et en particulier les polymères amorphes ou semi-cristallins. Naturellement, seule la
phase amorphe des polymères semi-cristallins subit une transition vitreuse.

En fait, le passage de l’état vitreux à l’état caoutchoutique, décrit comme la zone
de transition vitreuse, peut s’étendre sur 10̊ C à 40̊ C. Le module d’élasticité peut
évoluer de 1 à 3 décades environ. En fait, toutes les dérivées secondes du potentiel
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thermodynamique varient brutalement. Cette particularité a conduit par le passé cer-
tains auteurs à considérer cette transition comme une transition thermodynamique de
second ordre au sens d’Ehrenfest. Il n’en est rien, elle est de nature purement cinétique.
Selon le sens de variation de la température, on parle plus précisément d’une zone de
ramollissement ou d’une zone de vitrification. La température pour laquelle l’évolution
des propriétés est la plus nette, est appelée de manière conventionnelle température de
transition vitreuse Tg.

La dénomination zone de transition vitreuse dérive du fait que les matériaux po-
lymères ont, dans le domaine d’élasticité d’origine énergétique (état vitreux), un com-
portement analogue au verre. Ce type de comportement disparaît au ramollissement,
c’est à dire lors du passage à l’état caoutchoutique.

Sur le plan de la physique de la matière condensée, l’étude de la transition vitreuse
est un problème intéressant d’un point de vue théorique. Technologiquement nous pou-
vons remarquer l’importance de ce phénomène, car la transition vitreuse conditionne
le domaine d’utilisation d’un matériau polymère ainsi que sa mise en oeuvre.

I.1.4.2 Thermodynamique de la la transition vitreuse

Comme indiqué ci-dessus il y a eu des tentatives multiples pour analyser la tran-
sition vitreuse d’un point de vue thermodynamique au sens des changements de phase.
Les transitions thermodynamiques sont habituellement qualifiées de premier ou de
deuxième ordre. Dans une transition de premier ordre (fusion/solidification classique),
il y a un changement brusque des grandeurs thermodynamiques sensibles au change-
ment de symétrie, telle que l’enthalpie H, ou le volume V, en conditions isobares, tandis
que, dans une transition du second ordre ce sont les dérivées secondes des potentiels
thermodynamiques qui subissent une discontinuité (dérivées premières des propriétés
d’ordre 1).

Ceci signifie que pour une transition de premier ordre, H et V changeront brutale-
ment, tandis que pour une transition de second ordre, ces changements seront détectés
seulement sur des propriétés telles que la chaleur spécifique,Cp ou le coefficient ther-
mique de dilatation volumique,α, définis respectivement comme suit :

Cp = (
∂H

∂T
)p et α =

1

V
(
∂V

∂T
)p (I.28)

Ce sont ces paramètres Cp et α qui subissent des variations brutales au voisinage de la
température de transition vitreuse. Une des approches souvent utilisée pour analyser la
transition vitreuse est basée sur le concept de volume libre. Ce concept a été employé
dans l’analyse des liquides et il peut être aisément prolongé à la considération de la
transition vitreuse dans les polymères. Le volume libre est l’espace dans la matière solide
ou liquide qui n’est pas occupé par des molécules de polymère, c’est à dire l’espace
vide entre les molécules. A l’état liquide, le volume libre est grand. Le mouvement
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moléculaire peut avoir lieu relativement plus facilement parce que le volume inoccupé
permet aux molécules de se déplacer et ainsi de changer leurs conformations librement.

D’aucuns peuvent considérer ce concept déjà ancien comme désuet, voir dange-
reux dans la mesure ou ses prémices viennent des travaux de Doolittle qui décrivait la
mobilité des liquides sans avoir recours au concept d’activation thermique, grâce juste-
ment à l’image" du volume libre. On sait aujourd’hui qu’utiliser ce concept de volume
libre nécessite d’amender sa définition première afin de ne pas écarter l’existence des
barrières d’activation. Néanmoins, cette notion peut être utile pour avoir une image
simple de la mobilité moléculaire. Nous continuerons donc d’y faire référence.

Une réduction de la température réduira la quantité d’énergie thermique dispo-
nible pour le mouvement moléculaire. On envisage également que le volume libre soit
sensible au changement de température. Par exemple la majeure partie de la dilata-
tion thermique du caoutchouc ou de la fusion de polymère peut être expliquée par un
changement du volume libre. Plus la température de transition vitreuse est abaissée
plus le volume libre sera réduit, par conséquent ce dernier ne sera pas suffisant pour
permettre les rotations ou translations moléculaires.

La température à laquelle ceci se produit correspond approximativement à Tg,
définie de manière conventionnelle : au-dessous de cette température le polymère vi-
treux est efficacement gelé. La situation est représentée schématiquement dans la figure
I.5 où le volume libre est représenté par le secteur hachuré.

Fig. I.5: illustration schématique de la variation du volume spécifique
en fonction de la température

23



I. Relaxation

I.1.4.3 Aspects généraux de Tg

Le comportement du verre à température très inférieure à la transition vitreuse
Tg (fortement dépendante de la vitesse de trempe), est un thème important dans la
théorie des solides non cristallins. La transformation du liquide métastable en un so-
lide élastique par refroidissement rapide, y est donc désignée sous le nom de transition
vitreuse. En fait cette transition n’est rien d’autre qu’un gel progressif des degrés de
liberté comme l’avait pressenti F.Simon dès 1931 et comme l’avait modélisé Prigogine
et Defay pour la glycérine dès 1946 ; il convient en fait de parler d’un domaine de
transition. Le "point" conventionnel où cette transformation a lieu est défini par la
température de transition vitreuse, Tg, et est influencé par la vitesse de refroidisse-
ment. Des vitesses plus élevées donnant des valeurs de Tg plus élevées. L’intervalle de
température où la transformation se produit est désigné sous le nom de domaine de
transition vitreuse. C’est dans cet intervalle de température que les remises en ordre
structurales (moléculaires) se produisent sur une échelle de temps accessible pour per-
mettre l’observation des changements de propriétés du liquide.

Lorsqu’un polymère non cristallin à l’état fondu est refroidi, il devient plus vis-
queux et s’écoule moins aisément. Si la température est assez basse, il devient caou-
tchouteux. Si la température est encore réduite, il évolue vers un polymère vitreux
relativement dur et élastique. C’est l’entrée dans cette phase qui est marquée par la
température de transition vitreuse, Tg. N’importe quel matériau qui peut être refroidi
suffisamment rapidement au-dessous de sa température de fusion sans cristalliser subira
une transition vitreuse.

Il y a un changement drastique des propriétés mécaniques d’un polymère à la
température de transition vitreuse, la viscosité s’accroît au cours d’un tel refroidisse-
ment de plusieurs ordres de grandeurs. Cela s’accompagne de changements "brusques"
sur les dérivées secondes des potentiels thermodynamiques telles que la chaleur spé-
cifique et le coefficient de dilatation thermique. Une des méthodes les plus largement
répandues pour déterminer Tg consiste à suivre l’évolution du volume spécifique d’un
échantillon de polymère en fonction de la température.

Dans les régimes au-dessus et au-dessous de la température de transition, il y a
une variation quasi-linéaire du volume spécifique avec la température, mais à proximité
de Tg il y a un changement de la pente sur la courbe. La température Tg est fixée
conventionnellement au point auquel les extrapolations des deux lignes se coupent.
Comme dit précédemment, la température Tg dépend de la vitesse de refroidissement
de l’échantillon. On constate que plus la vitesse de refroidissement est faible, plus la
valeur de Tg obtenue est décalée vers les basses températures. Une question toujours
ouverte par certains est de savoir si une valeur limite de Tg serait atteinte à une vitesse
de refroidissement tendant vers zéro. Il est également possible de détecter une transition
vitreuse dans un polymère semi-crystallin, mais le changement dans les propriétés à Tg

est naturellement moins marqué que pour le polymère amorphe.
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I.1.4.4 Moyens expérimentaux pour observer la transition vitreuse

Comme nous venons de le signaler dans le paragraphe précèdent, la transition
liquide-verre s’accompagne d’un changement important du "comportement dynamique"
du matériau. Les méthodes expérimentales sont basées sur l’observation de différentes
propriétés physiques :

– mesure de la chaleur spécifique (Calorimétrie) ;
– mesure des variations de volume (dilatométrie) ;
– mesure des variations de l’indice de réfraction (caractérisation optique) ;
– mesure de la permittivité diélectrique (spectroscopie diélectrique) ;
– mesure de viscosité (rhéologie) ;
– mesure des modules d’élasticité dynamique (viscoélasticité ou spectroscopie

mécanique).

Fig. I.6: Mise en évidence de la transition vitreuse et du
vieillissement structural par calorimétrie [Etienne,2002]

La figure (I.6) illustre le comportement de la chaleur spécifique dans le domaine
de la transition vitreuse et sa sensibilité au vieillissement

– a) chaleur spécifique de 5 phényl-4-éther mesurée par DSC à 24K/min
– b) mesures isobares de chaleur spécifique Cp d’un échantillon de PVAc au cours

de réchauffages répétés (dT/dt =0.5K/min) après stabilisation partielle à 21̊ C
de durées variées :
(1) 17h, (2) 48H, (3) 7 jours et (4) durée nulle
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Fig. I.7: Mise en évidence de la transition vitreuse par mesure de
l’indice de réfraction en fonction de la température [Etienne,2002]

Les figure (I.7) montre l’évolution de l’indice de réfraction au voisinage de Tg.

Les méthodes les plus couramment employées sont basées sur l’analyse calorimé-
trique ou la rhéologie et la viscoélasticité. On pourra apprécier la sensibilité des mesures
de viscosité ou modules d’élasticité dynamiques car ceux-ci varient de plusieurs ordres
de grandeur à la transition vitreuse.

Toutefois l’aspect cinétique de la transition vitreuse demande des précautions
pour la définir : en particulier, les conditions expérimentales doivent être précisées.

Si on relie la température de transition vitreuse à la mobilité moléculaire (qui
est mesurée par la viscosité, par exemple), il faut rapporter cette mobilité au temps
expérimental. Par convention, on prend un temps expérimental de 100 secondes, ce qui
correspond à une viscosité η de l’ordre de 1012Pa.s. Dans le même ordre d’idée, si on
définit la température de transition vitreuse à partir du module élastique dynamique
G∗(jω),(lieu du maximum du coefficient tan ϕ), il faut préciser la fréquence à laquelle
est mesurée ce module. Une fréquence de 1Hz donne une information sur Tg, comparable
à la mesure effectuée par calorimétrie dans des conditions usuelles.

Fig. I.8: Mise en évidence de la transition vitreuse par mesure du
module dynamique du PES amorphe [Etienne,2002]
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La mesure des propriétés dynamiques en régime isotherme permet aussi de définir
une transition vitreuse non plus en fonction de la température mais en fonction du
temps ( ou de la fréquence) d’observation : une illustration est donnée sur la figure I.8.

Sur cette figure, on peut constater que pour une température égale à 516K, le PES
a un comportement de type solide aux fréquences supérieurs à 104Hz (temps inférieurs
à 0.1 ms) et un comportement plutôt de type liquide pour des fréquences inférieures
à 1Hz (temps supérieurs à 1s). Ceci met en exergue le rôle essentiel du nombre de
Deborah de la rhéologie (nD = τrela

tobs
)

I.1.4.5 Modèles proposés dans la littérature pour décrire la mobilité mo-
léculaire

Au-dessus de Tg

volume libre La notion de volume libre découle des tentatives de description
de la variation de la viscosité η des liquides au-dessus de Tg. Elle a permis de proposer
une dependance de la viscosité en fonction de la température. On retient la loi proposée
initialement par Vogel, Fulcher, Tammann et Hesse, souvent exprimée sous la forme
[John, 1995] :

ln η =
A

T − T0

(I.29)

où A est une constante et T0 > Tg. Cunat en donne une justification à partir d’un
modèle statistique décrivant l’état liquide à toute température [cunat1985].

Doolittle a proposé une équation empirique alternative, décrivant la viscosité en
terme de fraction de volume libre f [Doolitle, 1951] :

ln η = a +
b
f

(I.30)

où a et b sont des constantes, b étant près de l’unité. La fraction du volume libre est
définie comme :

f =
v− v0

v
=

vf

v
(I.31)

le volume libre, vf , est la différence entre le volume vrai, v, et le volume occupé par la
matière, v0. La redistribution du volume libre se fait ici sans barrière d’activation.

Ainsi, lorsque la température baisse, la viscosité augmente puisque la fraction de
volume libre diminue (figure I.5).

Cependant, au cours du refroidissement, tout liquide finit par devenir solide et le
formalisme de Doolittle devient inopérant.

Une ré-interprétation physique de I.30 a été fournie ensuite par Cohen et Turnbull
[Cohen, 1959]. La base de leur modèle est que la mobilité moléculaire exige un certain
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volume critique. En fait ils décomposent l’excès de volume v− v0 en :

v− v0 = vr + ∆vc (I.32)

où vr correspond à la quantité de volume redistribuée sans changement de l’énergie
du système. Au contraire ∆vc nécessite une variation d’énergie correspondant à tout
changement de configuration. Cet argument a donné beaucoup de poids à la théorie
de volume libre, bien qu’elle n’ait jamais été sans ses détracteurs, en grande partie en
raison de l’indétermination qui subsiste autour de la définition du volume occupé à
l’échelle moléculaire. En fait, si elle n’est pas indispensable à la bonne interprétation
des phénomènes de transition vitreuse, elle fournit une représentation imagée qui peut
néanmoins être utile.

Au-dessous de Tg

Relaxation structurale La transition vitreuse se caractérise par de grands
changements sur les dérivées secondes du potentiel thermodynamique pour de faibles
variations de température. Lorsqu’un polymère, à l’état caoutchoutique, est refroidi
à une température en dessous de Tg, sa viscosité locale augmente progressivement,
aboutissant à une vitrification avec mobilité moléculaire réduite.

Tg est communément déterminé par le changement de forme observé sur la courbe
de capacité calorifique à la transition ; néanmoins, cette température n’est pas préci-
sément définie, en raison d’un changement de comportement allant de l’état liquide à
celui solide sur une échelle de temps expérimentaux plus au moins importante. Lorsque
la plupart des polymères liquides sont refroidis, leur densité augmente. En dessous de
Tg, la relaxation structurelle se produit très lentement, en raison de la mobilité réduite,
et donne lieu à un phénomène de vieillissement physique, qui est associé à un change-
ment dans les propriétés physiques [Kovacs,1963], incluant leur comportement méca-
nique [Plazek, 1999] et diffusionel [Pekarski, 2000]. Ces changements ont d’importantes
conséquences sur le plan pratique, pour la stabilité des matériaux vitreux, et ont été
intensivement étudiés, particulièrement pour les polymères synthétiques [Struik, 1978].
La relaxation structurale peut être testée par des mesures de changement d’enthalpie
ou de volume. Sur un plan thermodynamique cependant, Tg devrait être défini comme
la température de la première perte de l’équilibre, c’est à dire comme la température
qui voit apparaître l’indépendance de l’une de ses variables internes de microstructure
vis à vis des sollicitations extérieures imposées [Cunat, 1985] : cela correspond à la
perte de synchronisation entre horloges internes et externes.

La fig I.9 montre un schéma de la dépendance du volume V, et de l’enthalpie
H en fonction de la température. Si on refroidit le matériau d’une façon rapide, le
volume V ou bien l’enthalpie H quitte la ligne d’équilibre. Pendant le vieillissement et
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Fig. I.9: Schéma de la dépendance du volume V, et de l’enthalpie H
en fonction de la température

le chauffage, l’état micro-structural du verre évolue progressivement, avec le temps, vers
l’équilibre. Cette relaxation est en partie dépendante de la temperature et en partie
du temps. On est amené à définir la température fictive Tf , comme la température à
laquelle une structure vitreuse serait à l’équilibre. Les fondements physiques à l’échelle
microscopique de cette notion sont encore discutés.

Bien que la dilatomètrie soit un moyen direct pour mesurer la densification du
liquide, son usage est plutôt restreint. La densification affecte également les énergies
d’interaction entre les molécules, ainsi que l’accessibilité des configurations liquides. Les
deux phénomènes peuvent être testés globalement dans une expérience calorimétrique.
La relaxation structurale produit un pic sur la capacité calorifique précédant Tg au
chauffage.

Jacques Rault [Rault, 2002] souligne le parallèle que l’on peut établir entre les
évaluations volumique V (T, t) et intensités diffusées à angle de diffusion nul I0(T, t).

Il note en particulier l’existence d’une température Tb < Tg en dessous de la-
quelle la diffusion des RX aux petits angles révèle une structure où les fluctuations
thermiques se trouvent gelées. Selon Struik cela correspondrait à une limite "basse" du
vieillissement physique avec Tb ' Tβ à 10 Hz. Pour Rault, cela n’a rien d’évident.

Rault rapproche également les évaluations de Cp, de V et des lois de comporte-
ment mécanique en fonction du vieillissement. Il souligne aussi leur dépendance "com-
mune" en fonction du temps de vieillissement tv :

1. (∆Tg)vieill = KTg ln tv

2. (∆H)vieill = KH ln tv

3. (∆σy)vieill = Kσy ln tv

où σy est la contrainte seuil de "plasticité".
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Ces relations montrent que tout modèle général visant à une cohérence doit
prendre en compte les couplages implicites sous-tendus par ces observations.

Il n’y a pas nécessairement de relation triviale entre le comportement dépendant
du temps observé sur l’enthalpie, le volume, ou le comportement mécanique. Diverses
approches phénoménologiques permettent de décrire les phénomènes de transition vi-
treuse et leur cortège de relaxation avec plus au moins d’efficacité.

Modèle de Tool-Narayanaswamy (TNM) Le modèle de Tool-Narayanaswamy
a été appliqué à des polymères. On peut décrire la dépendance de la relaxation struc-
turale en fonction du temps t, par une fonction de relaxation empirique φ de la forme
de Kohlraush (dite KWW) :

φ(t) = exp[−(t/τ0)
β] (I.33)

où β(0 < β < 1). τ0 est un temps caractéristique qui dépend de deux températures :
la température actuelle T, et la température fictive Tf selon :

τ0 = A exp[x∆h∗/RT + (1− x)∆h∗/RTf ] (I.34)

où A, x(0<x<1) et ∆h∗ sont des constantes. Ces relations peuvent être utilisées
pour calculer le temps de dépendance de Tf suivant la mesure de la température. Le
refroidissement et le chauffage d’un échantillon peuvent être considérés comme une
succession de n mesures dans ce cas :

Tf,n = T0 +
n∑

j=1

∆Tj{1− exp[−(
n∑

k=j

∆Tk/Qτ0,k)
β]} (I.35)

L’utilisation d’une exponentielle étirée traduit en fait un spectre de relaxation calibré
par τ0 et β ; il remplace ainsi une somme d’exponentielle.

Modèle KHAR Le modèle KHAR, a été développé par Kovacs, Aklonis, Hutchinson
et Ramos. Il a les même fondement que celui de Moynihan mais ici, la distribution
des modes de relaxation est explicitement prise en compte avec un spectre empirique
constitué de 2 boîtes rectangulaires (5 paramètres) : les temps de relaxation dépendent
de la structure et de la température, ils peuvent être écrits pour la relaxation volumique
par :

τi(T, δ) = τirexp[−θ(T − Tr)]exp[−(1− x)θδ/∆α] (I.36)

où
– τir est la valeur de τi à l’équilibre à la temperature de référence Tr. δ, est l’écart

à l’équilibre relatif au volume :

δ =
υ − υ∞

υ∞
(I.37)
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– 4α, différence entre le coefficient de dilatation volumique du liquide en équi-
libre (αl) et du verre de la structure figée (αg) ; l’équation correspondante
s’écrira :

τi(T, δH) = τirexp[−θ(T − Tr)]exp[−(1− x)θδH/∆Cp] (I.38)

– avec δH , défini comme étant δH = Ht −H∞.
– 4Cp, différence de la chaleur spécifique de l’équilibre liquide (Cpl) et vitreux

(Cpg).
Les équations I.36, I.38 sont en fait comparables à l’equation de Tool-Narayanaswamy-
Moynihan (I.34) sur intervalle de température limité autour de Tg [Kovacs,1977], avec
l’approximation équivalente sur θ et ∆h∗ :

θ ≈ ∆h∗

RT 2
g

(I.39)

Ces deux modèles sont donc comparables. La différence importante se situe dans l’em-
ploi d’une distribution discrète explicite, plutôt qu’une distribution continue du type
de KWW.

Modèle GKAC Les deux modèles précédents ne puisent pas leurs fondements de ma-
nière explicite dans la thermodynamique irréversible. De ce fait, certains couplages ne
sont pas explicitement intégrés dans la formulation. Depuis une vingtaine d’année, Ca-
ruthers et sont groupe [Caru, 1990] développent une stratégie de modélisation intégrale
en prenant appui sur la thermodynamique dite Rationnelle (RT) de Truesdell. Ils uti-
lisent le concept de temps réduit directement déductible des considérations précédentes
sur le volume libre pour construire leurs fonctions noyau. Pour reproduire avec succès la
transition vitreuse et l’ensemble des relaxations volumiques de Kovacs sur PVAc, com-
plété par les effets de la pression mesurés par Mc.Kinney et Goldstein [Goldstein, 1974],
ils utilisent deux spectres rectangulaires décalés sur les échelles de temps [Song, 1990].

Modèle DNLR Parallèlement, depuis 1985 Cunat et son groupe développent une
approche type "hypo-élastique" pour modéliser divers comportements dans le voisinage
de la transition vitreuse mettant en oeuvre une formulation incrémentale à partir de la
mécanique statistique hors équilibre associée à la thermodynamique hors équilibre de la
réaction chimique portée par De Donder(1936). L’approche des lois de comportement
ainsi élaborée est directement construite sur les équations d’état hors équilibre, struc-
turées autour des dérivées secondes des potentiels généralisés. La mécanique statistique
hors équilibre fournit la forme du spectre pilotant la réponse à une perturbation donnée
et les cinétiques internes sont approchées via une formulation de Eyring généralisée. Le
passage à la forme intégrale conduit à des équations similaires à celles de Caruthers.

Dans cette formulation thermodynamique, tous les couplages sont naturellement
pris en compte. Les simulations de la transition vitreuse et des divers phénomènes de
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relaxation associés sont également en accord quantitatif tout à fait satisfaisant avec les
données expérimentales pour le PVAc par exemple.

Ainsi comme avec la modélisation de Caruthers et al., la confrontation entre les
simulations DNLR et l’ensemble des données de Kovacs s’avère concluante. Par ailleurs
nous verrons dans le troisième chapitre, comment la théorie des fluctuations permet
d’accéder à la forme du spectre des temps caractéristiques modaux. Nous avons pu
établir [Hazeg,2002] le lien entre ce spectre et l’exponentielle étirée de Kohlrausch : en
fait l’exposant β reflète la largeur du spectre. La théorie des fluctuations au voisinage
de l’équilibre conduit par exemple à identifier β à environ 0,55 pour une largeur de
spectre de 6 decades. J.Rault présente une courbe de fluage du PMMA à Tg -20̊ C
ajustée avec β =0,58.

Conclusion Le phénomène de transition vitreuse intéresse tous les matériaux non
cristallisés. C’est le passage du comportement de type liquide vers le comportement de
type solide. L’évolution de toutes les propriétés change de régime au passage de la tran-
sition. Parmi ces propriétés, c’est le module d’élasticité dynamique, et par conséquent
la viscosité, qui évoluent de façon la plus importante. Le changement de comporte-
ment au passage de la transition vitreuse est important pour un polymère totalement
amorphe, tandis que les polymères semi-cristallins voient leurs propriétés évoluer dans
de moindres proportions.

La transition vitreuse ressemble à une transition de second ordre. Pour autant, ce
n’est pas une transition de type thermodynamique, mais une transition de type ciné-
tique. La description du phénomène au sens microscopique fait intervenir des processus
coopératifs, ce qui rend le problème particulièrement complexe. Ainsi certains de ces
aspects ne sont pas encore bien expliqués.

I.1.5 Phénomène de vieillissement physique

Introduction Les verres, et les polymères vitreux, étant par nature instables comme
nous l’avons déjà souligné, leurs propriétés physiques et mécaniques changent avec
le temps de sorte que le polymère atteint l’équilibre suite à des évolutions micro-
structurales , à l’échelle moléculaire. Ce comportement est connu dans la littérature
comme étant la recouvrance structurale ou vieillissement physique.
Nous nous sommes intéressés ici à dégager quelques correlations entre différentes ob-
servations expérimentales durant le vieillissement physique afin de pouvoir approcher
le comportement du matériau avec des données expérimentales forcément limitées.

Le terme ’vieillissement physique’, utilisé pour les polymères, couvre un large
domaine de comportements. Ce phénomène s’observe par les changements des diverses
propriétés du polymère qui atteste d’une forme de mémoire vis à vis de son histoire.

Les propriétés macroscopiques, comme le volume spécifique, l’enthalpie, les ré-
ponses mécanique et diélectrique, aussi bien que les propriétés microstructurales à
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l’échelle moléculaire, qui peuvent être explorées par spectroscopie Raman ou diffusion
RX aux petits angles, renseignent sur la nature de la relaxation structurale. Notons que
le qualificatif "physique" est souvent utilisé pour distinguer ce phénomène du vieillis-
sement chimique où les évolutions du matériau sont accompagnées de changements
irréversibles de sa structure chimique, impliquant des modifications chimiques perma-
nentes.

En revanche, le vieillissement physique implique seulement des changements ré-
versibles des propriétés, sans modification permanente de la structure chimique. Cette
distinction est importante ; elle est fondamentale pour une bonne compréhension du
phénomène.

Un grand nombre d’articles publiés dans la littérature portent sur l’évolution des
matériaux polymères amorphes, mais il ne semble pas toujours avoir d’accord universel
pour leur interprétation.

La situation la plus courante pour laquelle le vieillissement physique est observé
est celle d’un polymère amorphe trempé au-dessous de la transition vitreuse Tg depuis
l’état liquide ; Le vieillissement se manifeste, par exemple au travers d’une réduction
du volume ou de l’enthalpie, par un écart à la ligne d’équilibre extrapolée du liquide
(voir figure I.9). A l’évidence, lors de recuits isothermes à pression constante la seule
force motrice à l’origine du vieillissement doit être trouvée au niveau microstructural
interne qui ne correspond plus à un état d’équilibre : il n’est donc plus descriptible avec
les seules variables thermodynamiques macroscopiques habituelles.

À cet égard, il est bien connu que les polymères amorphes au-dessous de Tg sont
dans un état de non équilibre qui peut être caractérisé par des grandeurs thermo-
dynamiques telles que le volume ou l’enthalpie, et que leur dépendance isotherme au
cours du temps est aisément accessible. En outre, on accepte également qu’un état
d’équilibre soit facilement atteint à des températures au-dessus de Tg. Par contre au
dessous de Tg, plus la température s’éloignera de Tg, plus le temps nécessaire pour at-
teindre l’état d’équilibre sera important. Cependant, il reste toujours un certain nombre
des questions qui méritent d’être précisées, en particulier :

– les divers couplages entre le volume, l’enthalpie et l’entropie d’une part et les
propriétés mécaniques telles que la relaxation de fluage de contrainte d’autre
part ;

– le détail des réorganisations moléculaires qui conduisent à l’état "d’équilibre"
lors du vieillissement.

Calorimétrie et Relaxation Enthalpique Tool a été l’un des pionniers pour
étudier le comportement dilatométrique du verre dans les années 30 et 40. La précision
de ses expériences de dilatométrie linéaire sur les verres inorganiques (silicate), est
remarquable. De nombreuses études ont ainsi été menées à diverses températures et
pour diverses histoires thermiques. Tool a établi que la recouvrance isotherme, après
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un saut de température depuis un premier état d’équilibre, ne pouvait pas être décrite
par une équation cinétique dans laquelle le temps de relaxation τ dépend seulement
de la température T. Il propose que τ dépende en outre de l’état instantané de la
structure du verre pendant la relaxation. Il a caractérisé cette structure au moyen de la
température fictive Tf . Cette température fictive est définie conformément à la figure
I.9

Lors d’une trempe depuis l’équilibre, l’enthalpie H, comme le volume V, s’écarte-
ront plus aux moins rapidement de la ligne d’équilibre à Tg selon la vitesse de refroidis-
sement utilisée. Le recuit (ou vieillissement) isotherme à une température Ta (Ta < Tg)
permettra à l’enthalpie H de réduire cet écart pour s’approcher progressivement de H∞
(enthalpie d’équilibre).

Les études calorimétriques sont extrêmement nombreuses, en particulier par calo-
rimétrie à balayage différentiel (DSC). La technique de DSC est utilisée pour déterminer
l’enthalpie d’un polymère vitreux afin de caractériser son état structural d’un point de
vue macroscopique. Dans la technique DSC, on accède à la chaleur spécifique qui est
déterminée en fonction de la température en chauffant à vitesse constante. Suite à
un vieillissement en dessous de Tg, , on observe des changements d’enthalpie par in-
tégration de courbes DSC, comme l’illustre schématiquement la figure (I.10). L’état
enthalpique initial au point A, peut être obtenu de façon reproductible par le refroidis-
sement à une vitesse maîtrisée depuis l’équilibre à une température To > Tg. Lors d’un
vieillissement à la température Ta, l’enthalpie diminue pour atteindre la valeur Ht au
temps t (point B). La différence d’enthalpie entre A et B est caractérisée par le fait que
l’enthalpie "perdue" pendant le vieillissement peut être obtenue à partir de la courbe
DSC de la figure I.10 : la différence d’aire enregistrée entre deux chemins de chauffage
depuis la température de vieillissement Ta jusqu’à la température initiale d’équilibre
To.

Le protocole expérimental classique consiste à tremper un échantillon à vitesse
contrôlée depuis l’état liquide, puis à le faire vieillir à Ta pendant tv et à enregistrer
une courbe de DSC au chauffage à vitesse contrôlée jusqu’au retour à l’état liquide. Sur
le même échantillon, on recommence la procédure puis l’analyse DSC est réalisée sans
recuit préalable. Ceci limite les erreurs provoquées par la mise en place des échantillons,
par la dérive instrumentale de ligne de base et de calibrage comme par l’utilisation
d’échantillons différents.

Cette approche est classiquement adoptée depuis les premiers travaux de Petrie
[Petrie, 1972]. Toutefois tremper l’échantillon à la température ambiante après son
vieillissement à l’état B, avant de commencer le balayage DSC, permet de surmonter
les problèmes de l’inertie thermique.

Ce procédé est justifié, car aucun changement sensible d’enthalpie ne se produira
pendant la période courte où l’échantillon passe sous Ta. Pour un temps de vieillissement
suffisant à Ta, la relaxation conduirait à un équilibre, où l’enthalpie prendrait la valeur
H∞ qu’il conviendrait d’évaluer.
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Fig. I.10: illustration schématique de (a)l’enthalpie en fonction de la
température, et (b) de la chaleur spécifique en fonction de la

température. L’état A est atteint par le refroidissement à vitesse
constante depuis l’équilibre jusqu’à Ta. L’état B est atteint après le
vieillissement à Ta pour un temps t. La figure (b) montre des tracés
typiques de DSC en phase de chauffage pour chacun de ces états. La
ligne en pointillé sur la figure (a) représente l’enthalpie d’équilibre, et

H∞ est la valeur de l’enthalpie atteinte à l’équilibre à Ta.
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Contrairement à l’observation de la relaxation sur le volume, où l’équilibre est
clairement identifié par un régime stationnaire stable, pour l’étude de la relaxation
de l’enthalpie avec le protocole précèdent, de nouveaux échantillons doivent être testés
avec des temps de maintien à Ta prolongés, et cette procédure devra être répétée jusqu’à
ce qu’aucun autre changement sur H ne soit observé . Ce n’est pas en soit un problème,
mais il y a un certain nombre de difficultés qui en découlent.

1. L’équilibre volumétrique dans le PS par exemple, est atteint dans un temps rai-
sonnable de 100h pour une température de vieillissement, allant jusqu’à environ
10̊ en dessous de Tg. Cela est compatible avec le modèle WLF qui prévoit un
changement d’à peu près 3̊ par décade de temps.[Williams, 1955][Ferry, 1970]
Les échelles de temps de la relaxation enthalpique sont habituellement considé-
rées comme étant plus longues que celles de la relaxation volumique, et l’équilibre
enthalpique est par conséquent susceptible d’être réalisé de manière expérimen-
tale dans un intervalle de température plus limité, en dessous de Tg. Par ailleurs,
les erreurs expérimentales sont généralement plus grandes dans la détermination
de (Ht−H∞), comparée à celle de (Vt − V∞), créant de ce fait une identification
de l’équilibre enthalpique plus délicate.

2. A des températures plus basses, l’équilibre (volumétrique, ou enthalpique), ne
sera jamais atteint pour une durée de recuit accessible à l’expérimentateur.

I.2 La Relaxation dans les polymères

Après avoir brossé en quelques traits les aspects phénoménologiques de la transi-
tion vitreuse et des relaxations qui lui sont associées, nous allons ici évoquer les liens
avec les mouvements moléculaires impliqués.

I.2.1 Spécificité des matériaux polymères

Les polymères sont des substances macromoléculaires formées par la répétition
d’un même motif composé d’une ou de plusieurs unités de base (monomères). L’asso-
ciation des atomes dans une macromolécule est due à des forces de cohésion chimiques.
Les macromolécules peuvent également être physiquement liées, les unes aux autres.
Lorsque les molécules sont associées entre elles chimiquement,on parle de macromolé-
cules réticulées. Des liaisons physiques (type liaison de Van der Waals) qui maintiennent
mutuellement les chaînes macromoléculaires et qui agissent entre les segments d’une
macromolécule existent toujours. Ces liaisons physiques peuvent être détruites de fa-
çon reversible sous l’effet de la chaleur, d’un solvant ou de sollicitations mécaniques .
A l’échelle macromoléculaire les polymères ont essentiellement deux structures diffé-
rentes :

- L’état amorphe, qui est caractérisé par une structure de type pelote statique,
dans laquelle on ne distingue aucun ordre à grande échelle (ce qui complique toutes les
études microscopiques).
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- L’état semi-cristallin qui lui, est caractérisé par la présence de cristallites. Nous
ne nous intéresserons par la suite qu’au polymère amorphe.

Fig. I.11: Structure amorphe de type pelote statique d’un polymère

I.2.2 Processus de Relaxation

I.2.2.1 Introduction

Il existe plusieurs processus de relaxation qui sont généralement caractérisés par
le domaine de température ou de fréquence. Les figures I.12 et I.13 empruntées à J.M.
Pellettier illustrent les liens entre les mécanismes relaxationnels à l’échelle moléculaire
et leur "traduction" sur les diagrammes de type Cole-Cole.

Fig. I.12: Traduction des relaxations moléculaires sur les modules de
conservation de l’angle de perte traduisant la dissipation.
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Fig. I.13: Représentation schématique des mécanismes relaxationnels
à l’échelle moléculaire

Dans notre étude, nous nous intéressons au processus de relaxation proche de la
transition vitreuse. Le processus α, nommé aussi relaxation principale, le plus lent, qui
serait associé à des mouvements coopératifs à longue distance. D’autres processus de
relaxation qualifiés de secondaires, interviennent à des temps plus courts. Parmi eux, on
distingue des processus lents βs (slow) et des rapides βf (fast). Les βs sont supposés être
associés à des mouvements localisées. Ils sont appelés processus de Johari-Goldstein, du
nom des chercheurs qui ont étudié ce phénomène. Les βf sont supposés correspondre
à un état de vibration complexe et collectif, anharmonique, de cages [Ediger, 1996].
Nous allons par la suite détailler ce deux formes de relaxation. A titre d’illustration
nous présentons ici les diagrammes G′(T ) et tan(ϕ) propres au PMMA (Selon J.M.
Pelletier)

I.2.3 Relaxation α

La relaxation α est liée à la transition vitreuse. Elle concerne donc des mouve-
ments généralisés et à longue distance de la chaîne polymère. De plus, la variation des
propriétés mécaniques au passage de cette relaxation principale est très importante.
Ainsi les manifestations de la relaxation α (ou relaxation principale) que l’on observe
par spectroscopie, sont les suivantes :

– le frottement intérieur tan ϕ présente un pic de relaxation dont le maximum
peut atteindre 10 ;

– la chute du module est de l’ordre de 3 à 4 décades
– la largeur des pics est supérieure à celle du pic de Debye, mais elle reste ce-

pendant assez faible (moins de 2 décades de fréquence). Elle est associée à une
distribution étroite des temps de relaxation.

On distingue habituellement deux domaines de température : un domaine haute tempé-
rature correspondant à l’équilibre métastable, et un domaine basse température corres-
pond à un état configurationnel figé ou isoconfigurationnel. Dans le domaine temporel,
la relaxation α peut être décrite par une exponentielle étendue de Kolrausch, Williams
et Watts (équation I.27). Ce qui correspond pour le domaine fréquentiel, à une forme de
la fonction de relaxation plus large qu’un simple pic de Debye. Différents formalismes
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empiriques décrits précédemment sont proposés pour décrire les résultats expérimen-
taux, tels que :

– Cole-Cole
– Davidson-Cole
– Hawriliak-Negami
– Biparabolique

I.2.3.1 Variation du temps de relaxation τα avec la température :

La relaxation dans le verre formant le liquide visqueux a été étudiée d’une fa-
çon extensive durant les dernières décennies. Malheureusement jusqu’a maintenant,
aucune théorie ne s’est imposée pour expliquer la variation de la viscosité, du mo-
dule, de la constante Diélectrique etc... dans le domaine de fréquence 10−2 < ν <
1014Hz et des temperatures T > Tg. Au dessus de la température de transition vi-
treuse Tg mesurée arbitrairement à 10−2Hz, le temps de relaxation τ du processus
α (obtenu par n’importe qu’elle mesure spectroscopique : Diélectrique , mécanique,
RMN etc[Ferry, 1980],[McCrum , 1968]) vérifie la relation empirique de Vogel-Fulcher-
Tammann(VFT) [Rault, 2000]

τ = τ0 exp[
B

(T − T0)
] avec T0 < Tg (I.40)

Les théories "d’entropie" de Gibbs et Di Marzio [Gibbs, 1958] et celle d’Adam et
Gibbs(AG) [Adam, 1965] écrivent que

τ ≈ exp(A/TSc(T )). (I.41)

Dans cette équation (AG) , A est une constante et Sc l’entropie de configuration :

Sc(T ) =

∫ T

T0

∆Cp(T
′)/T ′dT ′. (I.42)

A T0, les entropies de l’état solide et de l’état liquide obtenues par extrapolation à
partir de températures plus élevées sont égales, cela implique Sc = 0. L’équation AG
nous conduit à l’équation de VFT si on suppose que le saut de la chaleur spécifique
4Cp(liquide-solide) varie en 1/T [Rault, 2000]. Ceci est difficile à vérifier. De plus,
cette théorie ne donne pas une signification exacte des paramètres τ0 et B. Cunat
[Cunat, 1985] montre comment une modélisation des liquides via la thermodynamique
statistique permet de prédire le comportement décrit par cette relation empirique.
Beaucoup d’autres modèles ont émergé de travaux théoriques. Dans ces modèles, le
temps de relaxation est décrit par les lois puissance :

logτ ∼ B/T 4 [Binder, 1984]
logτ ∼ B/T 2 [Bässler, 1987]
τ−1 ∼ [(T − Tc)/T ]γ [Souletie, 1991]
τ−1 ∼ B(T − Tc)

γ [Götze, 1992]
Des lois plus compliquées (avec quatre paramètres adjustables) sont données par la
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théorie du volume libre [Bässler, 1987]. L’imperfection de toutes ces lois réside dans
l’absence d’une signification physique franche des pré-facteurs et des paramètres B et
Tc. La théorie MCT présentées par Götze et al. décrit plusieurs propriétés de l’état
surfondu au-dessus de la température Tc de transition pour beaucoup de matériaux.

I.2.3.2 Equivalence temps-température :

A des températures très supérieures à Tg (Tg+100K) selon J.Rault [Rault, 2002]),
la loi d’Arrhénius est bien vérifiée. Toutefois lorsque l’on s’approche de Tg (T > Tg)
il convient d’utiliser une autre formulation. L’utilisation du volume libre a permis de
proposer une formulation empirique alternative performante.

En effet au dessus de Tg, la relation empirique de Doolittle définissant la viscosité
par :

η = η0 exp
β

f
(I.43)

conduit, avec f = fg + ∆x(T − Tg), au facteur de glissement :

lnaT =
ln η(T )

ln η(Tg)
=

ln τ(T )

ln τ(Tg)
= C1

T − Tg

C2 + T − Tg

(I.44)

Cette relation est parfois généralisée à une température de référence quelconque
Tref ; elle devient alors :

lg τ/τg = C1
T − Tref

C2 + T − Tref

≡ ln aT (I.45)

Elle est appelée relation de Williams, Landels et Ferry(WLF) où Tref est une tem-
pérature de référence, et C1, C2 sont des constantes associées à Tref . Pour un grand
nombre de polymères linéaires, en choisissant Tref = Tg( où Tg est la température de
transition vitreuse calorimétrique à dT/dt = +10K/min), on obtient les constantes
dites universelles :

– Cg
1=17.44 et

– Cg
2=51.6K

Bien que la relation de WLF décrive la majorité des expériences, elle reste toujours
insuffisante. En effet, jusqu’à présent, les paramètres C1 et C2 n’ont pas de signification
physique d’une part et d’autre part, la température de transition vitreuse Tg utilisée
ne tient pas compte de l’histoire thermique du matériau. Nous avons déjà vu que Tg

est fortement influencé par l’histoire thermique. Par conséquent, cette relation reste
encore floue. En reprenant le concept de température fictive Tf et en remplaçant T
par Tf dans la loi WLF, il est possible [Rault, 2002] d’obtenir des courbes maîtresses
représentatives de l’état vitreux.
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Ainsi cette "loi" de glissement illustre la possibilité de définir des courbes maî-
tresses. Un travail théorique fondamental a été entrepris dans le groupe de mécanique
des solides déformable du LEMTA pour traiter de l’existence des courbes maîtresses,
caractéristiques des lois de comportement [Magnenet, 2004], à partir de considérations
sur les symétries continues, via les groupes de Lie.

I.2.4 Relaxation β

Bien que beaucoup d’études de susceptibilité aient permis d’étudier les proprié-
tés de la relaxation principale α, et que tout le monde semble d’accord pour penser
qu’elle soit le résultat de mouvements coopératifs, peu de données sont disponibles
concernant les relaxations secondaires β qui se produisent à des fréquences plus élevées
et au-dessous de la température de transition vitreuse. Plusieurs auteurs attribuent
la relaxation β à des mouvements des groupes latéraux mais cette explication n’est
pas absolument convaincante du fait que des matériaux qui ne possèdent pas de tels
groupes (ex : PVC, PET, PEEK) montrent une relaxation β.

Malgré de nombreuses études, les mécanismes associés au processus β sont encore
peu clairs [Cav, 1989][Ngai , 1979][Ngai , 1998]. D’après des résultats d’absorption IR,
Havriliak et Negami [Havriliak,1967] ont conclu que la relaxation β est, dans le cas du
PMMA, due à des mouvements impliquant non seulement la rotation du groupe ester,
mais également à des changements conformationnels de la chaîne principale. Selon Read
[Read, 1981] cette relaxation β est engendrée par des mouvements couplés de la chaîne
principale et des groupes latéraux.

Monnerie a présenté une synthèse de la dynamique locale des polymères en terme
de changement de conformation de la chaîne principale :

– le premier mouvement, le plus probable énergétiquement, est celui du mouve-
ment manivelle [Monnerie, 1991]. Il n’implique que quelques liaisons, et laisse
le reste de la chaîne principale à la même position avant et après la relaxation.
Les chaînons qui participent au mouvement sont constitués de 3 à 5 distances
interatomiques.

– un autre mouvement est envisageable : celui de la translation des parties aux
extrémités du chaînon qui sont en rotation.

Des études de la relaxation secondaire dans des verres simples ont été effectuées
par Johari et Goldstein et par d’autres chercheurs. Ils ont prouvé que le temps de
relaxation suit une dépendance de la température de type Arrhenius,

τp = τ0 exp−Eβ/kβT (I.46)

Avec Eβ l’énergie d’activation apparente et τ0 le facteur préexponentiel du processus à
la différence de la relaxation principale (α), qui peut souvent être décrit par une forme
de Flucher et Vogel.

Généralement le temps caractéristique du processus β est bien décrit par une loi
de type Arrhenius.
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De nombreux auteurs pensent que les processus β sont reliés aux mouvements
moléculaires locaux, contrairement au processus α. Ils interviennent particulièrement
dans les matières amorphes, telles que les liquides surfondus et les solides vitreux, états
privilégiés pour leur observation. τ0 est généralement considéré comme le temps asso-
cié au mécanisme vibrationnel dans un réseau d’atomes. On l’appelle aussi fréquence
d’attaque 10−13 < τ0 < 10−18s.

On admet généralement que τ0 n’est pas distribué. Pourtant, dans le cas de verres
d’aluminosilicates, Moore et Day [Moore, 1971] ont attribué la distribution des temps
de relaxation à une distribution de τ0.

I.2.5 Couplage α− β

Jusqu’à présent, peu d’informations disponibles expliquent ce qui se passe à haute
température et à haute fréquence. À une température légèrement au-dessus de la tran-
sition vitreuse, les processus de relaxation α et β ont souvent des temps caractéristiques
comparables, de sorte que les spectres des deux processus se chevauchent. Il devient
difficile de distinguer les deux contributions. Ces deux relaxations fusionnent-elles aux
température élevées ? La réponse à cette question reste pour le moins délicate.

Dans un diagramme ln(τ) = f(1/T ) notamment, on ne sait pas comment les
processus α et β se comportent au voisinage de Tc. En fait, dans ce domaine, les deux
relaxations sont confondues et on n’arrive pas à les dissocier. C’est pourquoi, plusieurs
scénarios restent plausibles : :

– la relaxation β est tangente à la relaxation α
– l’intersection des deux relaxations est nulle
– la relaxation β croise le chemin de α et reste confondue avec elle.

Les trois cas sont illustrés dans la figure I.14 :

Fig. I.14: Différents scénarios de couplage des relaxations α et β
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Ces différents scénarios laissent de nombreuses questions en suspens : quelle est
l’origine microscopique du découplage entre ces processus de relaxation α et β ? Quel
est le scénario de découplage le plus probable ? Est ce que la relaxation structurale
intervient dans ce découplage ? La difficulté de ces études se voit bien dans la contra-
diction des investigateurs. Par exemple Johari [Johari, 1973] avait tout d’abord proposé
que les processus α et β tangentent à haute température, mais les études ultérieures
de Domberger et al. [Domberger, 1995] ainsi que celles de Garwe et al.,[Garwe, 1996]
ont montré que ce n’était pas toujours le cas.

Finalement, la question est de savoir si le processus de relaxation β influence la
relaxation principale, ou si la relaxation principale détermine la relaxation secondaire.
Actuellement, plusieurs investigateurs, dont S.Etienne, Ngai et autres pensent que le
processus de relaxation β est le mécanisme initiateur du processus α. La connaissance
du couplage entre ces relaxations devrait faciliter la compréhension de la dynamique à
haute température.

I.3 Conclusion

La structure désordonnée des polymères amorphes, qui ne présentent aucune pé-
riodicité, complique beaucoup leur étude.

Parmi les polymères amorphes, nous avons choisi le PMMA (Poly metyl métha-
crylate) comme matériau d’étude puisque ces deux relaxations β et α sont bien visibles,
et qu’elles se manifestent à des températures facilement accessibles expérimentalement.
Notre choix s’est porté également sur ce matériau car beaucoup d’études ont été déjà
réalisées afin d’expliquer l’origine des pics α et β.

L’objectif de notre travail est donc de mettre à profit les effets observables du
vieillissement physique pour tenter d’apporter une information originale supplémentaire
relativement aux relaxations α et β du PMMA, au vieillissement physique et à ses
manifestations thermiques au travers de Cp et mécanique via les modules dynamiques
de rigidité.

Ce travail est donc consacré à l’étude du vieillissement des polymères amorphes.
Nous proposons ainsi d’étudier la relaxation structurale du PMMA, avec deux tech-
niques complémentaires : la technique de caractérisation thermique (DSC) et la spec-
trométrie mécanique.

Ainsi le prochain chapitre sera-t-il consacré à la description des résultats expéri-
mentaux obtenus, alors que le chapitre qui suivra amorcera une première tentative de
modélisation dans le cadre DNLR. L’objectif sera simplement de tester l’idée de sépa-
ration des échelles temporelles entre les phénomènes des vieillissements et les réponses
spectroscopiques à des excitations spécifiques sur une modélisation simpliste.

Le résultat attendu n’ambitionnera pas à reproduire les résultats expérimentaux,
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mais simplement à vérifier si les hypothèses retenues pourraient y conduire ultérieure-
ment avec une modélisation plus élaborée.
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II.1 Matériaux et Techniques

II.1.1 Présentation du matériau

Le polyméthacrylate de méthyle (PMMA) est un matériau polymère d’utilisation
courante, dont la formule chimique est la suivante :

Fig. II.1: PMMA

Il s’agit d’un polymère de propriétés optiques exceptionnelles, et qui ne se cris-
tallise pas. Il est également reconnu pour ses propriétés alimentaires et biocompatibles.
Ce polymère est hydroscopique, et l’eau absorbée à 2% peut agir comme plastifiant et
modifier légèrement les propriétés du matériau comme l’apparition par exemple d’un
pic à 120K dans la courbe de tanϕ qui est en réalité dû à l’existence de l’eau. La po-
lymérisation du méthacrylate de méthyle peut se faire, soit en émulsion dans l’eau en
présence de péroxydes, soit en coulée, directement entre deux plaques de verre ce qui
est le cas pour le PMMA utilisé lors de nos expériences.

Le choix du PMMA pour l’étude de la dynamique associée à la transition vitreuse
a été motivé par les nombreuses études déjà réalisées sur ce polymère ce qui peut nous
aider de manière significative pour réaliser une modélisation.

Pour nos expériences, nous avons utilisé du PMMA provenant de ATOGLAS(Numéros
du lot X200), usine de Bernouville. Le poids moléculaire est d’environ 300.000g/mol. Le
PMMA amorphe est un système macromoléculaire, dont les liaisons intermoléculaires
sont principalement de type Van der Walls.

II.1.2 Techniques expérimentales

Nous allons maintenant exposer deux techniques expérimentales avec lesquelles
nous avons réalisé nos expériences : la DSC (calorimétrie différentielle) et la spectro-
métrie mécanique dynamique à basse fréquence. Les précautions expérimentales néces-
saires sont naturellement prises afin d’obtenir des mesures fiables.
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II.1.2.1 DSC (calorimétrie différentielle à balayage)

La calorimétrie différentielle, DSC (Differential Scanning Calorimetry), permet
de déterminer la quantité de chaleur dégagée pendant les transitions de phase, comme
la caractérisation de l’évolution de la capacité calorifique de l’échantillon par le suivi
de la ligne de base. Grâce à ces avantages, la DSC peut être utilisée pour caractériser
l’état des polymères plus ou moins vieillis.

Lors d’une analyse calorimétrique par balayage de la température, le thermo-
gramme enregistré correspond à la variation de dH/dT , c’est à dire, à la chaleur spé-
cifique Cp en condition anisotherme, isobare.

Le système à compensation de puissance est constitué de deux boucles de contrôle
lors du balayage en température. La boucle "intégrale" permet d’assurer une montée
linéaire de la température de référence (TR) et de l’échantillon (TE) en fonction du
temps.

La boucle "différentielle" permet d’ajuster la puissance de chauffe de l’échantillon
de telle sorte qu’à chaque instant, la température TE soit égale à la température TR

compensant les effets endothermiques ou exothermiques mis en jeu lors des transitions
de phases. La compensation de puissance calorifique dQ/dt est mesurée en fonction de
la température T.

Dans les conditions "normales" d’utilisation (pression constante, P=1 atm), les
échanges thermiques correspondent aussi à des variations de la fonction "enthalpie"(dQ =
dH).

L’appareil utilisé est un DSC 7 Perkin Elmer. Le système est initialement étalonné
en température et en puissance calorifique à l’aide d’échantillons d’Indium et de Zinc
de grande pureté. La ligne de base est déterminée avec la capsule sans échantillon à la
même vitesse de chauffe que pour les échantillons analysés.

Fig. II.2: Thermogramme schématique Cp(T) ; différentes définitions
de Tg

Dans le cas des polymères amorphes, la DSC est couramment utilisée pour déter-
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miner la température de transition vitreuse, laquelle s’accompagne d’une forte variation
de chaleur spécifique Cp = dH/dT. La figure II.2 montre l’allure typique de Cp(T) pour
un polymère amorphe dans le domaine de transition vitreuse.

Il apparaît sur cette courbe que l’on peut repérer Tg de quatre manières diffé-
rentes :

– Tg1 est la température où l’on détecte, au chauffage, le début d’évolution struc-
turale du système pour aller de l’état isoconfigurationnel figé, vers l’état d’équi-
libre métastable.

– Tg2 est soit la température T ′
g2 où la courbe Cp(T) présente un point d’inflexion

soit celle T ”
g2 où Cp est égal à la moyenne arithmétique de Cp(verre) et de

Cp(liquide).
– Tg3 est la température du maximum de chaleur spécifique apparente que l’on

peut associer à un maximum de la vitesse globale de réorganisation microstruc-
turale.

– Tg4 est la température pour laquelle on peut considérer que cet état d’équilibre
mètastable est atteint ; c’est probablement celle qui a le plus de signification
sur le plan de la thermodynamique puisqu’elle marque le moment où la perte
de l’indépendance des variables internes vis à vis des commandes extérieures
devient perceptible.

Dans la suite de notre étude nous utiliserons la définition conventionnelle Tg2

comme température de transition vitreuse.

II.1.2.2 Spectrométrie mécanique dynamique

La technique de spectrométrie mécanique est largement utilisée pour l’étude des
polymères. Contrairement à la spectroscopie diélectrique, la spectroscopie mécanique
n’exige pas que les échantillons soient de qualité clinique (sans aucun additif). Elle
permet l’accès aux spectres de module dynamique en balayage en fréquence mais aussi
en température. Elle consiste à imposer une sollicitation sinusoïdale (déformation ε
ou contrainte σ) et à mesurer le module dynamique défini comme le rapport entre la
sollicitation et la réponse.

En effet, si on applique une contrainte sinusoïdale forcée :

σ(t) = σ0 exp(iωt) (II.1)

la déformation est également sinusoïdale mais présente un retard de phase ϕ par rapport
à la contrainte lors d’un comportement viscoélastique :

ε(t) = ε0 exp[i(ωt− ϕ)] (II.2)

Dans le cas d’un essai de torsion le module s’exprime par :

G∗(iω) =
σ∗(iω)

ε∗(iω)
= G exp(iϕ) = G′ + iG” (II.3)
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G = σ0

ε0
, G’ étant la partie réelle et G" la partie imaginaire du module de cisaillement.

Le coefficient de frottement interne tan ϕ = G”
G′ , défini comme le rapport entre

le module imaginaire (liée à l’énergie dissipée par cycle) et le module réel (lié à l’éner-
gie élastique emmagasinée), est une propriété qui dépend du caractère viscoélastique
non idéal du matériau. La plage de fréquence techniquement exploitable correspond
avec l’équipement utilisé à de [10−4, 1Hz]. La température est comprise entre la tem-
pérature de l’azote liquide (c’est à dire jusqu’à -250 C̊) et 140̊ C. Tout phénomène de
relaxation mécanique peut être mis en evidence dans cette intervalle de fréquence et
de température. Le résultat tiré de cette expérience est évidement macroscopique. Il
nous renseigne sur la dynamique des états vitreux et liquide surfondu, proches de la
température de transition vitreuse.

II.1.2.3 Dispositif expérimental

Nous avons utilisé deux appareils pour l’étude de la spectroscopie mécanique.
Le premier est le dispositif DMA (Dynamic Mechanical Analysis) commercialisé par
Netzsch ; utilisant la méthode flexion trois points. Le deuxième appareil est un pendule
de torsion inversé, travaillant en oscillations forcées, à basses fréquences [Etienne,1982].
Ce dispositif permet l’acquisition des spectres de frottement interne et de module dyna-
mique, en balayage de température de 100K à 500K et/ou en balayage de fréquence de
10−4Hz à 10Hz. Comme on peut aussi effectuer un balayage de température (chauffage
ou refroidissement) à plusieurs fréquences. ce procédé présente un intérêt expérimental
très important : il nous permet de faire une comparaison fiable entre deux conditions
expérimentales différenciées par les fréquences d’excitation mécanique.

La partie mécanique du dispositif est schématisée par la figure II.3. L’échantillon
parallélépipèdique, dont les dimensions caractéristiques sont typiquement 50∗4∗2mm3,
est fixé par son extrémité inférieure à un mors fixe. Le mors supérieur est fixé à un
tige infiniment rigide sur laquelle s’applique le couple de torsion résultant des forces
magnétiques induites par des bobines d’Helmotz sur un aimant solidaire de la tige.

Un four entoure l’échantillon et assure la régulation thermique. Le capteur de
température se situe à mi-hauteur de l’échantillon, le plus près possible de celui-ci.
L’ensemble est contenu dans une chambre fermée par une gaine étanche, permettant
de travailler sous basses températures par immersion dans l’azote liquide. Le principe
de la mesure est le suivant :

– Un courant d’excitation pérodique sinusoïdal est délivré par un générateur de
fonction. La fréquence est pilotée par un micro-ordinateur, ou choisie manuelle-
ment. Il permet de créer un couple de torsion sur l’échantillon par l’interaction
aimants-bobines.

– La déformation en torsion de l’échantillon est évaluée par la méthode de Pog-
gendorff. Un faisceau lumineux émis par une source régulée est réfléchi par un
miroir solidaire de l’axe de torsion vers une paire de cellules photovoltaïques
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montées en différentiel.
Un système d’asservissement permet de travailler en déformation imposée : ce
mode de fonctionnement présente un grand intérêt lorsque l’on veut effectuer
des mesures dans le domaine de transition vitreuse, ou au-delà, puisque le
module de l’échantillon devient alors très faible et les déformations sont très
importantes quelque soit la contrainte imposée.
Un micro-ordinateur permet de commander et d’enregistrer le courant d’exci-
tation et le signal fourni par la cellule photovoltaïque. Ces signaux sont alors
traités par un programme de calcul écrit par Etienne qui fournit tanϕ, G* le
module dynamique, en fonction de la temperature et de la fréquence.

Fig. II.3: Dispositif mécanique du pendule de torsion

Domaines d’utilisation et précision des mesures Lorsque l’angle de la déforma-
tion est très faible, nous sommes dans le domaine linéaire pour la relation contrainte/déformation.
Le module dynamique est fonction de la température et de la fréquence. A ces deux
variables correspondent deux types d’utilisation du pendule de torsion :

– des mesures isochrones à une, deux ou trois fréquences, pour des vitesses de
montée ou de descente en température imposées.

– des mesures isothermes, pour des fréquences pouvant varier de 10−4Hz à 1Hz.
Bien que cette technique mette en jeu des déformations relatives très faibles (jusqu’à
10−6), la précision des mesures du coefficient de frottement interne tan ϕ est de l’ordre
de 0.1%.
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La précision absolue sur la mesure des modules est plus faible, car elle est condi-
tionnée par la mesure des dimensions par l’intermédiaire du facteur de forme :

F = B(le3)/L (II.4)

où L, l et e sont respectivement la longueur entre mors, la largeur et l’épaisseur, qui
apparaît au cube et qui multiplie donc par trois l’incertitude.

Du fait des vibrations parasites et des phénomènes d’inertie l’incertitude sur les
mesures augmente lorsque l’échantillon est peu rigide (module très faible). Un choix
adéquat des dimensions de l’échantillon et de la fréquence de mesure permet de limiter
ce risque d’erreur. par exemple plus l’échantillon est rigide plus on diminue l’épaisseur
de l’échantillon afin de diminuer la contrainte appliquée.

II.1.3 Protocole Expérimental

Le protocole suivant va être suivi pour cette étude de relaxation structurale que
ce soit pour la DSC ou bien la spectroscopie mécanique.

Pour chaque température de vieillissement 5 échantillons ont préalablement été
portés à une température de 403K légèrement supérieure à Tg (Tg ' 380K) pendant
une demi-heure dans une étuve afin d’effacer l’histoire thermique.

Estimant que l’essentiel de l’histoire thermique précédente est supprimée après
une demi-heure de maintien, des durée plus longues ont été évitées pour ne pas dégrader
chimiquement le matériau.

Après ce recuit, les éprouvettes sont trempées à l’air ambiant. En effet pour effec-
tuer une trempe, le four est levé, l’éprouvette passant ainsi de 403K à la température
ambiante en quelques minutes. La température Tg est franchie quasi-instantanément
lors de la trempe. La vitesse de refroidissement n’est pas contrôlée.

Immédiatement après nous réalisons soit une expérience de DSC soit une ex-
périence de Spectroscopie Mécanique sur l’un de ces 5 échantillons. L’état structural
obtenu à ce stade de traitement thermique sera considéré par la suite comme étant
l’état de référence appelé ici "état trempé".

Les 4 échantillons restants sont mis de suite après trempe dans un four ayant déjà
atteint la température de vieillissement Tv retenue afin de ne pas laisser le temps pour
une évolution structurale non contrôlée.

Durant le maintien isotherme, et après chaque temps de vieillissement tv choisi, on
retire un échantillon pour réaliser une mesure de DSC ou de spectroscopie mécanique.
De cette façon on peut suivre l’évolution en fonction du temps et de la température
des propriétés thermiques et mécaniques sous sollicitations dynamiques en régime har-
monique.

Les mesures en montée de température ont été effectuées soit directement à partir
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de l’état trempé ou bien, après différents vieillissements durant tv pour différentes
températures Tv.

Le tableau suivant récapitule ces différents vieillissement :

Température de vieillissement ambiante 313K 333K 363K
temps de vieillissement 4H 24H 48H 72H 1 semaine

A la température ambiante, la mobilité moléculaire est très faible ce qui limite
beaucoup la cinétique de vieillissement. Le vieillissement à la température ambiante
durant un temps court (quelques minutes) sera donc considéré comme négligeable par
la suite. Ainsi le laps de temps qui s’écoulera entre la trempe et la mise en place de
l’échantillon dans le four de recuit sera négligeable.

Le temps de vieillissement tv est ainsi défini à partir du moment où l’échantillon
est mis dans le four pour le vieillissement.

On s’est arrêté à une semaine de vieillissement car au delà l’évolution de l’état
structural est trop faible pour être étudiée en laboratoire compte tenu des techniques
expérimentales disponibles. Nous suivons le même protocole avant toute mesure.

Sur le plan pratique, les mesures DSC sont acquises avec une vitesse de chauffage
ṪDSC=5K/min alors que la spectrométrie mécanique est conduite à Ṫviscoanalyse=1K/min.
Ce sont des contraintes de sensibilité expérimentales qui ont déterminé ces choix. Par
ailleurs les expériences de DSC débutent à 298K(25̊ C) alors que la viscoanalyse dé-
marre à 163K (-110̊ C). En effet, si les transitions secondaires qui se produisent à basse
température ne sont pas perceptibles en DSC, elles conditionnent le signal dynamique
en viscoanalyse. Ainsi, observe-t-on successivement pour le PMMA des manifestations
des transitions γ, β et α en température croissante, ce qui nécessite un début d’analyse
à basse température. Néanmoins cette différence de protocole peut être "oubliée" si
l’on admet que le vieillissement structural est négligeable entre -163K et 283K.

En ce qui concerne les conditions de trempe, si les vitesses de refroidissement ne
sont pas connues, chaque lot de 5 échantillons à comparer subit le même traitement.

II.2 Résultats Expérimentaux : Présentation-Discussion.

II.2.1 Introduction

Dans un premier temps, nous allons exposer les résultats de nos mesures calorimé-
triques. La plage de température qui nous intéresse est comprise entre 320K et 400K.
Puis nous présenterons les résultats des expériences du comportement mécanique. Les
résultat des deux techniques seront ensuite analysés d’une façon complémentaire.
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Fig. II.4: Courbe de Cp du PMMA trempé 24h a l’ambiante non
corrigée

II.2.2 Analyse calorimétrique

La chaleur spécifique est obtenue par la sortie normalisée d’un DSC à compensa-
tion de puissance. L’évolution du signal pendant le chauffage est lié au produit de la
chaleur spécifique par la masse de l’échantillon et la vitesse de chauffage relativement à
la ligne de base propre au couple cellule calorimétrique/échantillon. La courbe obtenue
prend souvent la forme présentée sur la figure II.4.

Nous réalisons donc une correction qui consiste à redresser la courbe par éli-
mination des dérives parasites. Cette opération délicate est effectué en imposant une
rotation d’ensemble du thermogramme de valeur α. Elle est sensible à la détermina-
tion des tangentes de "lissage" (en pointillé). Ce ci peut influer sur la valeur de ∆Cp.
Comme dans cette partie nous allons nous intéresser beaucoup plus à l’endroit du pré-
pic qu’à la valeur exacte de ∆Cp, nous pouvons nous permettre cette opération. Toutes
les courbes de DSC ont subi le même redressement. Nous opérons le redressement en
imposant α′ = α” = 0.

Dans un premier temps, nous avons caractérisé un échantillon de PMMA dans
un état trempé, qui nous servira d’état de référence (tv = 0) pour la suite.

La figure suivante (II.5) présente le résultat de la "mesure" de ∆Cp ainsi obtenue
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pour une vitesse de chauffage de 5K/min sur une gamme de température allant de
325K à 400K. On observe le saut dans la chaleur spécifique associé à la transition
vitreuse. On peut déterminer la température de transition vitreuse conventionnelle de
notre PMMA qui est a peu près égale à 377K (' 104̊ C).

La température de transition vitreuse Tgthermo
définie comme la limite de l’équi-

libre thermodynamique du liquide surfondu apparaît au voisinage de 385K (Tgthermo

(5K/min) ' 385K).

Fig. II.5: Variation de la chaleur spécifique ∆Cp en fonction de la
température(q=5K/min) d’un PMMA dans un état trempé (corrigée)

II.2.2.1 Vieillissement à l’ambiante

Pour caractériser l’effet du vieillissement sur les échantillons nous avons effec-
tué différents vieillissement, à températures Tv et durées tv, préalablement à l’analyse
calorimétrique anisotherme. Les résultats consignés sur la figure II.6 représentent un
matériau vieilli à la température ambiante (293K) pendant 4H, 24H, 48H, 72H et 1
semaine. Observons tout d’abord en ce qui concerne que la température de transition
vitreuse définie comme la limite thermodynamique de l’indépendance des variable in-
ternes (notée Tgthermo

(Ṫ ) et voisine de Tg (5K/min)' 385K), ces recuits à 393K ne
semblent pas affecter sa valeur.

On note la présence d’une "ondulation" sur le signal thermique à basse tempéra-
ture (entre 310 et 345K environ). En l’état, deux interprétations possibles viennent à
l’esprit sans pouvoir trancher entre elles :
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1. de 325 à 330K, on se trouve bien sur la ligne de base du PMMA et l’effet exo-
thermique qui suit est une simple manifestation du recuit anisotherme provoqué
par le chauffage dans le DSC suite à une trempe "particulièrement efficace" ;

2. la mesure DSC débute "trop tard" en température vis à vis d’un pré-pic en-
dothermique, phénomène parfois qualifié de sub-sub Tg, provoqué par le recuit
isotherme à 293K.

Difficile de conclure avec ses quelques observations. Néanmoins, notons que pour
tous les recuits préalables réalisés à 293K, lorsque l’on fait coïncider les lignes de bases
à haute température, dans le domaine du liquide surfondu, les Cp coïncident à basse
température. On atteindrait un niveau différent en fonction de la durée des recuits qui
induisent a priori des effets sub-sub Tg plus importants. Cette remarque pourrait militer
pour la présence d’un léger effet exothermique au chauffage qui serait la signature d’une
certaine "efficacité" de la trempe comparée à la vitesse de chauffage dans la DSC.

En tout état de cause, les mesures enregistrées en DSC ne révèlent pas d’inci-
dences véritablement notables de la durée du pré-recuit à 293K sur le comportement
du PMMA.

Pour les verres métalliques par exemple, l’effet de la vitesse de trempe sur de telles
manifestations exothermiques est bien documenté (voir par exemple [Chen, 1981] ou
[Cunat, 1985] : plus la vitesse de trempe est grande plus cette effet est important).
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Fig. II.6: Variation de la chaleur spécifique ∆Cp en fonction de la
température(q=5K/min) d’un PMMA vieilli à la température ambiante
( 293K ) pour un temps de vieillissement égal à 4H, 24H, 48H, 72H et
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57



II. Etude Expérimentale :

II.2.2.2 vieillissement à 313K
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Fig. II.7: Variation de la chaleur spécifique ∆Cp en fonction de la
température(q=5K/min) d’un PMMA vieilli à une température de 313K
pour un temps de vieillissement égal à 4H, 24H, 72H et une semaine

Tout d’abord notons que Tgthermo
(5K/min) reste toujours voisin de 385K ; quelle

que soit la durée du recuit, elle est identique à celle observée directement après trempe
ou après recuit à 293K.

Pour un vieillissement à 313K on observe également une manifestation qui pour-
rait s’apparenter à un signal exothermique s’estompant progressivement en fonction de
la durée du recuit. L’apparition d’un pré-pic endothermique est concomitante avec la
disparition de cette manifestation exothermique pour des temps de recuits plus long.
CHEN a bien documenté ce type de comportement qu’il a observé par exemple sur le
verre métallique Fe37,5Ni37,7P16Al3B6. Rappelons que ce phénomène n’a pas été ob-
servé pour un vieillissement à la température ambiante, probablement parce que la
cinétique de relaxation structurale y est beaucoup plus lente qu’à 313K.

II.2.2.3 Vieillissement à 333K

Maintenant nous observons un net glissement du pré-pic vers les hautes tempé-
ratures lorsque tv augmente. Notons que le maximum du pré-pic se manifeste à une
température Tp comprise entre 340 et 360K, alors que Tgthermo

(5K/min) demeure tou-
jours voisin de 385K.
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La figure (II.8) illustre les résultats obtenus lors d’un vieillissement à 333K.
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Fig. II.8: Variation de la chaleur spécifique ∆Cp en fonction de la
température(q=5K/min) d’un PMMA vieilli à une température de 333K

pour un temps de vieillissement égal à 4H, 24H,48H, 72H et une
semaine

II.2.2.4 Vieillissement à 363K

L’échantillon vieilli à une température de 333K pendant 4H, 24H, 48H, 72H et 1
semaine présente lui aussi un glissement des températures de pré-pic Tp en fonction de
la durée du vieillissement tv vers les hautes températures.
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Fig. II.9: Variation de la chaleur spécifique ∆Cp en fonction de la
température(q=5K/min) d’un PMMA vieilli à une température de 363K

pour un temps de vieillissement égal à 4H, 24H,48H, 72H et une
semaine
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La figure II.9 montre également de façon claire la forte "poussée" endothermique
de la chaleur spécifique apparente avec la durée du recuit. Selon la terminologie utilisée
par CHEN, on se trouve dans le domaine de vieillissement Tv qualifié de ”sub Tg”. Pour
de tels recuits, on observe un déplacement de Tgthermo

(5K/min) en fonction de tv vers
les hautes températures.

En résumé, les mesures de DSC, réputées refléter principalement les dissipations
induites par les mouvements moléculaires de type α, confirment la possibilité de par-
tager les domaines de pré-recuits en deux catégories pour discuter des observations
expérimentales. Les recuits de basses températures définissent un domaine "sub-sub
Tg" dans lequel on voit progressivement disparaître d’éventuelles relaxations exother-
miques engendrées par un "excès de volume libre", piégé par l’efficacité de la trempe,
tel que la mobilité moléculaire ainsi accrue se traduise par une relaxation anisotherme
en température croissante. De manière concomitante, les recuits isothermes prolongés
produisent lors d’un chauffage ultérieur une "poussée" exothermique sur la chaleur
spécifique qui se traduit progressivement par un pré-pic de mieux en mieux dessiné
lorsque Tv augmente.

Pour ce domaine sub-sub Tg de recuits préalables, la température Tgthermo
(5K/min)

n’est affectées ni par Tv ni par tv : elle demeure voisine de 385K.

Nos mesures DSC après recuits à 363K révèlent une autre phénoménologie : le
pré-pic prend une telle ampleur à partir de 24 heures de recuit que sa présence affecte
Tgthermo

qui glisse alors vers les températures plus élevées ; on entre alors dans le domaine
des recuits "sub Tg" de CHEN.

Il est intéressant de souligner que la phénoménologie du comportement du PMMA,
face à ces divers recuits isothermes, est comparable à celle observée sur d’autres ma-
tériaux vitreux comme les verres métalliques par exemple. Lors de notre tentative de
modélisation nous essaierons de reproduire la phénoménologie ainsi décrite avec une
économie de paramètres, au détriment d’une description fine des données expérimen-
tales de Capparent

p qui nécessairement serait plus "gourmande" en paramètres adjustable.
L’objectif dans ce travail de modélisation sera donc simplement de dégager l’essence
même des phénomènes de vieillissement sans en chercher une interprétation fine.

On remarque aussi que le pré-pic se décale vers les hautes températures, et que
son intensité devient beaucoup plus importante. En effet elle est beaucoup plus élevée
que les autres.

Les domaines de températures des pré-pics Tp sont rassemblés dans le tableau
suivant.

Température de vieillissement Ambiante 313K 333K 363K
Tp(DSC) 330K 340-360K 350-370 370-385
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II.2.3 Résultat de Spectroscopie Mécanique

II.2.3.1 Introduction

L’étude de l’évolution de la partie réelle du module élastique de cisaillement G′ et
du frottement interne tanϕ en fonction de la température (comprise entre 100K à 400K)
pour deux fréquences de sollicitation 0,33Hz et 3,33Hz et du temps de vieillissement
(de 4 heures jusqu’à 1 semaine), nous a permis de mettre en évidence l’existence d’un
troisième type de relaxation entre les relaxations β et α. Nous allons suivre la phéno-
ménologie en spectroscopie mécanique au cours de divers vieillissement. Pour présenter
et discuter plus efficacement nos résultats expérimentaux, nous allons nous référer par
exemple au modèle empirique (HN) de Havriliak et Négami (1966) qui s’est révélé être
d’une grande efficacité pour de nombreux polymères. Selon ce modèle, le module de
rigidité dynamique (la relaxance) s’écrit dans l’espace réciproque de Fourier :

MHN = au
HN + (au

HN − ar
HN)

1

[1 + (iωτλ1
HN)]λ2

(II.5)

où au
HN représente la rigidité instantanée (le module de cisaillement Gu dans nos ex-

périences de torsion), ar
HN la rigidité à l’état relaxé, τHN le temps caractéristique du

modèle HN et λ1 et λ2 deux coefficients non entiers compris entre 0 et 1 propres au
modèle HN ; ω est la fréquence imposée. Ainsi, pour nos mesures nous aurions avec ce
modèle [Rahouadj, 2001] :

G∗(ω) = Gu + (Gr −Gu)
1

[1 + (iωτ)λ1 ]λ2
(II.6)

soit pour les parties réelles et imaginaires :

G′
HN = Gu + (Gr −Gu)

cos(λ2θ)

[1 + 2ωλ1τλ1
HNcos(λ1Π

2
) + ω2λ1τ 2λ1

HN ]λ2/2
(II.7)

et
G”

HN = (Gr −Gu)
sin(λ2θ)

[1 + 2ωλ1τλ1
HNcos(λ1Π

2
) + ω2λ1τ 2λ1

HN ]λ2/2
(II.8)

avec

θ = tan−1(
ωλ1τλ1

HNsin(λ1Π
2

)

1 + ωλ1τλ1
HNcos(λ1Π

2
)
) (II.9)

Pour λ1 = λ2 = 1, on retrouve le modèle de Debye à un seul mode avec :

G′
D = Gu + (Gr −Gu)

1

1 + ω2τ 2
D

(II.10)

et
G”

D = (Gr −Gu)
ωτD

1 + ω2τ 2
D

(II.11)
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En pratique, pour faciliter la discussion, nous nous référons essentiellement à cette
version simplifiée qui ne saurait cependant contenir l’information sur la multiplicité des
modes. Pour ce faire nous utiliserons également la généralisation multimodale :

G′
DNLR = Gu + (Gr −Gu)Σjpj

1

1 + ω2τ 2
j

(II.12)

et
GDNLR” = (Gr −Gu)Σjpj

ωτj

1 + ω2τ 2
j

(II.13)

où le poids des modes j est noté pj. Par ailleurs, par souci de simplicité nous
admettons que les modes de relaxation α et β sont indépendants et écrirons :

G′(ω) = G′
β(ω) + G′

α(ω) (II.14)

Comme pour les expériences de DSC précédentes le comportement du PMMA a
été suivi pour des températures de vieillissement Tv= 298K, 313K, 333K et 363K et
pour des durées de vieillissement allant de 4 heures jusqu’à une semaine.

La montée en température est effectuée à 1K/min et des mesures sont prises
régulièrement pour quatre fréquences distinctes : 0,33Hz, 1Hz, 3,33Hz et 20Hz. Pour
ne pas encombrer les figures, nous avons choisi de ne présenter que deux fréquences :
0,33Hz et 3,33Hz. On trouvera l’ensemble des courbes en annexe.

Nous présenterons tout d’abord les enregistrements expérimentaux fréquence par
fréquence puis en assurerons une comparaison.

II.2.3.2 Vieillissement à l’ambiante (293K)

La figure II.10 présente les résultats du module réel pour des états trempés,
vieillis 4H, 24H, 48H, 72H et une semaine à l’ambiante après la trempe (293K) pour
une fréquence de 3,33Hz.

Globalement le vieillissement préalable induit des distorsions et glissements non
négligeables sur l’évolution de la rigidité à chaque température. Cette évolution de G’,
à T et ω fixés en fonction de tv est susceptible d’affecter les modules Gu, Gr et le temps
caractéristique τD dans le modèle de Debye ; dans la version multimodale généralisée,
ce sera le spectre {pj, τj} qui sera éventuellement affecté par le vieillissement alors que
pour le modèle HN, ce seront τHN et les coefficients λ1 et λ2 qui en plus de Gu et Gr

seront susceptibles de porter ces évolutions.

Pour un milieu viscoélastique vieillissant, l’état relaxé qui est atteint en fin de
recuit isotherme au bout d’un temps infini, ne saurait être dépendant du temps de
maintien tv.
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Ainsi, toute évolution de module enregistrée peut, dans le modèle de Debye, être
attribuée à une changement de la rigidité initiale Gu d’une part et d’autre part à une
variation du temps caractéristique τD provoquée par le vieillissement.

Dans la mesure où le vieillissement s’accompagne d’une perte de volume libre, il
est naturel d’attendre une diminution de la mobilité moléculaire, donc une augmenta-
tion du temps τD. Pour la version multimodale, une évolution concomitante des poids
pj avec les temps τj affecterait "gravement" la forme du spectre.

Ainsi, cette mesure de G’ peut-elle être discutée soit sur un plan thermodyna-
mique en abordant l’évolution des dérivées secondes des potentiels thermodynamiques,
soit sur un plan cinétique en évoquant les modifications du spectre des temps caracté-
ristiques. Rappelons que les mesures de Cp précédentes montrent une bonne "stabilité"
de Cu

p ≡ Cg
p à basses températures et de Cr

p ≡ C l
p au delà de Tgthermo dans le domaine

exploré pour la PMMA. Néanmoins, si la rigidité Gu contribuait à une variation de
G’ avec tv à Tv fixé, alors on devrait examiner les deux contributions enthalpique et
entropique de la rigidité (G”

HetG”
S). La part Gu

H n’est autre que la dérivée seconde de
l’enthalpie des liaisons. Lui faire porter l’effet du vieillissement par diminution de l’ex-
cès de volume libre conduirait, selon le modèle empirique de type Grium-Wolf décrivant
l’interaction électrostatique de paire,

U = − a

rm
+

b

rn
, (II.15)

à prévoir une augmentation de la rigidité.

Il faut également se tourner vers la part entropique Gu
S pour examiner son in-

fluence. La définition statistique de Boltzmann lie l’entropie au nombre de configuration
W accessibles au système (S=kB ln W ). Or considérer un verre comme un système gelé,
c’est considérer que seules certaines configurations sont disponibles parmi l’ensemble
des possibilités relatives à l’équilibre (état relaxé). Dans ces conditions, le recuit ap-
porte de nouvelles complexions et l’entropie augmente, ce qui correspond à une perte
de la rigidité

Gs =
∂(−TS)

∂2ε12

(II.16)

où ε12 est la déformation de cisaillement.

Ainsi, toute diminution de G’ apportée par Gu qui serait observée expérimenta-
lement (pour partie ou en totalité), le serait par le biais de l’entropie et non par celui
de l’énergie de liaisons.

Le modèle de Debye permet donc d’ores et déjà de voir que cet effet de vieillis-
sement serait logiquement moins sensible à la fréquence que les signatures directes des
relaxations mécaniques explicitement dépendantes de la fréquence ;

G′
D = Gu + (Gr −Gu).

1

1 + ω2τ 2
D

(II.17)
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En résumé, on voit prendre ici des manifestations complexes du vieillissement sur
le suivi de G′

D dans la mesure où des contributions contraires peuvent se combiner les
unes aux autres :

– pour le module Gu, le part enthalpique Gu
H irait plutôt dans le sens d’une

augmentation de la rigidité alors que la libération de nouveau états devenus
accessibles par le vieillissement produirait plutôt une diminution de la rigidité.

– pour le spectre de relaxation {pj, τj}, le vieillissement tendrait plutôt à le faire
glisser vers les temps long par perte de mobilité moléculaire, mais l’histoire
thermique est également susceptible de provoquer des déformations du spectre
en "touchant" de manière différenciée chacun des poids pi qui le caractérise.

Par ailleurs lorsque le vieillissement atteint une semaine, nous remarquons l’ap-
parition d’un plateau situé entre la température 350K et 370K. Il sépare les relaxations
β et α. La relaxation principale α est associée à un maximum de tanϕ lorsque la tem-
pérature augmente. Le module résiduel observé à haute température sur G’ ( module
réel), est dû à l’élasticité caoutchoutique, caractéristique des fluides macromoléculaires.
Du fait de la longueur des chaînes, le polymère conserve une certaine rigidité au-dessus
de Tg. La relaxation β, elle aussi, est associée à une chute de G’ lorsque la tempé-
rature augmente, chute qui est beaucoup moins importante que celle de la relaxation
principale.

La figure II.11 présente les résultats obtenus en mesure isochrone à 3,33Hz de la
tangente d’angle de perte tan(ϕ) pour des états : trempé, vieilli 4H, 24H, 48H, 72H et
une semaine à l’ambiante après la trempe.

On remarque tout d’abord un pic de relaxation situé vers les basses températures
entre 320 et 340K selon le temps de vieillissement, qui correspond au pic de relaxation
β, puis le début de la relaxation α apparaît lorsque la température augmente.

La discussion précédente est difficilement transposable ici dans la mesure ou
tanϕ = G”

G′ est le résultat d’un rapport entre G” et G′. Il aurait été préférable de
ce point de vue de présenter les courbes G”(t). Cependant, l’avantage de la représen-
tation tanϕ réside dans le fait que c’est une mesure quasi directe de la dissipation
mécanique directement "comparable" en fait avec celle enregistrée par DSC à partir
de la chaleur spécifique apparente. De plus, l’utilisation du ratio G”/G′ permet de
s’affranchir de la géométrie des échantillons qui introduit de grandes incertitudes sur
les grandeurs mécaniques. On peut juste noter la complexité supplémentaire posée par
l’analyse de ces courbes dont certaines se croisent pour des durées de recuit différentes.
C’est probablement là, la signature d’effets contradictoires et de phénomènes de mé-
moires induits par la variété des échelles expérimentales en causes (divers tv à 293K,
subtilement associés à des recuits anisothermes).

Néanmoins notons que le recuit à 293K conduit à des pics de relaxations β et α
bien séparés sur la courbe de tanϕ, la relaxation β se situe globalement entre 280K et
360K alors que la relaxation α se déroule au delà de 360K.

Toutefois, on peut relever que pour l’échantillon non vieilli (trempé) le pic β se
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situe vers 320K et que les recuits produisent un déplacement vers les hautes tempéra-
tures. Tmax(4h) ' 325K, Tmax(24h) ' 330K, Tmax(48h) ' 335K, Tmax(72h) ' 340K
et Tmax(1S) ' 330K

Fig. II.10: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature ambiante (293K) sollicité à une

fréquence F=3,33Hz

Fig. II.11: Mesure isochrone à 3,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température ambiante (293K)
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Fig. II.12: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature ambiante sollicité à une fréquence

F=0,33Hz

Fig. II.13: Mesure isochrone à 0,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température ambiante

La figure II.12 montre les résultats obtenus sur G′ pour une fréquence (dix fois
plus faible) de 0,33Hz. La chute du module réel associée à la relaxation α est de l’ordre
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de 3 décades. Cette chute commence aux alentours de 372K. Observons que l’ensemble
des courbes est translaté vers des valeurs plus hautes de G’. Ainsi, G’(300K, 3,33Hz)'
2800MPa et G’(300K, 0,33Hz)' 2400MPa.

Or selon le modèle de Debye

G′
D = Gu + (Gr −Gu)(

1

1 + ω2τ 2
s

) (II.18)

une diminution de la fréquence entraînerait une augmentation de G′
D

G′
D(ω2)−G′

D(ω1) = (Gr −Gu)
ω2

1τ
2
D1 − ω2

2τ
2
D2

(1 + ω2
1τ

2
D1)(1 + ω2

2τ
2
D2)

(II.19)

si l’on admet τD1 ' τD2 ' τD on a :

G′
D(ω2)−G′

D(ω1) = (Gr −Gu)
(ω2

1 − ω2
2)τ

2
D

(1 + ω2
1τ

2
D + ω2

2τ
2
D + ω2

1ω
2
2τ

4
D)

(II.20)

G′
D(ω2)−G′

D(ω1) = (Gr −Gu)
(ω2

1 − ω2
2)

( 1
τ2
D

+ ω2
1 + ω2

2 + ω2
1ω

2
2τ

2
D)

(II.21)

Ainsi selon ce modèle simple si ω2 > ω1 alors G′
D(ω2) > G′

D(ω1) puisque Gu > Gr ;
nous observons G’(3,33Hz)=2800MPa et G’(0,33Hz)=2400MPa, ce qui est conforme à
cet effet de fréquence.

On voit ainsi que la connaissance simultanée de cette information et de (Gr−Gu)
permet d’accéder avec ce modèle simple (voire simpliste) à τD.

Néanmoins, il faudra retenir lors de modélisation plus complètes et complexes
que cette observation de l’effet de la fréquence peut être riche d’enseignements pour
atteindre les paramètres adjustables du modèle.

Maintenant si nous analysons la figure II.13 qui présente les variations de tanϕ
en fonction de la température pour une fréquence de 0,33Hz, on observe que, dans le
domaine 280-360K le pic attribué auparavant à la relaxation β sous 3,33Hz se scinde
en deux. L’un se situe entre 280 et 300K et l’autre entre 320 et 340K. Selon le mo-
dèle de Debye, le pic de relaxation observé sur tanϕ est lié à la condition ωτ = 1 ;
En conséquence, le maximum du pic correspondra à τD(0,33Hz)0,33=τD(3,33)3,33
soit τD(0,33Hz)=10τD. Ainsi avec un modèle d’Arrhénius, on s’attend à τD(T1) =

τD(T2)e
∆H+

R
(

T2−T1
T2T1

)

c’est à dire

ln 10 =
∆H+

R
(
Tmax(3, 33Hz)− Tmax(0, 33Hz)

Tmax(3, 33Hz)Tmax(0, 33Hz)
) (II.22)

ce qui vérifie bien que Tmax(3,33Hz, trempé)' 320K > Tmax(0,33Hz ; trempé)' 310K
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Ainsi, s’il devait se confirmer que les mécanismes responsables de ce pic sont
insensibles à la fréquence, on pourrait en conclure que son origine ne serait pas dûe à une
banale résonance mécanique mais qu’elle serait plutôt liée à une relaxation antérieure
de la structure.

On peut conclure alors que le pic "unique" vu dans la figure II.11 dans ce domaine
de température n’est autre que la somme du pic de relaxation β et du pic de la relaxation
structurale. Soulignons encore que les positions des pics α et β en température sont
sensibles à la fréquence alors que le pic de relaxation structurale apparu par recuits n’y
est pas.

II.2.3.3 Vieillissement à 313K

Les figures II.14 et II.15 sont relatives à des essais à 0,33Hz. Si le module réel pré-
sente un plateau entre la température 350K et 370K pour un vieillissement à l’ambiante
à 293K on remarque une légère augmentation du module lorsque le vieillissement est
effectué à 313K. Une telle augmentation de module qui est assez classiquement observée
dans les polymères semi-cristallins peut s’expliquer ici par la formation de nouvelles
liaisons apparues au cours du vieillissement à cette température de 313K, supérieure
à l’ambiante (293K). On retrouve ici finalement l’effet entropie annoncé à partir de
l’observation du glissement vertical des courbes G’(T) en fonction de tv

En effet comme la température de vieillissement se situe dans le domaine des re-
laxations β on peut penser que les mouvements des ramifications ou des chaînes locales
ne sont plus "bloqués", ces mouvements de type rotatoire vont permettre d’accéder à
de nouvelles configurations auparavant bloquées ce qui empêchait d’accéder à l’équi-
libre "complet" au sens de Boltzmann. Ces nouvelles liaisons sont probablement de
types de Van der Walls ; en tout état de cause, on doit pouvoir les approcher avec une
formulation empirique de type Grium-Wolff.

L’analyse de tanϕ montre que le pic de relaxation β demeure "calé" autour de
310K et qu’il se révèle peu sensible au vieillissement. Par contre la manifestation de
la relaxation structurale se traduit par un déplacement vers les hautes températures
lorsqu’on augmente la température de vieillissement.

– entre 340K et 360K pour un vieillissement à 313K
– entre 330K et 350K pour un vieillissement à 298K
Lorsqu’on analyse la même expérience réalisée avec une fréquence égale à 3.33Hz

(figures II.16 et II.17) on trouve que le deux relaxations fusionnent et deviennent très
difficile à "séparer".
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Fig. II.14: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=313K sollicité à une fréquence

F=0,33Hz

Fig. II.15: Mesure isochrone à 0,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=313K

Le changement de la fréquence confirme ici aussi les tendances précédentes.
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Fig. II.16: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=313K sollicité à une fréquence

F=3,33Hz

Fig. II.17: Mesure isochrone à 3,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=313K
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II.2.3.4 Vieillissement à 333K

Pour un vieillissement a 333K les résultats se la figure II.18 confirment et ampli-
fient les tendances notées précédemment.

La figure II.19 confirme la séparation du pic de vieillissement relativement aux
relaxations β.

Fig. II.18: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=333K sollicité à une fréquence

F=0,33Hz

Fig. II.19: Mesure isochrone à 0,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=333K
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Fig. II.20: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=333K sollicité à une fréquence

F=3,33Hz

Fig. II.21: Mesure isochrone à 3,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=333K
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II.2.3.5 Vieillissement à 363K

L’ensembles des données recueillies à cette température élevée confirme également
la présence de ce pic spécifique au vieillissement.

Fig. II.22: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=363K sollicité à une fréquence

F=0,33Hz

Fig. II.23: Mesure isochrone à 0,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=363K
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Fig. II.24: Variation du module réel en fonction de la température
d’un PMMA vieilli à la temperature T=363K sollicité à une fréquence

F=3,33Hz

Fig. II.25: Mesure isochrone à 3,33Hz de tanϕ d’un PMMA vieilli à
la température T=363K

II.3 Discussion-Conclusion

Les expériences de DSC et de viscoanalyse présentées dans ce chapitre et complé-
tées par l’annexe montrent l’effet du vieillissement préalable du PMMA à différentes
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températures et pour différents temps de recuit, sur les chaleurs spécifiques apparentes
et modules de cisaillement à quatre fréquences en régime anisotherme à vitesse de
chauffage constant.

Les mesures de DSC indiquent une différence de chaleur spécifique ∆Cp = (Cg
p −

C l
p) entre l’état liquide surfondu de haute température (T > Tgthermo

(5K/min) ' 385K)
et l’état vitreux figé, à T < 330K, voisin de 0,24J/g/K. La figure II.5 présente un large
palier de chaleur spécifique de 325 à 355K ; à peine peut on "détecter" une très légère
manifestation exothermique dans ce domaine. Par ailleurs, on n’observe pas le petit pic
de haute température, qui, au voisinage de T > Tgthermo

, traduit très fréquemment la
manifestation d’un léger recuit anisotherme au moment du "rattrapage" de l’équilibre
(léger effet de retard) conformément au schéma de la figure II.26

Fig. II.26:

Pour ce qui est du module de conservation G’ en cisaillement, on note sur la figure
II.10 une valeur à l’ambiante (à 300K) voisine de 2400MPA sous 0,33Hz contre environ
2800MPa sous 3,33Hz pour l’échantillon trempé. Un simple modèle de Debye permet
de comprendre cette différence. En effet une représentation de Cole-Cole précise alors
la situation Gr(ω → 0) < G′(ω1 < ω2 < G′(ω2) < Gu(ω →∞).
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Fig. II.27:

Soit Gr = G′(ω = 0) < G′(0, 33Hz < 3, 33Hz) = 2400MPa < G′(3, 33Hz) =
2800MPa < G′(ω →∞) = Gu.

Par ailleurs, le balayage en température permet de détecter les transitions secon-
daire β et principale α en température croissante.

La figure II.28 rassemble les comportements observés sur les échantillons trempés
non vieillis.

Fig. II.28:

Il convient ici de souligner que les mesures de chaleur spécifique livrent des in-
formations globales sur l’agitation thermique et le nombre de degrés de liberté (ddl)
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moléculaires ainsi "libérés" par cette agitation conformément aux modèles d’Einstein
et de Debye qui introduisent les températures caractéristiques TE (et TDebye) au delà
desquelles tous les ddl sont actifs. On retrouve alors pour les solides la valeur Cp=3R de
Dulong et Petit. Ainsi, les mesures DSC sont-elles sensibles à la libération progressive
de ddl figés. En aucun cas, elles ne peuvent sonder tel ou tel type de ddl, contraire-
ment à la spectroscopie dynamique qui explore les résonances mécaniques à l’échelle
moléculaire en explorant les conditions ωτj(T ) = 1 par un balayage en température
et ou en fréquences. Ainsi la spectroscopie mécanique détecte les mouvements locaux
β comme les réorganisations de ddl actives en captant l’énergie mise en jeu par ces
dégels. On comprend pourquoi les informations recueillies par DSC renseignent plutôt
sur les dégels des mouvements de relaxation principale α.

Pour mener la discussion, nous allons reprendre les équations relatives au modèle
multimodal de type Debye généralisé pour lequel nous avons :

G′
DNLR = Gu + (Gr −Gu)Σjpj

1

1 + ω2τ 2
j

(II.23)

Soulignons à nouveau que Gu et Gr sont des variables thermodynamiques du même
rang que Cu

p et Cr
p : ce sont des dérivées secondes du potentiel thermodynamique. Dans

la mesure où les données expérimentales acquises en torsion viscoélastique renseignent
sur G’ et G" (informations dans l’espace temporel réciproque), nous n’aurons d’infor-
mations qu’indirectes sur Gu et Gr. Donc les effets du vieillissement détectés sur G’ par
exemple ne pourront être reliées simplement à Gu et Gr. Or les mesures DSC, menées
dans l’espace temporel direct quant à elles, donnent accès directement aux dérivées
secondes Cu

p et Cr
p . Nous pourrons donc prendre appui sur l’influence du vieillissement

détectée sur ces grandeurs pour tenter de modéliser celui de Gu et Gr. Les relations don-
nant G′ et Gu sont issues de la forme du module dynamique : G∗(ω) = G′(ω) + iG”(ω)
qui dans le cas du modèle de Debye provient directement du modèle viscoélastique de
Zener : τ σ̇12 + σ12 = τGuγ̇12 + Grγ̇12 qui par transformation de Laplace s’écrit :

(τs + 1)σ12 = (τsGu + Gr)ε12 (II.24)

Le passage s = iω donne le modèle de Debye. En conséquence, pour accéder à la forme
temporelle, il suffit de considérer le modèle analogique de Zener qui se réécrit encore :

σ̇12 = Guγ̇12 − σ12 −Grγ12

τ
(II.25)

Par analogie (et sans démonstration ici), on saisit pourquoi l’enthalpie peut s’écrire sur
un petit domaine de température sous la forme :

Ḣ = Cu
p Ṫ − H − [Hr(Tref ) + Cr

p(T − Tref )]

τ
(II.26)

de manière à juste présumer la cohérence de la représentation ; on a encore Ḣr = Cr
p Ṫ

pour Cr
p=constante. On souligne bien ainsi le rôle "symétrique" que joueront (Gu, Gr)

et (Cu
p , Cr

p).
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Le modèle de Debye généralisé trouve bien évidemment son pendant avec le mo-
dèle de Zener généralisé :

σ̇12 = Guγ̇12 −
∑

j

σj
12 −Gr,jγj

12

τ j

= Guγ̇12 −
∑

j

pjσ12 − pr
jσ

r
12

τ j
(II.27)

où les poids pj et pr
j traduisent la multiplicité des solides de Zener et l’évolution de leur

rôle sur la réponse globale. Transposée à l’analyse enthalpique, cette relation donne :

˙(H −Hr) = (Cu
p − Cr

p)Ṫ −
∑

j

pjH − P r
j Hr

τ j
(II.28)

Elle pourra nous servir pour discuter les observations expérimentales en DSC puisque
la chaleur spécifique apparente à Ṫ = constante s’écrira :

δCapp
p = (Cu

p − Cr
p)−

∑
j

pjH − pr
jH

r

Ṫ τ j
(II.29)

Ainsi nos mesures nous permettent de poser comme hypothèse Cu
p −Cr

p=0,24J/mol/K
dans tout le domaine exploré. Par souci de cohérence on pourra poser la même hypo-
thèse de constante pour Gu et Gr. L’ensemble de nos mesures montre que le vieillis-
sement produit l’apparition d’un pic secondaire sur la chaleur spécifique qui croit et
se déplace en fonction des conditions de recuit. Les observations bien documentées de
Kovacs sur le vieillissement volumique de PVAc pour lequel le coefficient de dilatation
apparent s’écrirait en cohérence avec le modèle de Zener généralisé

δαapp
v = (αu

v − αr
v)−

∑
j

pjV − pr
jV

r

Ṫ τ j
(II.30)

établisse sans conteste que le vieillissement affecte d’une part les temps caractéristiques
τ j et d’autre part les poids pj ; en d’autres termes le spectre des temps de relaxation
subit des glissements sur l’échelle des temps et des distorsions quant à sa forme.

C’est donc dans ce sens qu’il conviendrait d’analyser les données obtenues en
DSC. Pour les mesures mécaniques, la relation :

σ̇12 = Guγ̇12 −
∑

j

pjσ12 − pr
jσ

r
12

τ j
(II.31)

s’écrit encore avec σ̇r
12 = Grγ̇12

˙(σ12 − σr
12) = (Gu −Gr)γ̇12 −

∑
j

pjσ12 − pr
jσ

r
12

τ j
(II.32)
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soit

δGapp = (Gu −Gr)−
∑

j

pjσ12 − pr
jσ

r
12

γ̇12τ j
(II.33)

On doit donc attendre des évolutions comparables sur les modules mesurés dans
l’espace temps direct. Or les mesures de spectroscopie mécanique sondent le matériau
dans l’espace des fréquences et la réponse obtenue est de la forme Debye généralisé

G′
DNLR = Gu + (Gr −Gu)

∑
j

pj
1

1 + ω2τ 2
j

(II.34)

qui est donc elle même totalement dépendante de la forme du spectre {pj, τj},
donc de l’histoire de vieillissement.

Par contre, l’expérience se déroule en sondant, en testant la résonance caracté-
risée par une série d’extrema tels que ωτj = 1. Puisque la fréquence est de l’ordre de
1Hz, les phénomènes mis en exergue seront donc de l’ordre de la seconde et c’est le
balayage en température qui affecte considérablement l’ensemble des τj, qui permet
de les "sonder successivement" et de discriminer diverses familles de mouvements à
l’échelle moléculaire. En tout état de cause, de par la technique utilisée, les réponses
spectroscopiques de résonance seront totalement "déconnectées" des échelles de temps
des phénomènes de vieillissement.

Puisque (i) les mesures directes de DSC reflètent la distorsion et le glissement du
spectre de relaxation en laissant apparaître un pic supplémentaire après vieillissement,
et (ii) l’interprétation porte sur l’évolution des populations de modes (les modes les
plus rapides conduisent à des situations proches de l’équilibre après recuit ; schémati-
quement l’excés de volume libre libre qui leur est associé n’existe plus), un chauffage
ultérieur entraînera à ce niveau un défaut de volume libre (antivolume libre de Ko-
vacs) responsable du pic de vieillissement observé en DSC (manifestation anisotherme
en quelque sorte des "cross-over" de Kovacs). Nous devrons trouver leur signature
en spectroscopie mécanique, indépendamment des échelles de temps du "sondage" de
résonance inhérent à la méthode expérimentale.

C’est en effet l’essentiel du constat expérimental que nous avons pu faire, dans
la mesure ou nous retrouvons, entre les relaxations β et α, l’émergence d’un pic induit
par le vieillissement, tout comme sa présence était relevée dans le domaines sub-sub Tg

et sub Tg par DSC.

Dans le chapitre suivant, nous allons tenter de traduire ces idées en terme de
modèle. Nous rechercherons un cadre qui permette de mettre en cohérence l’ensemble
de ces informations qui toutes s’inscrivent dans le registre de la caractérisation des
équations d’état du milieu. Puisque les transitions étudiées sont de nature cinétique, il
nous faudra impérativement avoir recours à la thermodynamique des processus irréver-
sibles pour assurer la cohérence entre cinétique (lois d’évolution) et thermodynamique.
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II. Etude Expérimentale :

Nous ne chercherons pas dans ce travail à reproduire finement nos observations ex-
périmentales par simulations numériques à partir d’un modèle de comportement ainsi
élaboré. Dans cette première étude, nous allons plutôt tester avec un modèle grossier
la capacité du schéma général proposé, à reproduire les grandes tendances observées
expérimentalement.
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III. Simulation et Interprétation :

III.1 Aspect général

Introduction Dans le chapitre I, nous avons passé en revue quelques modèles décri-
vant les phénomènes de relaxation et/ou de vieillissement. Aucun d’entre eux ne peut
cependant couvrir une large plage de température avec une économie de paramètres
à identifier et peu sont adaptés pour décrire la mémoire de l’histoire imposée, ce qui
limite alors le domaine expérimental exploré. Cependant, chacun d’entre eux fait appel
à un nombre plus au moins grand de paramètres.

Toutes ces descriptions peuvent être exprimées explicitement dans le cadre de
la thermodynamique des processus irréversibles (TIP). Ainsi le développement de la
TIP a conduit à de nombreux travaux de modélisation des phénomènes de relaxation.
Les réactions chimiques, la relaxation élastique, la relaxation diélectrique sont abordées
dans l’ouvrage de Münster [Münster, 1966] par exemple. L’objectif de notre travail au
sein de l’équipe de mécaniciens du LEMTA est l’établissement de lois de comportement
thermomécanique pour les solides [Cunat, 1985]. Cunat propose une approche "qua-
sichimique" des lois de comportement pour comprendre et modéliser les phénomènes
associés à la transition vitreuse. Il exploite notamment l’idée qu’un changement brutal
de température conduit au gel de certains degrés de libertés à l’échelle microstructu-
rale. Par la suite le phénomène de relaxation n’est autre que le dégel progressif de ces
degrés de liberté : le système évolue progressivement et spontanément vers sa nouvelle
configuration d’équilibre lorsque ses temps caractéristiques le permettent. Il nomme
DNLR cette approche "quasichimique" de l’évolution des degrés de liberté.

III.2 Modélisation thermodynamique des lois de com-
portement

Établir une loi de comportement, c’est finalement décrire une loi d’état du milieu
considéré. La thermodynamique dont l’objectif est, entre autre, l’étude des états de la
matière et de leurs évolutions est donc un outil privilégié pour formaliser les lois de
comportement.

La thermodynamique est une science du macroscopique, elle puise classiquement
ses fondements dans l’observation de la Nature. C’est ainsi que l’équivalence entre les
diverses formes d’énergie a émergé à la suite d’une prodigieuse collection de faits expé-
rimentaux datant pour l’essentiel du 18ème siècle. Le premier principe qui exprime la
conservation de l’énergie en découle. De même la deuxième loi de la thermodynamique
qui peut être vue comme un principe d’évolution résulte également d’observations de
la Nature. La formulation de Clausius qui exprime que la chaleur ne peut s’écouler
spontanément que du corps chaud vers le corps froid pour deux corps en contact l’at-
teste. C’est sur de telles bases expérimentales que s’est progressivement élaboré tout le
corpus de la thermodynamique. Il a fallu attendre que la mécanique statistique prenne
corps pour que naisse une interprétation structurée à l’échelle microscopique.
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Globalement la thermodynamique est déductible de considérations sur la dyna-
mique à l’intérieur de systèmes à N corps. L’idée couramment admise consiste à traiter
le problème (insoluble) à N corps comme N problèmes dynamiques à 1 corps ("fa-
cilement" abordable) en introduisant une fonction de distribution fi des divers états
dynamiques i, caractéristiques des populations. La part mécanique est "comptabilisée"
pour tout point matériel en mettant en avant ses 7 invariants caractéristiques (énergie,
vecteur quantités de mouvement, vecteur moments cinétiques). L’énergie chimique elle,
tient à la nature des espèces en présence et l’énergie thermique, associée à la chaleur,
est le reflet des populations occupant les divers niveaux d’énergie.

Le lien entre ces grandeurs est obtenu en admettant diverses contraintes sur la
fonction de distribution fi, telles que par exemple sa condition de normation à 1

∑
i

fi = 1 qui implique
∑

i

ḟi = 0 (III.1)

ou encore la condition de stationarité postulée de < lnf >=
∑

i filnfi c’est à dire :

< lnf>̇ =
∑

i

(1 + lnfi)ḟi = 0 (III.2)

etc...

La méthode de multiplicateurs de Lagrange introduit les liaisons imposées par la
simultanéité des ces contraintes. C’est ainsi que l’on définit classiquement les ensembles
microcanoniques, canoniques, et grand canoniques, en "enrichissant" progressivement
les contraintes imposées au système.

Depuis plus d’un siècle donc, les deux approches "expérimentales" et statistiques
sont conciliées : les variables de la thermodynamqiue "expérimentale" sont "simple-
ment" des moyennes de grandeurs microscopiques d’un ensemble à N corps en interac-
tions. Leur nombre, comme variables indépendantes, est nécessairement limité, comme
nous l’avons déjà indiqué ; on recense en effet 7 variables mécaniques, l’énergie (sca-
laire) et 6 composantes vectorielles associées finalement aux positions et vitesses pour
des unités dynamiques élémentaires sans rotations propres. Leur traduction macrosco-
pique pour le continuum correspondra aux 6 composantes indépendantes du tenseur
des déformations par exemple pour ce qui est des positions (à cette échelle "macrosco-
pique" on a réintroduit les rotations pour accéder au concept de déformation). Sur le
plan macroscopique la chimie fera intervenir le nombre d’espèces en présence alors que
la thermique sera traduite par le scalaire

< lnf >=
w∑

i=1

fi ln fi (III.3)

qui est classiquement relié à l’entropie de Shannon et/ou de Gibbs par :

S = −kB

w∑
i=1

filnfi (III.4)
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entropie qui est équivalente à celle de Boltzmann pour les états équiprobables fi =
1/w soit S = kBlnw (kB constante de Boltzmann liée à celle des gaz parfaits par
R = NAkB où NA est le nombre d’avogadro). Cette entropie rejoint la définition de
Clausius associée à la chaleur échangée entre le système et son environnement.

La prise en compte des diverses conditions de stationarité impliquant ḟi par la
méthode des multiplicateurs de Lagrange permet finalement de construire une relation
de la forme :

S(U, V ε,N ) =
1

T
U − σ

T
: (V ε)− µ

T
N (III.5)

Elle contient toute l’information relative au système à N corps traité comme N sys-
tèmes à 1 corps en interactions. Le principe de stationarité sur S est donc un principe
d’extrémum appliqué à une fonction riche de toute l’information, fonction dont la diffé-
rentielle sera nécessairement totale : une telle fonction est dite potentielle ; ses dérivées
secondes satisfont donc aux conditions de symétrie de Cauchy (c’est ainsi que peuvent
être mises en place les relations de Maxwell de la thermodynamique)

Par construction statistique, les grandeurs
– U = ΣifiUi (énergie interne)
– S = ΣifiSi (entropie)
– V ε = Σifi(V ε)i (déformation du volume)
– N = ΣifiN i (nombre de moles)

sont toutes additives et obéissent donc aux relations d’homogénéité d’Euler ( λ facteur
d’échelle).

On a donc : S(λU, λV ε, λN ) = λS(U, V ε,N ) Soit

S(U, V ε,N ) =
∂S(U, V ε,N )

∂U
U +

∂S(U, V ε,N )

∂V ε
V ε +

∂S(U,Uε,N )

∂N
N (III.6)

On note

1. 1
T (U,V ε,N )

= ∂S
∂U

2. σ(U,V ε,N )
T (U,V ε,N )

= − ∂S
∂U

3. µ(U,V ε,N )
T (U,V ε,N )

= − ∂S
∂N

les fonctions d’état intensives fondées sur l’entropie. Une telle thermodynamique
est dite de Massieu. On peut construire un formalisme totalement équivalent en donnant
cette fois-ci un rôle central à l’énergie interne U et ce, sans perte d’information. On
a donc U(S, V ε,N ) = T (S, V ε,N )S + σ(S, V ε,N )V ε + µ(S, V ε,N )N . On retrouve
alors le cadre de la thermodynamique de Gibbs.

Vers le moitié du siècle passé, Callen a élaboré une axiomatique très élégante
centrée sur le postulat d’homogénéité d’Euler à l’ordre 1 pour l’énergie, à laquelle il
attribue le statut de potentiel dès lors qu’elle est décrite (contrôlée) par toutes les
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variables extensives (S, V ε,N) nécessaires à la caractérisation thermodynamique du
système : on a U(λS, λV ε, λN ) = λU(S, V ε,N ).

Callen convient d’appeler cette relation "relation d’Euler". Ses propriétés per-
mettent en effet d’écrire :

U(S, V ε,N ) =
∂U(S, V ε,N )

∂S
S +

∂U(S, V ε,N )

∂V ε
V ε +

∂U(S, V ε,N )

∂N
N (III.7)

les dérivées partielles constituent les équations d’état et on les nomme respectivement
température T (S, V ε,N ) = ∂U

∂S
, contrainte σ(S, V ε,N ) = ∂U

∂V ε
et potentiel chimique

µ(S, V ε,N ) = ∂U
∂N . Comme conséquence de l’homogénéité d’ordre 1 de la relation

d’Euler et de la définition de la fonction potentielle U , on tire deux relations qui,
ensemble, sont équivalentes à celle d’Euler : ce sont les relations différentielles de Gibbs
et de Gibbs-Duhem :

dU = TdS + σd(V ε) + µkdN (III.8)
0 = SdT + (V ε)dσ +N dµk (III.9)

Finalement que l’on dispose de la forme explicite du potentiel d’Euler U(S, V ε,N )
ou des deux relations différentielles de Gibbs et Gibbs-Duhem, on dispose d’une infor-
mation thermodynamique complète sur le système.

Nombre de modèles de comportement sont construits dans la littérature en pre-
nant appui uniquement sur la relation de Gibbs dont l’intégration fournit la valeur de
U ; néanmoins il y a danger à ne pas s’assurer de la nécessaire "condition de fermeture"
(de compatibilité, de cohérence) apportée par la condition de Gibbs-Duhem.

Une troisième voie d’étude reste possible. Elle consiste à décrire toutes les équa-
tions d’état et leurs évolutions : dans ces conditions, connaître simultanément T (S, V ε,N ),
σ(S, V ε,N ), et µ(S, V ε,N ) et leur évolutions demeure équivalent à connaître la rela-
tion d’Euler U(S, V ε,N ) ou encore les relations de Gibbs et Gibbs-Duhem.

C’est la stratégie poursuivie par Cunat pour élaborer l’approche DNLR.

On a effectivement :




Ṫ

σ̇

µ̇k




=




∂T
∂S

∂T
∂V ε

∂T
∂N

∂σ
∂S

∂σ
∂V ε

∂σ
∂N

∂µ
∂S

∂µ
∂V ε

∂µ
∂N







Ṡ

˙(V ε)

Ṅ




ou encore :




Ṫ

σ̇

µ̇k




=




∂2U
∂S2

∂2U
∂S∂V ε

∂2U
∂S∂N

∂2U
∂S∂V ε

∂2U
∂V ε2

∂2U
∂V ε∂N

∂2U
∂SN

∂2U
∂V εN

∂2U
∂2N







Ṡ

˙(V ε)

Ṅ




87



III. Simulation et Interprétation :

On retrouve ainsi la définition de la matrice des rigidités généralisée de Tisza
qui lie extensités et intensités via les dérivées secondes de l’énergie. C’est une matrice
symétrique. L’hypothèse centrale de l’approche "quasi-chimique" de Cunat consiste à
admettre que la relation d’Euler (et toutes ses conséquences) demeure valide même
hors équilibre interne. Les développements qui en découlent prennent appui sur un
traitement non plus des espèces en présence, mais sur un traitement de degrés de
liberté (ddl) de ces espèces en présence ; ainsi la signification de N et des potentiels
chimiques associés glisse-t-elle vers celles du nombre de ddl distincts par familles de ddl.
le traitement thermodynamique de la chimie de la réaction de De Donder est transposé
à celui des échanges de ddl (créations/ disparitions). Dans ces conditions l’évolution
des espèces s’écrit :

dN = dN ext + dN int

ou dN ext spécifie les échanges avec l’extérieur (système ouvert) est dN int précise
les réaction de création/disparition de ddl à l’intérieur ; Conformément à De Donder on
définit formellement une stoechiométrie de réaction caractérisée par ν et un avancement
z :

dN int = νdz (III.10)

On a donc
N = N 0 + ∆N ext + ∆N int (III.11)

ou encore
U(S, V ε,N ) = (S, V ε, (N 0 + ∆N ext), ∆N int) (III.12)

Soit

U = TS + σV ε + µN
= TS + σV ε + µ(N 0 + ∆N ext) + µ∆N int

avec ∆N int = νz

On a donc U = TS + σV ε + µ(N 0 + ∆N ext) + µνz

Avec la définition de l’affinité (force motrice de la réaction) de De Donder.

A = −µν (Aj = ΣN
k=1µkν

j
k) (III.13)

On arrive finalement à :

U = U(S, V ε, (N 0 + ∆N ext), z) = TS + σV ε + µ(N 0 + ∆N ext)− Az (III.14)

Ainsi, l’ensemble des variables d’ordre quasi-chimique z = zi traduit-il l’évolution
des réorganisations internes.

La loi de comportement devient :
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


Ṫ

σ̇

µ̇k

−Ȧ




=




U,SS U,SV ε U,SN ext U,Sz

U,SV ε U,V εV ε U,V εN ext U,SV εz

U,SN ext U,N extV ε U,N extN ext U,N extz

U,Sz u,zV ε U,zN ext U,zz







Ṡ

˙(V ε)

Ṅ
ext

ż




ou U,•+ = ∂2U
∂•∂+

; en l’absence d’échange de matière avec l’extérieur Ṅ
ext

= 0, cette
loi de comportement se simplifie en :




Ṫ

σ̇

−Ȧ




=




aTS aTV ε bTz

aSσ aσV ε bσz

bAS bAV ε gzz







Ṡ

˙(V ε)

ż




En introduisant les caractéristiques physiques associées aux dérivées secondes de
l’énergie, en écrit encore :




Ṫ

σ̇

−Ȧ




=




1
Cu

V εz
T − αu

Cu
V εz

T bTz

− αu

Cu
V εz

T Eu + (αuEu)2

Cu
V εz

T bσz

tbTz
tbσz gzz







Ṡ

˙(V ε)

ż




où Cu
V εz correspond à la chaleur spécifique à V ε et z constants, αu est

le coefficient de dilatation et Eu représente la rigidité du milieu. Les sous matrices
”b” traduisent les couplages entre variables "contrôlables" par l’expérimentateur et
variables de microstructure z alors que g exprime les éventuels couplages entre les
évolutions microstructurales.

En pratique, on contrôle "plus aisément" la température que l’entropie et en ce
qui concerne ce travail, nous décrirons des expériences de calorimétrie à balayage en
température et des expériences de viscoélasticité à déformation contrôlée (déplacement
sinusoïdal contrôlé pour être exact) et température variable également contrôlée. Dans
ces conditions ce sera l’énergie libre de Helmoltz F (T, V ε, z) qui jouera le rôle de
potentiel. Cette fonction est obtenue par simple transformée de Legendre de l’énergie
interne U = TS + σV ε + µN de telle manière que l’un permute le rôle des variables S
et T :

F (T, V ε,N ) = U(T, V ε, N )− T (T, V ε,N )S = σV ε + µN
=

∫
σ : d(V ε) +

∫
µdN +

∫
(V ε)dσ +

∫
N dµ

Or en vertu de la relation de cohérence de Gibbs-Duhem III.9 on a :

∫
(V ε)dσ +

∫
N dµ = −

∫
SdT (III.15)
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soit

F =

∫
σd(V ε) +

∫
µdN −

∫
SdT (III.16)

ce qui montre que F = F (T, V ε,N). Ici, ce seront donc les variables −S, σ et µ
(ou −A pour ce qui nous concerne) qui dépendront de (T, V ε,N) et qui constitueront
ainsi les nouvelles équations d’état. Un point essentiel du formalisme DNLR consiste
à choisir a priori une base modale (diagonale) pour décrire les ddl. En conséquence, la
matrice gzz est choisie diagonale. Elle doit, de plus, être définie positive pour assurer
la stabilité thermodynamique. Ce choix de base modale par construction est fait dans
un souci de simplicité du traitement ultérieur, le prix a payer en est l’absence de repré-
sentation précise en terme de mécanismes élémentaires à l’échelle atomique. Toutefois,
si d’aventure on connaissait tous les mécanismes mis en oeuvre à l’échelle atomique,
il devrait être possible, tout du moins formellement, de remonter à la base diagonale.
Le travail déjà ancien de Robertson (1984) sur le PVAc en est exemple. La relation
générant les lois de comportement :




Ṡ

σ̇

−Ȧ




=




−Cu
V εz

1
T

−αuEu bSz

−αuEu Eu bσz

bSz
tbσz gzz







Ṫ

˙(V ε)

ż




(III.17)

met en scène les variables de contrôle, au sens du système thermodynamique, qui
peuvent être partagées en deux groupes :

– les variables contrôlables expérimentalement (T et V ε)
– les variables de microstructure qu’il est difficile d’imaginer accessibles à l’expé-

rimentateur autrement que par l’observation.
La définition de z à partir du nombre de moles

N k = N u
k + ∆N ext

k + Σjν
j
kz

j (III.18)

contient implicitement la notion d’écart à un état de référence qu’il convient de préciser.
Utilisons pour cela la situation stationnaire de la force motrice de non équilibre (affinité)
de De Donder et écrivons :

−Ȧst = 0 =t bσz(vε)• + gzz ż
st (III.19)

on en déduit immédiatement la dépendance de żst que nous définirons ici comme
l’état relaxé (équilibre si Ast = 0 et métastable si Ast 6= 0) :

żr = −(g−1
zz

tbSzṪ + g−1
zz bσz(V ε)•) (III.20)
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On voit immédiatement que pour toutes situations de ce type, les variables de
microstructures ne constituent plus des variables indépendantes, elles ne concernent
donc pas la définition des potentiels thermodynamiques correspondants.

Ainsi toute évolution spontanée du milieu sera-t-elle interdite à l’état relaxé. En
conséquence les cinétiques de relaxation devront donc dépendre de l’écart à cet état
c’est à dire de (z − zr). On arrive ainsi à : −Ȧ = −gzz ż

r + gzz ż soit Ȧ = −gzz(ż − żr)
ou encore A = A0− < gzz >t (zu− zu

0 )+ < gzz >t (zr − zr
0). Si A0 = 0 alors z0 ≡ zr

0, on
a alors :

A = − < gzz >t (z − zr) (III.21)

où < gzz >t est la valeur moyenne de gzz sur l’intégration temporelle. Cependant
pour "gérer" et résoudre la loi d’évolution des variables d’état, il convient de connaître
Ṫ , ˙V ε mais également ż. Si Ṫ et ˙V ε peuvent laisser espérer un contrôle expérimen-
tal déterminant l’histoire de chargement, il faudra nécessairement avoir recours à une
modélisation pour décrire ż.

L’approche DNLR ouvre naturellement la porte à l’exploitation des lois cinétiques
établies en physico-chimie. Pour ce faire, on a recours, au formalisme de Eyring géné-
ralisé pour décrire les temps caractéristiques τ j et rendre compte des cinétiques du
premier ordre non linéaire classiquement admises pour les phénomènes de relaxation.
Selon la théorie de Eyring, on admet l’existence d’un état d’équilibre instable (le col
d’activation) qui doit être franchi par le système lors de toute réaction de ce type. Une
telle cinétique pourra alors être approchée par une relation d’ordre 1 :

żj = −zj − zjr

τ j
(III.22)

Le temps caractéristique τ j de la transition (réorganisation) j étudiée est donc inver-
sement proportionnel à la probabilité pj+ d’atteindre ce col énergétique, comme il est
également inversement proportionnel à la fréquence de saut νj associée à ce mécanisme.
On écrit donc généralement :

τ j =
1

νjpj,+
(III.23)

La probabilité est exprimée conformément à la mécanique statistique, toutefois
la difficulté réside dans l’appréciation des contraintes "locales", au niveau des atomes
impliqués dans la "réaction", imposées au système afin de mettre en oeuvre la méthode
des multiplicateurs de lagrange. D’une manière générale, on admettra que c’est une
énergie libre de transition ∆F j+ qui gouverne localement les cinétiques d’un système
macroscopique défini par la fonction de Helmoltz F :

τ j =
1

νj
exp

∆F j+

RT
si ∆F j+ est exprimé en J/mole at. (III.24)

On a alors
∆F+j = ∆U+j − T∆Sj+ (III.25)
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Dans une modélisation visant à reproduire des comportements thermorhéologiquement
simples on peut se contenter d’écrire ∆U+j = ∆U+ ∀ j en admettant que l’éner-
gie d’activation reste la même pour chaque mode. Leur différenciation en terme de
temps caractéristique prend alors essentiellement appui sur l’entropie d’activation qui
est étroitement liée à la configuration locale.

Col d'activation

Etat initial

Etat final Configuration

∆F+, r

)+F(∆∆

+F∆

iF

fF

+F

t)(F+

Fig. III.1: Représentation schématique de l’évolution du col
d’activation lors d’un changement de configuration

La figure (III.1) représente le schéma énergétique associé à chaque transition. Pour
décrire la fréquence de saut, on peut "caler" la représentation par les mouvements de
translation élémentaires associés à l’agitation thermique et poser :

νj =
kBT

h
aj

ν (III.26)

où h est la constante de Planck et aj
ν un facteur de glissement spécifique au mode

j. On arrive ainsi à :

τ j = h
kBT

1

aj
ν

exp ∆U+

RT
exp −∆S+j

R

= h
kBT

exp
−∆S+j

app

R
exp ∆U+

RT

ou ∆S+j
app = (∆S+j + R ln aj

ν) représente l’entropie d’activation apparente qui
regroupe tous les éléments apportant une contribution "propre" au mode j dans la
définition de son temps caractéristique. Si de plus on dispose d’une information sur
le contrôle mécanique de la déformation, on introduit alors un autre paramètre de
Lagrange, associé à la notion de contrainte, dans la modélisation de la probabilité de
transition qui peut alors s’écrire :

p+
j ∼ exp−∆U+ − σ∆(V ε)+j − T∆S+j

RT
(III.27)
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Puisque nous avons vu que la relaxation est fortement liée à l’écart à l’équilibre,
nous postulons ainsi que les temps caractéristiques peuvent eux aussi dépendre de cet
écart à l’équilibre et écrivons :

τ j =
h

kT
exp−∆S+j

app

R
exp

∆U+

RT
exp

∆(∆F+j)

RT
(III.28)

avec ∆(∆F+j) = Kβ(β−βr) ( ∀ j par souci de simplicité) ou β représente le vec-
teur associé aux lois d’état recherchées et Kβ la variable duale correspondante qui peut
être une constante dans les cas les plus simples. On retrouve ici encore l’introduction
d’un facteur de glissement que nous pouvons noter

aj = exp
∆(∆F+j)

RT
(≡ a ∀j par souci de simplicité) (III.29)

Pour terminer la structuration de l’approche DNLR, il convient maintenant de
traiter la multiplicité des modes. La mécanique du point nous indique qu’à N particules
sont associées 6 N ddl, toutefois le regroupement possible par famille laisse envisager
un nombre de modes d’évolution de configurations accessibles inférieur, mais néan-
moins extraordinairement élevé. L’idée, pour caractériser cette distribution des modes
dissipatifs, consiste à les considérer comme associés à des états de fluctuation vis à vis
de l’état relaxé. Prigogine a montré par une analyse stochastique que chaque mode de
relaxation produira (en moyenne) la même quantité d’entropie ∆iS

j = kB si l’affinité
s’écrit A = − < g >t (z − zr) et en admettant la relation de Onsager qui lie affinité et
vitesse d’avancement ż = L A par la matrice L, on a alors :

ż = −L < g >t (z − zr) (III.30)

où l’on reconnait la définition thermodynamique de la matrice des temps carac-
téristiques

τ = (L < g >t)
−1 (III.31)

soit pour notre base modale

τ j = (Lj < gj >t)
−1 (III.32)

Cunat propose d’utiliser la base qui diagonalise τ avec la contrainte Lj = L ∀ j
afin de conserver les spécificités thermodynamiques apportées par gj.

La production d’entropie pour chaque mode j

Ṡj
i = Aj żj = − < gj >t (zj − zjr)żj (III.33)

s’intègre et conduit à :

(∆iS)j =< gj >t
1

2
(zj − zjr)2 (≡ kB d’après Prigogine) (III.34)
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Cunat suggère que l’on écrive

(zj − zjr)2 = 2kB
L

L < gj >t

≡ 2kBLτ j (III.35)

Il définit alors le poids ("normé" à 1) de chaque mode par la relation

pj
0 =

(zj − zjr)∑
k(z

k − zkr)
=

√
2kBL

2kBL

τ j

∑
k τ k

= B
√

τ j (III.36)

pj
0 = B

√
τ j avec B =

1∑
j

√
τ j

(III.37)

On vérifie bien que :
p∑

k=1

pj
0 = 1 (III.38)

Ainsi, le spectre modal se trouve-t-il entièrement caractérisé par cette relation III.37.
En pratique, il conviendra de choisir, par ajustement sur des données expérimentales,
un temps caractéristique (le plus élevé par exemple) et de fixer l’étendue du spectre
pour obtenir aisément sa représentation discrétisée avec seulement deux paramètres
adjustables ; le pas de discrétisation n’est pas un paramètre, il sera fixé de manière à
ne pas affecter la précision des calculs et à optimiser le temps de ces calculs.

La figure suivante (III.2) illustre ce résultat pour une étendue de 6 décades et
une discrétisation du quasi-continuum sur 50 modes.

0 1 2 3 4 5 6
0

0.02

0.04

0.06

0.08

0.1

0.12

0.14

0.16

log(τj/τj
0
)

P
0
j

Fig. III.2: Spectre de relaxation définie à partir par 50 modes
dissipatifs sur une échelle de temps choisie de 6 decades
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Pour finir, la loi de comportement :




−Ṡ

σ̇

−Ȧ




=




− 1
T
Cu −αuEu bSz

−αuEu Eu bσz

tbSz
tbσz gzz







Ṫ

˙(V ε)

ż




s’écrit encore :



−Ṡ

σ̇

−Ȧ




=




− 1
T
Cu −αuEu −bSz(z − zr)

−αuEu Eu −bσz(z − zr)

tbSz
tbσz −gzz(z − zr)







Ṫ

˙(V ε)

1
τ




Cette écriture souligne que bSz(z − zr) est homogène à une entropie, en fait à
une différence d’entropie entre l’état actuel et l’état relaxé. Il en serait de même pour
bσz(z− zr) qui s’identifie à une différence de contrainte alors que gzz(z− zr) n’est autre
que l’affinité (au signe près).

On peut ainsi réécrire cette loi de comportement sous la forme alternative pour
toute grandeur d’état non nécessairement nulle à l’équilibre β = {S, σ} associée à la
variable de contrôle duale γ = {T, V ε}

β̇ = auγ̇ − τ̇−1(β − βr) (III.39)

soit

Ṡ = Cu 1
T
Ṫ + αuEu ˙(V ε)−∑

j
Sj−Sjr

τ j

σ̇ = −αuEuṪ + Eu ˙(V ε)−∑
j

σj−σjr

τ j

On peut également à ce stade remarquer que notre définition de l’état relaxé
conduit à :

ar = au − b g−1 tb (III.40)

En effet les relations : ⌊
β̇ = auγ̇ + bż

−Ȧ =t bγ̇ + gż
(III.41)

conduisent à β̇ = (au − b g−1 tb)γ̇ − b g−1 Ȧ

Or pour l’état relaxé Ȧr ≡ 0, on a donc :

β̇r = (au − b g−1 tb)γ̇ = arγ̇ (III.42)
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En fait, en pratique, nous utilisons souvent dans notre groupe de recherche un
traitement modal complet pour résoudre mode par mode le jeu d’équations différen-
tielles relatif au comportement. Ainsi, la relation III.39 qui s’écrit :

β̇ = auγ̇ −
∑

j

βj − βjr

τ j
(III.43)

devient :
β̇ =

∑
j

β̇j =
∑

j

(auγ̇)j −
∑

j

βj − βjr

τ j
(III.44)

Nous introduisons pour ce faire un vecteur de localisation analogue aux poids des
modes en écrivant :

β̇ =
∑

j pj
ua

uγ̇ − βj−pr
jβr

τj

Soit

β̇j = pj
ua

uγ̇ − βj−pr
jar

sγr

τ j

où pj
u et pj

r sont les facteurs de localisation propres aux configurations instantanées
et relaxées, où ar

s est le module sécant relatif à l’état relaxé.

En pratique, nombre de simulations ont été conduites avec succès en utilisant
l’approximation

pj
u = pj

r = pj
0 = B

√
τ jr (III.45)

ou τ jr est le temps caractéristique à l’état relaxé.

III.3 Modélisation du comportement de la chaleur
spécifique apparente Ca

p

III.3.1 Introduction

Cette section donne une préfiguration des modélisations que nous utiliserons ul-
térieurement pour décrire le comportement du PMMA plus au moins vieilli.

Nous allons évoquer ici les expériences calorimétriques réalisées après trempe sur
le PMMA. Comme nous l’avons précisé dans le chapitre précèdent, ces mesures ont
été obtenues avec un DSC7 PERKIN ELMER dans le Laboratoire de Physique de
Matériaux (LPM) à l’École de Mines de Nancy.

III.3.1.1 Approche générale

La figure III.3 schématise le comportement de l’enthalpie en fonction de la tem-
pérature. Les courbes (a) et (b) montrent le chemin suivi par l’enthalpie au cours d’une
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trempe à une vitesse q et immédiatement suivie d’un chauffage à une vitesse qc ( par
exemple q ≈ 100K/min > qc = 5K/min).

Fig. III.3: Représentation schématique du diagramme enthalpique :
(a) trempe à partir de l’état liquide à q, (b) chauffage à qc

La figure III.4 schématise l’évolution de l’enthalpie en fonction de la température
au cours d’un traitement thermique complexe constitué d’une trempe à q(1) (courbe
a) depuis l’état liquide suivie d’un vieillissement isotherme (Tv) (courbe b) durant un
temps (tv). On impose ensuite un refroidissement à une vitesse de q(1) jusqu’à T0 et
enfin un chauffage à q(2)(courbe c).

Fig. III.4: Représentation schématique du diagramme enthalpique :
(a) trempe à partir de l’état liquide à q, (b) vieillissement à la
température Tv durant un temps tv, (c) chauffage à qc après un

refroidissement jusqu’à T0
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III.3.2 Simulation

L’objectif ici sera de montrer comment les simulations devront être conduites
pour aborder ces histoires thermiques avec l’approche DNLR.

L’équation

Ṡ = Cu 1
T
Ṫ + αuEu ˙(V ε)−∑

j
Sj−Sjr

τ j

fournit la relation d’état recherchée pour approcher la chaleur spécifique appa-
rente, c’est à dire le signal calorimétrique prenant en compte d’éventuelles chaleurs
de réaction, donc finalement pour approcher l’enthalpie en régimes isothermes et ani-
sothermes à déformation imposée nulle. En effet multiplions cette relation par T et
divisons par Ṫ on obtient la chaleur spécifique apparente et plaçons-nous pour simpli-
fier à ˙(V ε) = 0 :

Ca
V εz = T Ṡ

Ṫ
= Cu

V εz −
∑

j
T (Sj−Sjr)

Ṫ τ j

Si l’on souhaite traduire la variation d’énergie lors d’une histoire thermique à
V ε = Cste

U̇ = Ca
V εzṪ = Cu

V εzṪ − Aż = Cu
V εzṪ − T Ṡi (III.46)

il suffit d’écrire

U̇ = Cu
V εzṪ −

∑
i

T (Sj − Sjr)

τ j
= Cu

V εzṪ −
∑

i

U j − U jr

τ j
(III.47)

Pour accéder à l’enthalpie comme en calorimétrie, une simple transformée de
Legendre supplémentaire sur la part mécanique de l’énergie conduit à l’enthalpie libre
de Gibbs

G = U − TS − σV ε = F − σV ε = G(T, σ,N) (III.48)

dont la dérivée seconde par rapport à la température définit la chaleur spécifique à
contrainte constante. Dans le calorimètre, auccune contrainte mécanique autre que
la pression atmosphérique n’est imposée σ = −P , on travaille donc avec la chaleur
spécifique à pression constante Cp. De part la définition de l’enthalpie, on aura donc :

Ḣ = Cu
pzṪ −

∑
j

Hj −Hjr

τ j
(III.49)

avec

τ j =
h

kBT
exp

∆G+j

RT
exp

∆(∆G+)

RT
(III.50)
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Ici compte tenu des contraintes thermodynamiques imposées au système, on peut
considérer que :

∆(∆G+) ' KsT (S − Sr) (III.51)

Cette non linéarité produit un facteur de glissement du spectre de relaxation
initial le long de l’échelle de temps au fur et à mesure que le vieillissement se poursuit.

La modélisation du suivi de chaleur spécifique nécessite donc de préciser les cha-
leurs spécifiques de Cu

p et Cr
p ou encore plus simplement ∆Cp = Cu

p −Cr
p si l’on choisit

de tracer les graphes de Capparent
p en référence à l’état relaxé (Cr

p).

De même il est nécessaire de préciser la position du spectre de relaxation à toute
température pour l’état liquide (y compris en surfusion). Pour cela nous retiendrons
l’hypothèse :

∆G+,j = ∆H+ − T∆S+,j (III.52)

Ainsi si l’on fixe la largeur du spectre par exemple à 6 décades, les choix de ∆S+
max

et ∆H+ complètent la caractérisation du spectre pour le liquide. Nous conviendrons par
souci de minimisation du nombre de coefficients du modèle de retenir l’approximation
∆H+= constante, bien que notre discours précédent dans le Chapitre I ait montré la
faiblesse de cette hypothèse. Il serait en effet plus efficace de retenir par exemple une
loi VFT pour décrire l’état liquide qu’il soit surfondu ou non.

De même le paramètre de non linéarité Ks est pris comme une constante par
souci de simplicité.

La courbe de Cp simulée est gouvernée par deux facteurs essentiels : le premier est
le facteur de non linéarité entropique Ks qui impose la forme de la courbe, le second est
la constante de temps qui détermine la position du spectre sur l’échelle des temps. La
constante de temps du mode le plus lent τmax,r(Ta) et Ks seront déterminés par identi-
fication à partir des données expérimentales. Il est évident qu’avec ces approximations
grossières, nous n’attendrons qu’un accord qualitatif entre modèle et expériences. En
effet, la simulation fine du comportement du PVAc par exemple a demandé un mo-
dèle plus élaboré à 8 paramètres ajustables pour reproduire de manière satisfaisante
l’ensemble des expériences de Kovacs [Aharoune, 2001].

La figure (III.5) reproduit la chaleur spécifique apparente fournie par le modèle
pour une trempe et pour un chauffage. Les paramètres utilisés pour la simulation sont
rassemblés dans le tableau III.3.2 :
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Tab. III.1: paramètres utilisées pour construire les courbes des figures
(III.5, III.6) à partir d’une première estimation des paramètres

matériau relatif au PMMA.

Données Matériaux conditions expérimentale
∆Cp(J/Mol/K) ∆H+(J/Mol) ∆S+

max(J/Mol.K) Ks

25 215000 280 -5
Ṫ = q qc Td

-0.3K/s 0.08K/s 298K

Td : température de début de l’expérience ; q : vitesse de trempe ; qc : vitesse de
chauffage.

Les coefficients du matériau ont été approchés à partir de nos mesures DSC pour
le PMMA. Nous proposons ici des simulations de trempe et de recuit anisotherme à la
même vitesse Ṫ = ±5K/min et ± 10K/min contrairement aux expériences réellement
menées dans la DSC. Il ne faut voir ici que des simulations qualitatives à titre indicatif.

Fig. III.5: Chaleur spécifique apparente ( vitesse de refroidissement et
de chauffage : (a)= 5K/min, (b)=10K/min.

La figure (III.6) montre le diagramme enthalpique correspondant :
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Fig. III.6: diagramme enthalpique

Sur les figures (III.7, III.8, III.9, III.11) sont rapportées les simulations de ∆Ca
p

comparées avec les expériences lors d’un chauffage précédé de recuits isothermes de
durées ta = (4, 24, 48 heures et 1 semaine) à Ta = 313K

Le tableau III.3.2 précise les paramètres du modèle utilisés pour ces simulations
avec les histoires thermiques réalisées dans le DSC. Ils sont identifiés à partir des
données DSC obtenues sur les divers échantillons recuits à 313K.
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Fig. III.7: ∆Cp d’un PMMA vieilli 4heures à T=313K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale. vitesse de chauffage = 5K/min
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Fig. III.8: ∆Cp PMMA vieilli 24 heures à T=313K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale. vitesse de chauffage = 5K/min
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Fig. III.9: ∆Cp PMMA vieilli 48 heures à T=313K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale. vitesse de chauffage = 5K/min
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Fig. III.10: ∆Cp PMMA vieilli 72 heures à T=313K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale. vitesse de chauffage = 5K/min
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Fig. III.11: ∆Cp PMMA vieilli 1 semaine à T=313K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale. vitesse de chauffage = 5K/min

Les simulations reproduisent globalement les observations expérimentales. Tou-
tefois il faut noter la présence systématique d’un léger pic endothermique à la fin de la
transition que l’on n’observe pas sur nos expériences. Il est induit par un retard (généré
par le modèle) trop prononcé au retour à l’équilibre à haute température. Par ailleurs,
l’effet exothermique provoqué par le vieillissement est mal reproduit pour un recuit de
4 heures à 313K. Par contre, pour des durées de recuit plus importantes, les simula-
tions sont satisfaisantes : On note l’apparition progressive d’un effet endothermique à
basse température (phénomène sub-subTg) qui est la signature du recuit préalable. Le
maximum de ce "pré-pic" se déplace vers les hautes températures lorsque la durée du
recuit augmente.

Dans tous les cas, on peut observer que les figures (III.12, III.13, III.14, III.15,
III.16) donnent les diagrammes enthalpiques attendus correspondant à la simulation.
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Fig. III.12: Diagramme enthalpique d’un PMMA vieilli 4 heures à
T=313K

Fig. III.13: Diagramme enthalpique d’un PMMA vieilli 24 heures à
T=313K
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Fig. III.14: Diagramme enthalpique d’un PMMA vieilli 48 heures à
T=313K

Fig. III.15: Diagramme enthalpique d’un PMMA vieilli 72 heures à
T=313K
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Fig. III.16: Diagramme enthalpique d’un PMMA vieilli 1 semaine à
T=313K

Les figures (III.17...III.25) comparent simulations et expériences à des tempéra-
tures Ta plus élevé. Ces simulations comme les suivantes servent en fait à tester les
capacités prévisionnelles du modèle proposé ici, donc servent à valider au à invalider
les hypothèses manifestement trop grossières retenues pour sa construction.
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Fig. III.17: ∆Cp d’un PMMA vieilli 4 heures à 333K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.18: ∆Cp d’un PMMA vieilli 24 heures à 333K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.19: ∆Cp d’un PMMA vieilli 48 heures à 333K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.20: ∆Cp d’un PMMA vieilli 72 heures à 333K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.21: ∆Cp d’un PMMA vieilli 1 semaine à 333K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.22: ∆Cp d’un PMMA vieilli 24 heures à 363K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.23: ∆Cp d’un PMMA vieilli 48 heures à 363K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.24: ∆Cp d’un PMMA vieilli 72 heures à 363K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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Fig. III.25: ∆Cp d’un PMMA vieilli 1 semaine à 363K : comparaison
entre courbe théorique et expérimentale, vitesse de chauffage =5K/min
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III.4 Modélisation de la signature de la relaxation
structurale sur la réponse viscoélastique en régime
dynamique anisotherme.

Le paragraphe précèdent était consacré à l’analyse de l’histoire thermique au
travers d’observations sur la chaleur spécifique, telles que les expériences de DSC les
révèlent.

Ici nous tentons de proposer une modélisation plus complexe intégrant les cou-
plages thermo-mécaniques afin de reconstruire à terme les réponses du matériau obser-
vées lors de sollicitations mixtes thermiques et mécaniques sous chargement périodique.

Si les couplages thermomécaniques à l’équilibre sont bien établis pour la ther-
modynamique, la prise en compte des phénomènes de relaxation sur ces couplages est
moins avancée.

En effet, lors du vieillissement, l’enthalpie évolue, tout comme d’autres grandeurs
telles que l’entropie (déjà vue en même temps que l’énergie) ou le volume qui, lui, est
une variable de nature cinématique.

Puisqu’une sollicitation mécanique, par exemple un chargement cyclique en contraintes
imposées dans un viscoanalyseur, met en oeuvre une réponse en déformation de type
V ε, tout vieillissement préalable ayant affecté le volume rejaillira a priori sur la réponse
mécanique en chargement cyclique ultérieur. Il convient donc d’abord de vérifier que
l’approche DNLR est apte à prévoir et reproduire les effets de vieillissement sur la
réponse volumique des matériaux pour ensuite tenter d’approcher la réponse thermo-
viscoélastique en fonction de l’histoire de chargement thermomécanique. En particulier
il conviendra de voir si, à priori, notre approche est susceptible de prévoir l’existence
du pic de vieillissement et ses évolutions observées sur le PMMA entre les relaxations
β et α.

Dans la mesure où l’évolution de la chaleur spécifique apparente est essentielle-
ment dûe à la densification du polymère lors du vieillissement, il paraît naturel d’at-
tendre une sensibilité des relaxations mécaniques α, à tout le moins nettement plus
marquée que pour les relaxations β, à ces vieillissements. Nous examinerons donc com-
ment le vieillissement "capté" par les mesures de DSC se répercuterait sur les modules
de perte et de conservation en viscoanalyse à balayage de température pour la relaxa-
tion α uniquement.

Une simple hypothèse de découplage entre modes β et α permettra alors de
reconstruire la réponse thermomécanique observée en viscoanalyse sous sollicitations
harmoniques par application d’un "principe" de superposition via à vis des 2 relaxa-
tions.
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III.4.1 Formalisme DNLR et approche du comportement ther-
momécanique.

Les conditions expérimentales envisagées ici correspondent à un contrôle simul-
tané en température par Ṫ et en contrainte par σ̇. Les réponses étudiées le seront en
terme de Ṡ et ˙(V ε). Notons qu’ici nous admettons un contrôle mécanique en σ̇ ce qui
n’est pas conforme aux visconalyseurs qui, en pratique, gèrent le déplacement ; cepen-
dant cette légère "entorse" de la simulation vis à vis de l’expérience n’est pas lourde
de conséquence du moins peut-on l’espérer à priori. Elle permet surtout de simplifier
considérablement l’analyse en température dans la mesure ou le vieillissement affecte
le volume qui en réalité entre dans le contrôle expérimental à T et (V ε) imposés.

Dans ce conditions le formalisme DNLR conduit à la relation matricielle :




Ṡ

˙(V ε)


 =




Cu
V ε

T
(1 + (αu)2EuT

Cu
V εz

) αu

αu s







Ṫ

σ̇


−




Sj−Sj,r

τj
V ε

(V ε)j−(V ε)j,r

τj
V ε




où s représente la matrice des souplesses.

III.4.2 Construction de la modélisation

III.4.2.1 Introduction

Nous exposons donc dans cette partie une modélisation simplifiée dont l’objec-
tif est de verifier l’aptitude du formalisme à introduire des simulations conformes à
l’expérience.

La modélisation repose sur l’approche exposée au paragraphe III. 3 avec comme
composantes majeures :

– Un couplage effectif entre variables thermodynamiques
– Une prise en compte d’effets non linéaires pour la part cinétique associée à la

dissipation.
Nous cherchons donc à modéliser les expériences de spectroscopie mécanique pré-

sentées au chapitre précèdent mais en intégrant l’histoire thermique subie par l’échan-
tillon.

Ainsi pour une expérience de relaxation volumique, on a simultanément :

˙(V ε) = V̇ et σ̇ = 0 (III.53)

La relation matricielle précédente se réduit donc à :
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



Ṡ =
Cu

V ε

T
(1 + (αu)2EuT

Cu
V εz

)Ṫ −∑
j

Sj−Sj,r

τ j
s

V̇ = αuṪ −∑
j

V j−V j,r

τj
v

Soit encore 



Ṡ =
Cu

p

T
Ṫ −∑

j
Sj−Sj,r

τ j
s

V̇ = αuṪ −∑
j

V j−V j,r

τ j
v

Si l’on procède à une décomposition modale complète, on écrit :





Ṡ =
∑

j[pP
j
u

Cu
p

T0
Ṫ − Sj−Sj,r

τj
s

]

V̇ =
∑

j[p
j
uα

uṪ −∑
j

V j−V j,r

τj
v

]

avec les états relaxés :

Ṡj,r = pj
rC

r
p

Ṫ

T
et V̇ j,r = pj

rα
rṪ (III.54)

Rappelons que de nombreuses expériences ont déjà pu être simulées avec succès
en admettant pj

u = pj
r = pj

0

Nous porterons une attention particulière à l’apparition du "pré-pic" sur les
courbes tanϕ=fonction( température) et à son évolution au gré des deux paramètres
réglant le vieillissement : le temps de recuit tv et la température de maintien isotherme
Tv

III.4.2.2 Systéme d’équations à résoudre.

On se propose donc de résoudre le système d’équations suivant pour un charge-
ment thermomécanique à température et pression variable :





Ṡ =
∑

j Ṡj =
Cu

p

T0
Ṫ + αuṗ−∑

j
Sj−Sj,r

τj
s

V̇ =
∑

j V̇ j = αuṪ + κuṗ−∑
j

V j−V j,r

τ j
v
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– V désigne ici le rapport V olume actuel V (t)
V olume initial V0

– les coefficients Cu
p

T0
, αu, κu correspondent aux coefficients de la matrice de Tisza

(équation III.2)

Nos expériences sont conduites avec une histoire de chargement telle que Ṫ = ±q
pour simuler une trempe ou un chauffage à vitesse constante mais aussi un vieillissement
à une température donnée (q=0) et elles se déroulent en régime isobare Ṗ = 0.

Dans ces conditions, le système d’équations différentielles précèdent se réécrit de
la manière suivante pour chaque processus :





Ṡj = pj
0

Cu
p

T0
Ṫ − Sj−Sj,r

τ j
s

V̇ j = pj
0α

uṪ − V j−V j,r

τj
v

où les variables Sj,r et V j,r sont décrites respectivement par :




Ṡj,r = pj
0

Cr
p

T0
Ṫ

V̇ j,r = pj
0α

rṪ

Cp et α figurent respectivement le coefficient de chaleur spécifique à pression constante

et le coefficient de dilatation volumique. A ce stade, le système d’équations permet donc
de décrire les évolutions de l’entropie S et du volume V d’un V.E.R en fonction d’une
histoire thermique imposée.

III.4.2.3 1ère validation : étude de la recouvrance volumique

La structure du modèle proposée ici a permis de reproduire les expériences de
recouvrance volumique de Kovacs pour le PVAc avec le paramètre :

δ(t) =
V (T (t)− V r(T (t))

V (T (t))
(III.55)

C’est dans la modélisation des temps de relaxation et des couplages implicites
qu’ils permettent de formaliser, que se joue véritablement l’aptitude du modèle à re-
produire dans le détail les comportements observés.

A titre uniquement d’illustration du pouvoir de modélisation de ce système d’équa-
tions nous représentons sur la figure III.27 une courbe de recouvrance volumique ob-
tenue par ce jeux d’équations [Aha01]. L’ensemble des expériences de Kovacs révèle
deux aspects importants des phénomènes de relaxation que tout modèle se doit de re-
produire pour être crédible. Il s’agit de l’asymétrie de la recouvrance isotherme vis à
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vis du signe de l’écart à l’équilibre δ, d’une part et d’autre part du phénomène dit de
cross-over qui se révèle être la signature de la multiplicité des modes de relaxation. Le
modèle proposé par Aharoune, Marceron et Cunat prend en considération un couplage
implicite entre volume et entropie. Le comportement est décrit par le couplage :

Ṡ = aTT Ṫ
∑

j

Sj − Sj,r

τ j
s

(III.56)

δ̇ = ∆αṪ −
∑

j

δj

τ j
v

(III.57)

avec

τ j
v = [

h

kT
exp

−∆S+,r
j

R
] exp

kδδ − T (S − Sr)

RT
(III.58)

τ j
s = [

h

kT
exp

−∆S+,r
j

R
] exp

kS(S − Sr)− T (S − Sr)

RT
(III.59)

Les 8 paramètres du modèle sont, pour un spectre étalé sur 6 décades ; ∆E+,r,
∆S+,r

mini, ∆S0, aS
0 , aS

1 , aδ
0, aδ

1 ,aδ
2 (avec Ks = aS

0 + aS
1 T et Kδ = aδ

0 + aδ
1T + aδ

2T
2)

Les figures ci dessous empruntées à Aharoune et al illustrent les performances de
la modélisation du vieillissement physique du PVAc.

Fig. III.26:

Fig. III.27:
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Fig. III.28:

Notons que ces modélisations on été menées initialement avec l’approche DNLR
par Aharoune dans une version incrémentale et reprises récemment par Martin dans
une version intégrale du formalisme DNLR.

Pour revenir maintenant à notre sujet d’étude, à savoir la caractérisation et l’ana-
lyse du vieillissement physique du PMMA par suivis DSC et DMA, nous devons noter
que la faiblesse des simulations DSC que nous proposons, donc de nos approximations
grossières est évidente à la lecture de la comparaison simulation/expériences en DSC.
Néanmoins, observons que les apparitions du "pré-pic" type sub-sub Tg (induit par le
vieillissement isotherme préalable) et les évolutions en température de leurs maxima
sont bien cohérentes avec l’expérience. Ceci valide d’une certaine mesure le modèle ex-
posé au vu de nos objectifs. Il est clair qu’il faudra à l’avenir travailler de manière plus
subtile sur la modélisation de la non linéarité en "relâchant" notamment l’hypothèse
KS = constante. Notons que ce pré-pic n’est assez bien formé dans les simulations que
pour les températures 333K et 363K. Nous devrons donc attendre les même insuffi-
sances quand nous analyserons le comportement en viscoélasticité dynamique comme
une extension de ce simple modèle avec prise en compte du couplage thermomécanique.

III.4.2.4 Modélisation des expériences de Spectroscopie Mécanique en ré-
gime isotherme.

Nous pouvons compléter la construction du modèle en rajoutant un test de spec-
troscopie pendant la phase de chauffage après les recuits de vieillissement isothermes
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préalables.(cf procédure expliquée au chapitre expérimental). Ceci constitue plus spé-
cifiquement notre contribution à l’étude des phénomènes d’histoire thermique lorsque
le trajet d’excitation est plus complexe.

Comprenons que dans cette phase de chauffage (excitation imposée T (t) = qct +
Tv), on sur-impose une seconde excitation, d’origine mécanique cette fois-ci, du type

σ(t) = σ0cos(ωt) (III.60)

Cette excitation en contrainte génère une déformation sinusoïdale

ε(t) = ε0cos(ωt + ϕε) (III.61)

faisant apparaître un déphasage ϕε révélateur du caractère dissipatif de la fonction de
transfert caractérisant notre système (le matériau) et donc des processus de réorgani-
sation à l’échelle de la microstructure.

III.4.2.5 Simulation de l’essai de spectroscopie mécanique

Rappelons que pour un chargement thermo-mécanique les équations qui régissent
l’évolution sont données par :

Ṡ =
Cu

p

T
Ṫ + αuσ̇ −

∑
j

Sj − Sj,r

τ j
s

(III.62)

ε̇ = αuṪ + suσ̇ −
∑

j

εj − εj,r

τ j
s

(III.63)

où su est le tenseur des souplesses instantanées.

Pour résoudre ce système d’équations nous choisissons de négliger la contribution
αuσ̇ devant Cu

p

T
Ṫ pour la détermination de l’entropie ; dans le même esprit nous écrirons

pour le temps caractéristique du vieillissement entropique :

τ j
S = τ j,r

S aS(S) = τ j,r(T ) exp(
Ks∆S

RT
− ∆S

R
) (III.64)

Soit
Ṡ ≈ Cu

p

T
Ṫ −

∑
j

Sj − Sj,r

τ j,ras(S)
(III.65)

De même pour la réponse mécanique, nous découplerons les contributions αuṪ et
suσ̇ et admettrons l’approximation

ε̇(T, σ) ' [ε̇T ] = [ε̇σ] = [αuṪ −
∑

j

εj − εj,r

τ j
r

]σ=0 + [suσ̇ −
∑

j

εj − εj,r

τεas

]T (III.66)
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τ j
v = τ j,r exp

Kv−∆V−∆S
R (III.67)

et avec τ j
ε (T ) qui sera pris comme une constante à chaque température ce qui cor-

respond à un comportement viscoélastique. En pratique nous avons négligés la contri-
bution

ε̇T = αuṪ −
∑

j

εj − εj,r

τ j
v

(III.68)

devant la part mécanique. Par contre le couplage implicite entre vieillissement et vis-
célasticité est pris en compte par le biais du glissement des temps caractéristiques τ j

ε

par la fonction as(T, Tv, tv) estimée à partir des expériences de DSC.

Cette approximation sera d’autant plus acceptable que la séparation des échelles
de déformation volumique par vieillissement et de relaxation de la déformation méca-
nique sera marquée. Le travail expérimental de Gregory B. McKenna [McKenna,1994]
établit clairement l’existence de ce découplage sur un verre époxy. Ainsi utilisera-t-on
le procédure suivante pour résoudre nos équations d’évolution et atteindre les réponses
de Cole Cole en régime anisotherme après des vieillissements préalables :

1. on résoud le problème de trempe, de recuits de vieillissement et de chauffage avec
une commande Ṫ 6= 0 (et σ̇ = 0) en déterminant les réponses Ṡ (donc ∆S par
intégration). On mémorise ∆S(t) ainsi obtenu dans des fichiers.

2. On porte le système à la température Tv et on procède à une simulation mécanique
spectroscopique à chacun des instants tkc (point ∈ k) pour des températures Tk

calculées par Ṫ et tkc ; les valeurs des entropies sont "puisées" dans les fichier
construits en (1) pour calculer les temps caractéristiques appropriés.

Reste maintenant à atteindre les grandeurs de Cole Cole pour déduire des si-
mulations les modules de conservation E ′ et de perte E ′′. Il est nécessaire d’atteindre
la phase ϕ (puisque tanϕ = E′′

E′ ) qui traduit le déphasage entre excitation périodique
et réponse périodique. La figure III.29 donne un extrait des excitations et réponses
sinusoïdales ainsi simulées.

Nous expliquons ici la méthode utilisée pour produire par la simulation, l’obser-
vable fourni par un dispositif expérimental de DMA. Il s’agit de la phase ϕ ou angle
de déphasage entre les signaux périodiques d’excitation du système et de sa réponse
(figure III.29)
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Fig. III.29: Signaux Commande-Réponse Déphasé

Plusieurs techniques peuvent être mises en place pour accéder à cette information.
Nous sommes face à un problème d’estimation paramétrique pour lequel, à partir d’un
signal sinusoïdal de mesure, donc bruité, il nous faut retrouver les valeurs optimales
du jeu de paramètres. Les paramètres à estimer sont ici l’amplitude du signal et sa
phase. Notons que dans l’analyse que nous souhaitons faire, seule la phase nous inté-
resse pour essayer de reconstruire à partir de la simulation, les courbes tan(ϕ) = f(ω)
où ω représente la fréquence ou pulsation de l’oscillation. Nous n’avons pas retenu la
fréquence d’oscillation comme paramètre à estimer. En effet il est clair qu’une trans-
formée de Fourier du signal mesuré pourrait être avantageusement appliquée au signal
au préalable permettant d’extraire sa fréquence fondamentale. La question ne se pose
pas ici. Dans les régimes de linéarité (par rapport à la commande) explorés par les
appareillages classiques, la réponse du signal oscille à la même fréquence d’excitation.
C’est donc un paramètre supposé connu pour l’estimation. Nous supposons également
une erreur nulle sur la variable indépendante ’temps’.

Trois techniques simples ont été mises en place.

1. · Une optimisation par algorithme numérique basé sur le critère classique des
moindres carrés. Il a déjà été largement utilisé pour traiter de problème d’opti-
misation sur des courbes périodiques et donne toute satisfaction. Nous utilisons
ici l’algorithme de Levenberg-Marquardt qui est rapide, stable et relativement
robuste lorsque l’on sait initialiser correctement les valeurs des paramètres re-
cherchés. C’est notre cas ici puisqu’il est évident que l’amplitude et le déphasage
peuvent s’extraire grossièrement d’un simple relevé de quelques points sur la
courbe enregistrée.

2. Mais il est possible d’utiliser également une technique de régression analytique
et donc simple d’utilisation. Sa formule est rappelée ci-dessous :
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III.4. MODÉLISATION DE LA SIGNATURE DE LA RELAXATION STRUCTURALE SUR LA RÉPONSE VISCOÉLASTIQUE EN
RÉGIME DYNAMIQUE ANISOTHERME.

Le signal expérimental ’mesuré’ est noté ỹ = Ãsin(ωt + ϕ̃) de dimension N. On
construit le vecteur y = (ỹsinωt, ỹcosωt) de dimension 2N. On forme la matrice
scalaire et symétrique

A=



〈sin(ωt)|sin(ωt)〉 〈sin(ωt)|cos(ωt)〉
〈sin(ωt)|cos(ωt)〉 〈cos(ωt)|cos(ωt)〉




Le vecteur x = (x1, x2) = A−1y, de dimension 2N, permet alors d’extraire direc-
tement l’amplitude et la phase du signal par les formules suivantes :

Ã =
√

x1x1 + x2x2 = ‖x‖ (III.69)

et
ϕ̃ = arctan(x2/x1) (III.70)

3. Enfin une troisième technique analytique peut être utilisée. Elle repose sur l’uti-
lisation des transformées de Fourier discrète du signal expérimental. C’est la
méthode utilisée par S. Etienne pour dépouiller en temps réel les mesures de
spectroscopie mécanique faites avec le dispositif expérimental de l’EEIGM. Cette
technique repose sur les propriétés des fonctions harmoniques dans les opérations
produits et revient à la même chose que l’algorithme de régression présenté ci-
dessus. Les résultats obtenus avec les deux méthodes sont strictement identiques.

Nous montrons ici que la technique de minimisation par l’algorithme d’optimi-
sation basé sur les moindres carrés et la technique de régression analytique donnent
les mêmes résultats. Les tests ont été menés en partant d’un signal synthétique y =
A0sin(ωt + ϕ0). Les valeurs des paramètres sont A0 = 2, ω = 12Π(fréquence égale à
6Hz) et ϕ0 = 20̊ (Π/9).

Le signal synthétique est corrompu par un bruit synthétique dont les caractéris-
tiques sont les suivantes (bruit gaussien, de moyenne nulle, d’écart-type constant égal
0.5/3). Cela correspond à un rapport signal sur bruit RSB=4. ce qui est très défavorable
comme on peut en juger sur la courbe ci-dessous.

Le tableau suivant donne les valeurs d’amplitude et de phase obtenues par les
deux techniques.

Valeurs modèles I II
A 2 à 2.0368 à 2.0329
θ 20 à 19.8633 à 19.9548

Dans les deux cas, l’erreur est minime (environ 3% sur l’amplitude et 4% sur la
phase) pour un RSB très défavorable. Dans le cas d’un signal non bruité (ce qui, on
le rappelle, sera notre cas ici puisqu’il s’agit d’une étude purement numérique destinée
à tester l’aptitude de la modélisation à prendre en compte les histoires thermiques
passées sur le test mécanique en cours), on retrouve strictement les mêmes valeurs.
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III. Simulation et Interprétation :

Ainsi le modèle DNLR nous a-t-il permis de reconstruire les réponses sinusoïdales
(V ε) en fonction de l’histoire thermo-mécanique de chargement et nous avons pu en
extraire les modules réels et imaginaires correspondants

III.4.2.6 Exemple de Simulations

En pratique, la tâche est assez complexe à mener, pour partie à cause de la
présence "simultanée" des relaxations β et α. Nous avons donc choisi comme déjà
indiqué de porté notre attention sur la relaxation α et sa sensibilité au vieillissement.
Pour ce faire,nous considérerons que le spectre de relaxation DNLR utilisé dans la
simulation ne concernera que la relaxation α dans la mesure où il sera caractérisé à
partir de la DSC réputée peu, voir pas sensible aux mouvements β.

Fig. III.30: Modélisation de la relaxation β

Pour éclairer le propos la figure III.30 montre la relaxation β simulée avec les
paramètres suivants : ∆H+ = 174730J/Mol ; ∆S+ = 8.15J/Mol.K.at ; F=0,3Hz ;

La figure III.31 quant à elle porte sur la simulation de la relaxation α avec les
paramètres suivants :∆H+ = 220000J/Mol ; ∆S+ = 280J/Mol.K.at ; F=0,3Hz ;
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Fig. III.31: Modélisation de la relaxation β

pour finir, la figure III.32 superpose les relaxation α et β ainsi simulées.
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tan(phi) expérimentale

Fig. III.32: principe de la modélisation de tan(ϕ) séparation de deux
relaxation

Nous allons maintenant présenter les effets du vieillissement que produit le modèle
à partir des informations obtenues sur la chaleur spécifique avec les paramètres DNLR.

La figure III.33 montre l’évolution du facteur de pertes tan(ϕ) du PMMA vieilli
72 heures à 313K sous une fréquence de 0,33Hz. On détecte un léger épaulement qui
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est la signature thermodynamique du pré-pic sub-sub Tg observé en DSC.
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Fig. III.33: tan(ϕ) d’un PMMA vieilli 72 heures à 313K, *avec prise
en compte de non linéarité, - sans prise en compte de non linéarité
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Fig. III.34: tan(ϕ) d’un PMMA vieilli 72 heures à 313K, (1) F=
0,3Hz avec prise en compte de non linéarité, - F=0,3Hz sans prise en

compte de non linéarité,(3) F=1Hz sans prise en compte de non
linéarité, (4) F=1Hz avec prise en compte de non linéarité.

Sur la figure III.34 ci-dessus, nous avons superposé 2 simulations du compor-
tement de tan(ϕ) par un même vieillissement (72h à 313K) lorsque l’échantillon est
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sondé en spectroscopie pour deux fréquences différents : F=0,3Hz (courbes (1) et(2))
et F=1Hz (courbes (3) et (4). On verifie ainsi par le modèle cette tendance observée
expérimentalement selon lequelle la localisation en température de l’épaulement n’est
pas affecté par le changement de fréquence alors que la relaxation α se décale vers les
hautes température lorsqu’on augmente la fréquence.
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Conclusions et Perspectives

L’objectif principal de ce travail sur le vieillissement physique du PMMA était
d’établir expérimentalement l’existence de corrélations entre les réponses thermiques
obtenues par DSC et les réponses thermomécaniques enregistrées en DMA suite à divers
recuits de vieillissement isothermes préalables.

L’expérience montre clairement l’apparition d’un pré-pic type sub-sub Tg/subTg

observable directement en calorimétrie différentielle à balayage. En DMA, on détecte
l’apparition d’une dissipation via l’existence d’un pic additionnel entre les relaxations
β et α. Les expériences établissent :

– que le maximum ”Tp” de ce pic ne semble pas sensible à la fréquence ω d’exci-
tation mécanique dans le domaine exploré (0,33 à 20Hz)

– qu’il dépend fortement de la température de vieillissement (comme pour le
pré-pic correspondant en DSC).

– qu’il dépend du temps de vieillissement tv (comme pour la DSC)
Le tableau ci-dessous, met en rapport les températures de pré-pic (Tp) et de

la relaxation structurale obtenues selon les deux voies d’investigation expérimentales
utilisées (DSC et DMA)

Température de vieillissement Ambiante 313K 333K 363K
Tp(DSC) 330K 340-360K 350-370 370-385

relaxation structurale (DMA) 335K 340-360K 350-360 360-370

On observe que les localisations en température des pré-pics de vieillissement sont
voisines quelque soit la température de vieillissement pour la DMA et la DSC.

Les écarts éventuels sont probablement liés au fait que nous avons choisi des
vitesses de chauffage différentes dans les 2 expériences : 5K/min pour la DSC (afin
d’optimiser le signal thermique différentiel), 1K/min pour la DMA (afin de pouvoir
cumuler quatre fréquences de sollicitation mécanique quasi-simultanées).

la caractérisation de ce pré-pic additionnel entre les relaxations α et β constitue
le résultat majeur de ce travail expérimental. Nous avons pu montrer que les signatures
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thermomécanique (DMA)et thermique (DSC) du matériau produites par les recuits de
vieillissement traduisent les mêmes phénomènes physiques de réorganisation structu-
rale.

Les observations expérimentales ont pu être interprétées dans leurs grandes lignes
par un modèle de couplage thermomécanique reproduisant soit les conditions DSC
soit les conditions DMA. Les bases de ce modèle intègrent les résultats principaux de
Kovacs, à savoir, (i) la multiplicité de temps caractéristiques (ii) la non-linéarité des
cinétiques (d’ordre 1) de relaxation .

La distribution retenue provient de la théorie des fluctuations mise en perspective
avec le principe d’équipartition de l’entropie crée de Prigogine. Quant aux non-linearités
cinétiques, elles sont introduites sur la base d’une généralisation de l’approche de Eyring
compatible avec les cinétiques de Tool. Les lois de comportement soit approchées par
une généralisation des lois d’état écrites sous forme incrémentale pour les systèmes
dissipatifs hors équilibre. L’ensemble de ces "ingrédients" de modélisation s’intègre
dans un formalisme développé au LEMTA sous l’acronyme DNLR (Distribution of
Non Linear Relaxations)

Les perspectives de ce travail sont claires :

* Il faut d’abord affiner le modèle en prenant en compte les non-linéarités effec-
tives de manière plus fine. A titre d’exemple, les non-linéarités induites par les variations
de volume n’ont pas été injectées dans le modèle comme paramètre de glissement du
spectre. De même les coefficients introduits sont pris comme des constantes, cela peut
être remis en cause, etc... Une analyse de sensibilité devrait donc être impérativement
mise en place afin de tester de la pertinence des raffinements apportés en termes de
"rendu phénoménologique". Pour affiner encore la modélisation, la prise en compte de
la microstructure et de ses évolutions pour le PMMA lors des recuits devrait apporter
des avancées significatives.

* Sur le plan expérimental, d’autres matériaux pourront être testés pour confirmer
les tendances générales observées ici.

* Dans ce travail, nous avons choisi de tester le modèle le plus simple possible,
afin de vérifier (qualitativement) si le couplages thermomécaniques suffisaient à rendre
compte à la fois des observations DSC et DMA. La réponse est positive.

130



Annexes

131





IV

Annexe :

.2.7 Evolution de tanϕ avec la fréquence pendant les différentes vieillisse-
ment
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Fig. IV.1: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 4H à l’ambiante
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Fig. IV.2: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 4H à l’ambiante
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Fig. IV.3: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 24H à l’ambiante
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Fig. IV.4: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 24H à l’ambiante
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Fig. IV.5: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 48H à la température ambiante
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Fig. IV.6: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 48H à la température ambiante
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Fig. IV.7: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 72H à la température ambiante
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Fig. IV.8: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 72H à la température ambiante
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Fig. IV.9: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 1 semaine à la température ambiante
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Fig. IV.10: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 1 semaine à la température ambiante
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Fig. IV.11: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 4H à 313 k
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Fig. IV.12: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 4H à 313 k
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Fig. IV.13: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 24H à 313 K
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Fig. IV.14: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 24H à 313 K
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Fig. IV.15: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 48H à 313 K
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Fig. IV.16: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 48H à 313 K
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Fig. IV.17: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 72H à 313 K
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Fig. IV.18: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 72H à 313 K
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Fig. IV.19: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 1 semaine à 313 K
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Fig. IV.20: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 1 semaine à 313 K
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Fig. IV.21: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 4H à 333 K
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Fig. IV.22: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 4H à 333 K
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Fig. IV.23: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 24H à 333 K
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Fig. IV.24: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 24H à 333 K

144



260 280 300 320 340 360 380 400

0,08

0,09

0,1 

0,11

0,12

0,13

0,14

température(K)

ta
n 

φ

F=3.33Hz
F=0.33Hz

Fig. IV.25: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 48H à 333 K
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Fig. IV.26: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 48H à 333 K
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Fig. IV.27: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 72H à 333 K
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Fig. IV.28: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 72H à 333 K
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Fig. IV.29: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 1 semaine à 333 K
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Fig. IV.30: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 1 semaine à 333 K
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Fig. IV.31: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 4H à 363 k
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Fig. IV.32: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 4H à 363 k
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Fig. IV.33: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 24H à 363 K
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Fig. IV.34: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 24H à 363 K
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Fig. IV.35: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 48H à 363 K

260 280 300 320 340 360 380 400

0.08

0.1

0.12

0.14

0.16

0.18

0.2

température(K)

ta
n 

ph
i

F=1Hz
F=20Hz

Fig. IV.36: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 48H à 363 K
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Fig. IV.37: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 72H à 363 K
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Fig. IV.38: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 72H à 363 K
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Fig. IV.39: Mesures isochrones à 0,33 (*) et 3,33 (-) Hz de tanϕ
d’un PMMA vieilli 1 semaine à 363 K
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Fig. IV.40: Mesures isochrones à 20 (*) et 1 (-) Hz de tanϕ d’un
PMMA vieilli 1 semaine à 363 K
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Contribution à l’étude des phénomènes de relaxation et de vieillisse-
ment dans le polymères amorphes.

Nous avons étudié la mobilité moléculaire du (Poly Méthyl Méthacrylate) PMMA
au cours d’un vieillissement physique à différentes températures par spectroscopie mé-
canique à balayage pour 4 fréquences quasi-simultanées 0,33Hz, 1Hz, 3,33Hz et 20Hz, et
par calorimétrie différentielle à balayage (DSC). Sur le plan expérimental, cette étude
nous à permis de retrouver le deux relaxations (classiques) α et β et de mettre en
évidence un signal supplémentaire induit par les vieillissements préalables. Ces pics
de relaxation structurale fortement dépendants des conditions de recuits préalables
(température et temps de vieillissement) ne semblent pas sensibles à la fréquence en
DMA. Nous avons aussi pu établir un lien entre le pré-pic observé en DSC et la relaxa-
tion structurale observée en spectroscopie mécanique. L’esquisse de modélisation de la
DMA et de la DSC entreprise dans le cadre du formalisme DNLR développé au labo-
ratoire nous a permis de vérifier (qualitativement) qu’il s’agissait là de manifestations
anisothermes induites par de multiples cinétiques non linéaires.

Mots clés : Polymères amorphes, PMMA, Spectroscopie mécanique, DMA, DSC,
Relaxation α, Relaxation β, relaxation structurale, vieillissement physique, DNLR

Contribution to the study of the relaxation and ageing phenomena in
amorphous polymers.

We have studied the molecular mobility of poly(methyl methacrylate) (PMMA)
during a physical ageing, at various temperatures. This study was carried out by means
of two techniques, namely i) mechanical spectroscopy (MS) with scanning in tempera-
ture for 4 nearly simultaneous frequencies 0,33Hz, 1Hz, 3,33Hz and 20Hz, and ii) dif-
ferential scanning calorimetry (DSC). Concerning the experimental aspect, this study
has allowed to find the two well known relaxation processes α and β and to highlight an
additional signal induced by preliminary aging procedure. This peak due to structural
relaxation strongly depends on the preliminary conditions of annealing (temperature
and time of aging) and appears to be nearly non frequency dependent, as assessed by
mechanical spectroscopy. We also could establish a relationship between the pre-peak
observed in DSC and this structural relaxation observed by MS. The preliminary mo-
deling of the MS and DSC results was undertaken within the framework of DNLR
formalism developed at the laboratory. This modeling has allowed to check, at least
qualitatively, that these results are non isothermal manifestations induced by multiple
nonlinear kinetics.

Keywords : amorphous polymers, PMMA, Mechanical spectroscopy, DMA, DSC,
α relaxation, β relaxation, structural relaxation, physical ageing, DNLR.


