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Résumeé

Résumé

Le dichroisme linéaire avec modulation de polarisation (PM-IRLD) est une technique
de spectroscopie infrarouge. Elle permet 1’étude in situ de la dynamique d’orientation
a une échelle de temps de 400 ms. On mesure 'orientation induite par une déformation
et la relaxation subséquente. Le retour a 1’état isotrope du systeme peut étre suivi
individuellement pour toutes les composantes d’un mélange.

Le mélange poly(oxyéthylene) (PEO) / poly(4-hydroxystyrene) (PVPh) comporte
des interactions intermoléculaires fortes et directionnelles sous la forme de liens hydro-
gene. Par ce fait, il est miscible sur toute la gamme des compositions. La miscibilité a été
vérifiée par analyse calorimétrique différentielle (DSC). Pour une composition donnée,
une seule transition vitreuse étroite a été observée.

Les résultats obtenus montrent que le PEQO, dont la température de transition vi-
treuse (T,) individuelle est la plus basse, s’oriente plus que le PVPh et demeure plus
orienté jusqu’a la fin du temps expérimental. L’incorporation de PEO ralentit la relaxa-
tion des deux composantes. On observe un couplage de l'orientation dans les mélanges
riches en PVPh. Cependant, la relaxation des deux polymeres est clairement indépen-
dante & de plus fortes concentrations en PEO.
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Abstract

Polarisation modulation infrared linear dichroism (PM-IRLD) is an infrared spec-
troscopy technique allowing the in situ study of the orientation dynamics at the 400 ms
time scale. Strain-induced orientation and subsequent relazation can be monitored for
both blend components while the system returns to an isotropic state.

The poly(ethylene oxide) (PEO) / poly(4-hydrozystyrene) (PVPh) blend has strong
specific intermolecular interactions in the form of hydrogen bonds. In as such, the system
is completely miscible over all compositions under study. Miscibility has been asserted
by differential scanning calorimetry : For a given blend composition, only one narrow
glass transition could be detected.

Our PM-IRLD results show that PEQO, which has the lowest glass transition tempe-
rature (1), orients much more than PVPh and remains more oriented even at the end
of the experimental time. The incorporation of PEO causes the relaxation slowdown of
both components. In PVPh-rich blends, orientational coupling is present while at higher
PEQO concentrations, the relazation of both polymers is clearly uncorrelated.



Avant-propos

La dynamique des polymeres a été pour moi un domaine de recherche tres inté-
ressant. Gréace a ’approche spectroscopique qui m’a été proposée par les professeurs
Brisson et Pézolet, j’ai pu, je crois, mettre a profit certains de mes atouts, dont mon
intérét aigu pour la physique et les mathématiques, et de conjuguer le tout a des quali-
tés plus personnelles de patience et de persévérance. Malgré les difficultés rencontrées,
parfois intensément frustrantes (notamment lorsque les échantillons patiemment prépa-
rés cassent les uns aprés les autres), le projet a été trés stimulant intellectuellement et
enrichissant.

J’ai essayé de résumer en introduction de ce mémoire ’essentiel pour entreprendre un
projet similaire. Dans le traitement des résultats ainsi que dans la discussion, j’ai tenté
d’apporter une contribution plus personnelle au domaine. J’espére que ce document
puisse étre utile pour, ne serait-ce qu'un peu, comprendre, inspirer ou susciter de ’'intérét
dans la dynamique des polymeres et les études d’orientation.

J’aimerais maintenant remercier explicitement ma directrice de recherche, la prof.
Josée Brisson. Elle m’a confié un projet fort intéressant et m’a accordé beaucoup d’au-
tonomie au cours de celui-ci. Néanmoins, jamais n’ai-je été laissé a moi-méme. En cas de
besoin, j’avais toujours la chance de pouvoir compter sur son support et sa conversation
de qualité, savante ou amicale. Elle a eu la gentillesse de m’accueillir dans son groupe
de recherche et de me faire confiance. J’espére avoir répondu a ses attentes.

Je voudrais aussi souligner la chance d’avoir eu le prof. Michel Pézolet comme codi-
recteur au cours de ma maitrise. Bien que je ne ’ai pas consulté autant que je 'aurais
dd, il est toujours bon de pouvoir compter sur une autorité en matiere de spectroscopie.
Aujourd’hui, j’ai le bonheur d’occuper un poste dans son laboratoire de spectroscopie
vibrationnelle et je dois préciser qu’il est exceptionnel de travailler pour quelqu’un dont
I’enthousiasme scientifique est aussi contagieux.

Je désire remercier M. Serge Groleau pour son expertise en ce qui concerne la spec-
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troscopie infrarouge et le traitement de données. L’aide de Mme Rodica Plesu a aussi
grandement été appréciée dans une multitude de domaines. Ces deux personnes se dis-
tinguent par leur pédagogie, leur patience et leur abord facile et agréable.

Il faut par ailleurs remercier les organismes subventionnaires qui m’ont permis
d’avoir une bourse tout au long de mes études de 2° cycle, soit le CERSIM, le FQRNT
et le CRSNG. Ce type de bourses est nécessaire pour pouvoir travailler & temps plein
sur un projet d’étude et de le mener a bien.

Je m’en voudrais beaucoup de passer sous le silence la contribution de mes parents,
Louis et Marie-France, qui m’ont apporté un support incommensurable dans mes visées
académiques tout en me laissant pleinement libre de mes choix. Je dois aussi remercier
ma soeur, mes grands-parents, mon parrain et ma marraine qui ont aussi beaucoup fait
pour moi.

J’aimerais aussi remercier mes amis, qu’ils soient loin de Québec, marocains, joueurs
de badminton, muses ou macistes. Qu’ils aient contribué par des encouragements, des
échanges stimulants, de judicieux conseils ou tout simplement en me détournant les
idées de la reptation des chailnes, leur apport a été indispensable afin de conserver un
état d’esprit propice a la recherche et a la rédaction tout au long de la maitrise.

Finalement, je veux laisser ici une pensée pour mon grand-pere Jean-Marc, décédé
au cours de ma maitrise. Il a été pour moi un exemple dans la vie et il me manque
beaucoup. Je crois qu’il aurait été fier de mon travail.



« O! for a muse of fire, that would ascend the brightest
heaven of invention; (... ) »
—-Shakespeare, Henry V
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Chapitre 1

Introduction générale

1.1 But général du projet

L’importance de 'orientation dans un matériau polymere est bien établie. Ses pro-
priétés mécaniques sont améliorées lors de la mise en ceuvre par extrusion, filage, étire-
ment et extension. L’étude du phénomene de retour a I’état non-orienté, dit « isotrope »,
est également importante car elle affecte la stabilité des propriétés physiques et méca-
niques du matériau.

Il est intéressant de pouvoir moduler les propriétés d’'un matériau aussi facilement
qu’en modifiant les proportions de chacun de ses composants. En pratique cependant,
I’approche du mélange de polymeres est compliquée par des problémes de miscibilité et
peu de systémes trouvent une application industrielle.

La miscibilité peut étre améliorée par des interactions entre chaines de nature diffé-
rente. Du nombre des interactions possibles, les liaisons hydrogéne occupent une place
de choix tant par leur force et leur directionnalité que par leur polyvalence et leur occu-
rence fréquente en chimie. Une question est alors naturellement soulevée : quelle est la
conséquence des liaisons hydrogene sur 'orientation et la relaxation dans les mélanges
de polymeres.

L’orientation de mélanges de polymeres formant des liens hydrogene a déja été explo-
rée par un certain nombre d’auteurs et il a été trouvé qu'’il peut y avoir un phénomene
de promotion de 'orientation'™ chez ’'un des composants ou que 1'un des composants

2,4

exhibe un maximum d’orientation“* & une certaine composition. Jasse et coll. ont attri-

bué la dépendance de 'orientation a la concentration au changement du coefficient de
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friction ¢ dans le mélange. Par contre, peu de travaux ont été accomplis sur la relaxation
de P'orientation dans les mélanges présentant des interactions®®, et plus spécifiquement
sur ceux formant des liaisons hydrogene.

Par conséquent, ce projet a pour but général d’étudier les parameétres influencant
la dynamique des polymeres dans les mélanges formant des liaisons hydrogene. Plus
spécifiquement, une technique spectroscopique rapide de mesure de orientation n situ
a été utilisée afin de caractériser la décroissance de 'orientation apres ’élongation d’un
échantillon autosupporté. Ces mesures de relaxation d’orientation permettent de déter-
miner s’il y a un couplage effectif entre les deux composantes dans le mélange. Par des
méthodes d’analyse mathématique appropriées, on peut aussi en tirer des parametres
caractérisant la relaxation. L’interprétation de ces données en fonction de théories éta-
blies de la dynamique des polymeéres devrait permettre de clarifier les roles que jouent
les différentes propriétés physiques des composantes.

1.2 Miscibilité des polymeres

De maniére tres générale, tel qu’énoncé par Flory, « deux polymeres seront mutuel-
lement compatibles lorsque 1’énergie libre découlant de I'interaction des constituants est
négative ».'% On peut exprimer ce principe par une simple équation :

AGp = AHy, — TAS,, < 0, (1.1)

ou AG,, est 'énergie libre de mélange, AH,, est I’énergie libre d’interaction et AS,,
est I’entropie de mélange.

Rappelons que S = kg In W ou kg est la constante de Boltzmann et W est le nombre
de configurations possibles d’un systéme. Par conséquent, ’entropie de mélange AS,,
est négligeable car le nombre de configurations que peut prendre un systéme binaire
décroit rapidement avec la connectivité des constituants. Par exemple, si 'on dépose
sur un damier de 10 x 10, 50 billes du composant A et 50 billes du composant B, il y a
W = 10% possibilités d’arrangements. Par contre, si I’on dépose & la place cing chaines
de dix billes A et cing chaines de dix billes B, le nombre d’arrangements possible tombe
aw 1081

Cependant, des polymeres compatibles ne seront pas nécessairement complétement
miscibles car ils peuvent exhiber plus d’une phase. Si ’énergie d’interaction B est infé-
rieure & une valeur critique B,, le mélange sera thermodynamiquement miscible.!? Le
nombre de phases d’un tel mélange sera alors déterminé par la température et la com-



Chapitre 1. Introduction générale 3

position. Lorsque B est légérement supérieur a B,, le mélange sera dit compatible et il
y aura présence de deux phases distinctes ainsi que d’une interface importante entre les
deux phases. Plus B augmente, plus Uinterface décroit et les deux phases seront totale-
ment séparées, le mélange est alors incompatible. Le parametre B, peut étre estimé a
partir de I’équation suivante!! :

B,

RT [ 1 1 ]2’ (12)

= +
2Vier LV/Ta  /TB
ou R est la constante des gaz parfaits, T" est la température, V.. est le volume de

référence, généralement le volume molaire d’'une des unités de répétition du systéeme, et
x; est le degré de polymérisation du constituant <.

Ainsi, la plupart des mélanges miscibles possedent des groupements polaires ca-
pables de se lier fortement et favorisant l'interaction des deux constituants. Parmis les
interactions spécifiques connues pour assurer une certaine miscibilité, on dénote les liai-
sons hydrogene, les interactions dipole-dipole, ion-dipdle et ioniques et les complexes de
transfert de charge.

La plupart des mélanges de polymeéres possedent une température critique de solu-
tion haute (UCST) & une composition donnée et parfois une température critique de
solution basse (LCST). Ces points sont les températures maximales et minimales entre
lesquelles la phase est stable ou métastable. Au-dela ou en deca de ces températures, il
y a séparation de phase entrainée par ’entropie du systeme.

1.2.1 Théorie de Flory-Huggins

Flory et Huggins ont appliqué les principes généraux de la miscibilité des liquides
afin de développer une théorie de la solubilité des polymeres. Ces concepts ont par la
suite été étendus a la miscibilité de deux especes de polymeres, dont 1'une est considérée
étre solubilisée par l'autre.

La théorie de Flory-Huggins résulte en une expression de ’énergie libre de mélange
de la forme AG,, = AH,, — TAS,, :

AGp, = B¢aops+ RT

Mmmm+@%m%y (1.3)

My Mg

ou B est la densité d’énergie d’interaction binaire, ¢;, p; et M; sont respectivement
la fraction volumique, la densité et la masse molaire de la composante i, R est la
constante des gaz parfaits et T est la température. Dans 1'équation 1.3, le premier
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terme du coté droit représente la dissimilarité des contacts (enthalpie de mélange) alors
que le deuxieme est le terme de Pentropie combinatoire. La dissimilarité des contacts
provient du bris des contacts (A-A) et (B-B) pour former des contacts (A-B) alors que
P’entropie combinatoire est calculée & partir d'un modele de grille (lattice model). On
peut relier B au parametre d’interaction de Flory x par la relation suivante :

_ B‘/;ef
- RT’

(1.4)

ou Vies est le volume de référence, généralement le volume molaire d’une des unités de
répétition du systeme. Il est préférable d’utiliser le parametre B afin de caractériser un
mélange plutot que x car Vs est mal défini et sujet & changements alors que B est

exempt d’influences arbitraires. 12

Bien qu’éprouvé et robuste, le modele de Flory-Huggins montre quelques lacunes.
Par exemple, il ne prédit pas la séparation de phase qui survient a la LCST. De surcroit,
elle est mieux adaptée aux mélanges présentant des interactions faibles, bien qu’elle soit
souvent utilisée aussi pour les interactions plus fortes. '3

1.2.2 Liaisons hydrogene et modeles d’association

L’expression de Flory-Huggins a été modifiée par Painter et coll. pour tenir compte
de Tapport des liaisons hydrogene a l'enthalpie d’un mélange binaire en ajoutant un
terme AGy & I'équation 1.3 :

AG,, = B s ép + RT | P4 %in A, b5 ﬁ;ﬂ 95| 4 AGy. (1.5)

Par le biais du terme AGy, les liaisons hydrogene ont pour effet direct de favoriser la
miscibilité des systemes en contribuant favorablement a AG,,. L'importance de ce terme
est déterminée par deux facteurs!® : la quantité d’auto-association et d’inter-association
entre les deux éléments composant le mélange et la densité de sites d’association dispo-
nibles.

Le terme AGy peut étre évalué a partir de modeles d’association. Ils consistent a
considérer la formation d’une liaison hydrogene comme un processus réversible condui-
sant a une expression d’équilibre chimique déterminée par les constantes d’intra- et
d’inter-association Kina €t Kigter respectivement. Le modele de Veytsman-Panayiotou-
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Sanchez!® fournit I’expression suivante pour 'enthalpie due aux liaisons hydrogene :

AGg  V . e, P4
ﬁ = V_B {¢B In [(1 — thra) (1 Vintra — Vinter (T'QbB))] (16)

$a ba
+7 In (1 - Vinter) + ¢BVintra, + —Vinter ¢ -
r T
Dans I’équation 1.6, V est le volume molaire du mélange, Vg est le volume molaire d’une
unité de la composante B, ¢; est la fraction volumique de la composante i, 7 = V4 /Vp et

Vintra, inter (équations 1.7 et 1.8) est la fraction des liens hydrogene intra- et inter-associés.

Vintra = ¢B (1 - Vintra) l:l — Vintra — Vinter ('¢_A>:| Kintraa (17)
TPB
Vinter = ¢B (1 - Vinter) l:l — Vintra — Vinter (¢_A>] Kintery (18)
réB
avec :
—AGg
Kintra = €Xp |:]€—B§:HEE:I s (19)
_AG inter
Kinter = €xXp l:"T;},n} ) (110)

ou AGp est I’énergie libre de formation d’une liaison hydrogéne.

1.2.3 Controéle de la miscibilité

La technique la plus courante afin de vérifier la miscibilité d’un mélange de polymeres
est I'analyse enthalpique différentielle (DSC), alors qu’un balayage en température ne
montre qu’une seule température de transition vitreuse (T}) située entre les deux T, des
constituants. La transition vitreuse repose sur des mouvements coopératifs des chaines
d’un rayon d’action de 10 & 20 nm selon la nature du matériau.”'® Par conséquent,
si le mélange est homogene & une échelle inférieure & ce rayon de mouvement coopéra-
tif, les mouvements des chaines des différents constituants seront corrélés et une seule
T, sera apparente en DSC. D’autres techniques mesurant la T, telles que l’analyse
thermo-mécanique dynamique (DMTA) et la spectroscopie de relaxation diélectrique,
permettent elles aussi d’établir la miscibilité des mélanges de polymeres.

La spectroscopie a résonance magnétique nucléaire (RMN) et la spectroscopie de
fluorescence sondent les matériaux au niveau moléculaire et permettent de déterminer
la miscibilité par les changements de mobilité causés par le mélange avec une espece
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provoquant des interactions différentes qu'un milieu complétement homogene. La spec-
troscopie infrarouge (IR) peut, de maniére limitée, étre utilisée pour appuyer les as-
sertions de miscibilité en mesurant, par exemple, les déplacements en fréquence et les
changements en absorbance de groupements réputés interagir ensemble dans le mélange,
tels que les groupements faisant des liaisons hydrogene.

1.3 Orientation

L’orientation est un concept assez abstrait, mais dont, intuitivement, on peut se
faire une idée assez juste. La présence d’anisotropie dans un matériau a de nombreuses
conséquences sur les propriétés physiques de celui-ci.

1.3.1 Définition

Lorsqu’a une échelle donnée, sur I’ensemble d’un volume sondé, il existe de 'ordre
dans l'organisation d’unités structurelles possédant au moins une dimensionalité dis-
tincte, il est dit que le matériau est orienté. L’orientation se traduit par la présence
d’un alignement préférentiel de ces unités dans un ou plusieurs plans.

Une classe de matériau pour laquelle 'orientation est un phénomeéne important et
omniprésent est celle des macromolécules. La mise en ceuvre des polymeres entraine
inévitablement le développement de contraintes et de déformations, lesquelles induisent
un alignement des chaines. Ainsi, dfi & leur nature flexible, les chaines de polymere
peuvent s’emméler les unes les autres et former des enchevétrements.!® Elles sont, de
plus, sujettes & la friction inhérente au mouvement relatif entre des especes chimiques. ?°
Les enchevétrements, que l'on peut considérer comme des points de réticulation fixes
dans un laps de temps court, de méme que la friction entre les unités, permettent la

transmission du stress au niveau moléculaire dans le matériau. 2!

La structure microscopique d’'un matériau a une grande influence sur ses propriétés
macroscopiques.?? Ainsi, ’orientation accroit généralement les propriétés mécaniques
dans la direction de ’alignement des chaines. Toutes les fibres textiles sont, par exemple,
étirées une fois filées afin d’en augmenter la résistance en tension. Ceci est explicable par
le fait que les chaines se trouvent a étre déroulées et tendues. La répartition de la force se
fait alors sur toutes les chaines et ce sont des liens covalents qui supportent la tension. De
plus, l'alignement des moments de transition et des tenseurs de polarisabilité provoque
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une anisotropie dans les propriétés diélectriques et optiques du matériau. Lorsqu’une
onde électromagnétique traverse un matériau orienté, elle interagira avec les champs
électriques et magnétiques présents dans le matériau et possédant une directionalité. Si
I'onde sortant du matériau est détectée, elle sera modifiée proportionellement & 1’aniso-
tropie du matériau. Ceci constitue la base de la relation entre les propriétés mécaniques
et optiques des matériaux, ce qui, en anglais, se nomme « stress-optical properties ».

Cette relation est & la source des études spectroscopiques des matériaux. 2324

La manieére la plus facile, la plus commune et la plus polyvalente pour orienter est la
déformation. L’induction de contraintes dans un matériau en I’étirant ou en le tordant
conduit & la réorganisation au niveau moléculaire. Les polymeres se prétent spécialement
bien a ce phénomene puisqu’ils disposent d’une certaine mobilité, restreinte tout de
méme par une connectivité entre les monomeres.

L’orientation finale dans un matériau polymere est fonction de deux phénomenes
concurrents et simultanés : orientation induite par la déformation et la relaxation des
chaines.? Le phénomene de relaxation d’orientation sera approfondi plus loin. Un cer-
tain nombre de parametres physiques ont une influence sur I'orientation qui sera induite
dans un polymeére. Tout d’abord, la densité d’enchevétrements aura un effet prépon-
dérant. Plus il y aura d’enchevétrements dans le matériau, plus les chaines auront de
la difficulté & bouger, et par conséquent 'orientation induite par déformation sera plus
importante car la relaxation sera ralentie. Par le fait méme, un matériau réticulé de ma-
niere covalente, tel que le caoutchouc vulcanisé, développera une orientation importante
parce que les principaux modes de relaxation sont completement bloqués. La densité
d’enchevétrement peut étre exprimée par la masse molaire entre enchevétrements (M,).
Ce parametre est généralement mesuré par rhéologie puisqu’il a une grande importance
sur la viscosité d’'un matériau dans le fondu. La M, est évaluée a partir de la densité

du polymere p et du module de plateau GES) % .
T
M, =22 (1.11)
GN

Il est connu que le coefficient de friction, tel que généralement défini par la relation
d’Einstein (voir équation 1.12)2%%6 3 un important réle a jouer dans l'orientation d’un
matériau, surtout lorsque celui-ci est composé de plusieurs constituants tels que les

copolymeres ou les mélanges.
S (1.12)

ol D est la constante de diffusion par mouvement brownien des unités composant la
macromolécule et ( est le coefficient de friction. Le coefficient de friction se veut une
mesure de la difficulté qu’ont les chaines a glisser les unes sur les autres lors de leurs
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mouvements. Un ¢ plus élevé provoque par conséquent une diminution de la relaxation
et entraine une orientation finale plus élevée.

La température régit I’énergie cinétique que possedent les chalnes. Conformément
aux attentes, une température plus élevée confere au polymere plus d’énergie cinétique,
provoque la dilatation du matériau, entrainant un volume libre plus important, et active
des modes de relaxation supplémentaires, sans affecter le processus de déformation lui-
méme. '3 Donc, une température plus élevée diminue 'orientation finale du matériau.

La viscosité (équation 1.13)?® d’un polymeére dans le fondu exprime en partie sa
résistance a un changement. ”
n=- (1.13)
ol 77 est la viscosité, o est le stress tel que défini par I'équation 1.29 et x est la vélocité de
la déformation. Un polymere subissant une déformation brusque réagira comme un verre
et se brisera si les temps qui sont en jeu sont plus petits que I'inverse de la viscosité. !
Ainsi, une vitesse de déformation plus élevée entrainera une orientation aussi plus élevée
puisque le matériau sera plus rigide lors de la déformation et les chaines auront moins

le temps de relaxer au cours de la déformation.

1.3.2 Modéle affine

Le modele affine provient de I’étude de Kuhn et Griin de la relation stress-optique
dans les caoutchoucs. ' Ce modele, qui est I’un des plus efficaces, considere le caoutchouc
comme un réseau de chaines flexibles composées de segments pouvant effectuer des
rotations librement et par lequel la distribution de population des segments peut étre
décrite par un modele statistique. Dans le modele de déformation affine, une ligne
qui serait tracée imaginairement entre des points de réticulation subit des rotations et
translations exactement comme le ferait une ligne macroscopique tracée sur le polymere.
Ainsi, I'unité microscopique subit la méme déformation que 1'unité macroscopique.

Kuhn et Griin ont donc dérivé, de ’étude des propriétés stress-optique des caou-
tchoucs, une relation pour la biréfringence d’un caoutchouc déformé uniaxe :

_ 2mn® +2

_ 2 1
An = TR N (a1 — a9) ()\ )\), (1.14)

ot n est 'indice de réfraction moyen, An est la biréfringence, NV est le nombre de chaines
par unité de volume, a) et o, sont les polarisabilités d'un segment parallelement et
perpendiculairement a sa longueur respectivement et A est le taux d’extension. A partir
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de I’équation 1.14, on peut tirer une relation entre le parameétre d’ordre ((P%)) et la
biréfringence An ou le taux d’extension A :

An 1 s 1

oll Anmqe est la biréfringence maximale lorsque le polymere est parfaitement aligné et
N, est le nombre de segments entre les enchevétrements.

1.3.3 Modele pseudo-affine

Kratky proposa le modele de déformation pseudo-affine.?* Ce modéle, contrairement
au modele affine qui s’applique surtout aux systemes homogenes et continus, est utile
pour les systémes tels que les polymeres & 1’état vitreux ou semi-cristallins. Essentielle-
ment, le modele pseudo-affine est constitué d’unités microscopiques qui, cette fois, ne se
déforment pas mais effectuent plutot une rotation au fur et a mesure que 1’échantillon
macroscopique se déforme. Les unités possedent au départ une dissymétrie, mais sont
dispersés homogenement dans la masse du polymere.

L’expression pour la déformation pseudo-affine est la suivante :

An 1203 +1  3A\Y2cos 1 2\ 3/2
= P = — = — — . .
(Py(cos9)) ( 2) An— 3| M_1 )" (1.16)

Contrairement au modeéle affine, le modeéle de la déformation pseudo-affine prédit
un plus grand stress, (P,) ou biréfringence a de faibles déformations, mais le stress finit
par tendre vers une asymptote horizontale & forte déformation.

1.3.4 Distribution de population

Afin de produire des études sérieuses a propos de 'orientation, il devient nécessaire
de la quantifier. Cependant, 'orientation n’est pas une propriété facilement mesurable.
On doit donc la définir mathématiquement.

Pour ce faire, on peut définir dans I’espace trois axes orthogonaux, z, y et z, formant
un systeme cartésien 2?2427 (voir figure 1.1). Ce sera le systéme de référence. Ce systéme
est absolu et arbitraire, quoiqu’il soit généralement choisi de maniere a ce que les axes

de référence correspondent avec ceux de la déformation. On placera de plus I’échantillon
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Figure 1.1 — Systéeme d’axes de référence servant a la mesure d’orientation en IRLD et
PM-IRLD. Les symboles c, M , E|] et B, représentent respectivement 1’axe principal de
la chaine, le moment dipolaire de la vibration et la direction du champ électrique de la
radiation incidente polarisée parallelement ou perpendiculairement & I’axe de référence
zZ.



Chapitre 1. Introduction générale 11

dans l'instrument de mesure selon ces axes. Par exemple, dans le cas d’une étude spec-
troscopique par dichroisme linéaire infrarouge (IRLD) d’un film auto-supporté déformé
uniaxialement, I'axe = coincidera avec la normale a la surface de I’échantillon, soit le
trajet du faisceau IR, alors que les axes y et z seront les axes dans le plan de 1’échan-
tillon, correspondant respectivement a la perpendiculaire & la direction de déformation
et a la direction de la déformation. On doit aussi connaitre les axes définissant 1'unité
structurelle sondée. Pour la phase amorphe d’un polymere, on considérera 'axe de la
chaine, dont la définition est souvent difficile, ou des axes locaux, plus facilement iden-
tifiables. Pour la phase cristalline, on utilisera directement les axes de la maille : a, b et
¢, axe ¢ étant I'axe de la chaine de polymere. Pour les polymeéres cristallisant avec une
cellule orthorhombique, 1’axe ¢ concorde avec I’axe de la chaine du polymere.

Pour toutes les unités structurelles, on peut mesurer un angle 6 que forme 'axe de
référence choisi avec I'axe z. Suivant le degré d’orientation du polymere, les différents
angles @ que forment les segments de chaines se retrouveront dispersés autour d’un
angle (f) moyen selon une distribution de population. Autrement dit, la distribution
de population représente la probabilité de trouver une unité structurelle formant un
angle 0 entre 'axe de référence et I’axe z. La distribution de population est cependant
inconnue, car elle ne correspond pas nécessairement aux expressions communes telles que
les gaussiennes ou lorentziennes. Lorsqu’on connait la distribution de population d’un
matériau, on possede la description compléte du phénomeéne de I'orientation uniaxiale
a I'intérieur du matériau. Il est possible de la déterminer, parfois directement, tel que
le permet la diffraction des rayons X. Il est cependant parfois possible de mesurer un
seul parameétre discret, tel que Pangle (#), en utilisant 'IRLD par exemple.

On se retrouve donc avec tous les éléments permettant d’associer une équation ma-
thématique sur le concept plutot abstrait qu’est l'orientation uniaxiale. Elle s’exprime
par la formule suivante : %4

_ )
A

ol n est le nombre de segments formant un angle § avec I'axe z et N est le nombre

N(®) (1.17)

total de segments constituant le systeme. Sur I'ensemble du volume, la condition de
normalisation

// N0, ¢) sinfdfdep =1 (1.18)

doit étre satisfaite.
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1.3.5 Le parametre d’ordre (P)

Méme si ’on peut obtenir la forme exacte de la distribution de population, N(6)
ne correspond que dans un cas idéal & une forme connue.?* Il faut donc considérer
en effectuer 'approximation. Cette pratique est commune en mathématique et sciences
physiques et elle consiste & modéliser une fonction primaire, en 'occurence N(6), a l’aide
d’une série de fonctions. Quelques exemples bien connus sont les séries de Taylor, Fourier
ou de Laplace. C’est la forme méme de la fonction primaire et le systéme de coordonnées
qui imposent le choix de la série. Exprimée en coordonnées sphériques, la distribution de
population d’un systeme orienté uniaxe exhibe des propriétés d’harmoniques sphériques,
c’est-a-dire que la fonction 9 satisfait I’équation de Laplace tel que 7% = 0 o1, dans ce
cas, 1 = N(0). On cherche donc 4 utiliser une fonction permettant I’approximation la
plus juste tout en allouant une certaine simplicité a ’expression mathématique. Ainsi, la
distribution de population peut étre décrite par une expansion en série d’harmoniques
sphériques. Ce traitement mathématique fastidieux peut étre évité dans le cas d’une
symétrie cylindrique ot 'orientation est isotrope dans le plan XY. Une expansion en
série des polynomes de Legendre forme alors un excellent systéme, car il s’agit d’une
solution naturelle aux harmoniques sphériques.?® Cette solution s’exprime par I’équation
différentielle de Legendre, une équation différentielle ordinaire de second ordre :

d_2y cosé dy
do?  sind do

+I(l+1)y=0. (1.19)

Les polynomes de Legendre d’ordre n peuvent étre définis par 'intégrale de contour :

1
f{ V1 =2tz 2t~ (D gt (1.20)

" 2mi

P,(2)

Ce qui, lorsque l'intégrale est évaluée, génére les polynémes de Legendre, dont les pre-
miers moments sont :

Py(cosf) = 1, (1.21)
P (cosf) = cosb, (1.22)
P (cosf) = %, (1.23)
Py (cosh) = 5003302—30030) (1.24)
Py (cosf) = 35cos? 0 —830 cos? +3’ (1.25)
Py (cosh) — 63 cos® 6 — 7080083 +15cos 9’ (1.26)
Py (cosd) = 231 cos® 6 — 315 cos® § + 105 cos®  — 5 (1.27)

16
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L’expansion en série de la distribution de 'orientation s’exprime alors :

N(0) = Z (n + %) (Py,) - P, (cosb). (1.28)

n=0

Le terme de normalisation (n + %) assure la convergence de la série. Les coefficients (P,)
sont les valeurs qui définiront la distribution de population puisque les termes (n + %)
et P, (cos 6) sont communs & toutes les expansions de tous les sytémes & symétrie cylin-
drique possibles. Les (P,) sont les valeurs qui sont donc déterminées expérimentalement
et sont indépendants les uns des autres. De tous les (P, ), le deuxiéme moment des po-
lynémes de Legendre, le (Ps), est par ailleurs le seul rapidement accessible par tous les
types de spectroscopie, di & sa dépendance sur le carré du cosinus de 'angle 6. Le (P,)
est aussi appelé parametre d’ordre ou fonction d’orientation d’Hermans. Les (F,) dont
n est impair sont nuls car la fonction cos @ est symétrique et I'intégrale sur le volume
d’une fonction symétrique d’ordre impair est égale a 0. La connaissance des coefficients
d’ordres supérieurs permet de préciser 'expansion en série et donc de détenir une ap-
proximation plus précise de la forme, la largeur et la position angulaire de la distribution
de population N(6).%

Le () peut varier entre des valeurs limites de -0,5 et 1.2® Ces valeurs correspondent
a des états particuliers d’ordre du systéme.3® Ainsi, un (P) de -0,5 équivaut a un
systeme ou toutes les unités seraient alignées perpendiculairement a ’axe de référence
alors qu’un (P,) de 1 concorde avec un systéme o toutes les unités seraient alignées
parallelement & 1’axe de référence. Un (P») de 0 représente un état ou le systéme serait
totalement isotrope ou peut coincider avec un état out les unités seraient alignées a un
angle dit « magique » de 54,7° auquel I'expression 3cos?f — 1 s’annule. Les valeurs
intermédiaires décrivent grossierement ’orientation prévalant dans le systéme, puisque
seul le cas ol la distribution serait infiniment étroite que I’on pourrait associer un angle
précis & un (Pp). Autrement, & un seul (P,) peut étre relié plusieurs angles moyens

dépendemment de la forme et de la largeur de la distribution d’orientation.?

1.3.6 Relation de l'orientation avec les propriétés physiques
du matériau

Comme il a été mentionné ci-haut, les propriétés mécaniques d’un matériau sont
dominées par la structure présente aux diverses échelles. Le niveau moléculaire est
particulierement important, spécialement dans le cas des polymeres. Lorsqu’un matériau
est sujet a des contraintes mécaniques, le stress sera transmis a travers le continuum
par le biais des liens covalents, des liens secondaires, comme les liaisons hydrogene et
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les interactions ioniques et des enchevétrements et se répartira également partout ou
le matériau est homogene, mais se concentrera surtout oi le-dit continuum se brise.
Ainsi, dans un cristal par exemple, des unités manquantes résulteront en une faiblesse
a ce point du réseau. Conséquemment, de nombreux exemples de matériaux tirant leur
utilité de leur structure méme peuvent venir a I'esprit. Parmis les cas les plus utilisés,
Iacier, le ciment et le verre font bonne figure. Dans la nature aussi on trouve de tres
nombreux exemples : le bois est un matériau tres performant grace a son mélange de
cellulose et de lignine et de ’alignement des fibres dans une direction précise. Le fil
d’araignée est particulierement digne d’intérét aussi puisque les molécules de fibroine
qui le composent sont orientées et lui conferent des propriétés mécaniques conduisant a
des matériaux souples, légers et résistants.

Quand la déformation est petite, la loi de Hooke relie le stress, o, & la contrainte, ¢,
a l'aide du module de Young, F :253!

o = Fe. (1.29)
La définition du stress est similaire a une pression :

g =

T (1.30)
ol F' est une force normale & un plan d’aire A et appliquée a travers de celui-ci, et est
exprimé en N-m™2. La contrainte est sans unités et sa définition formelle est :

Az
€= —, (1.31)

o
ol Az est le déplacement et xq est la longueur initiale, mais d’autres définitions existent
et peuvent étre rencontrées dans la littérature, notamment la contrainte réelle ¢ =

In (z/z0) et Pexpression dérivant de la théorie cinétique de 1’élasticité :

(e 1/ (x0)2
ER x '
Le module de Young possede les mémes unités que le stress et dépend de la forme de
I’échantillon. Plus il est élevé, plus le matériau résistera a une déformation. L’ordre de
grandeur du stress et du module de Young pour les polymeéres courants est de quelques

dizaines de GN -m~2, de quelques centiémes de GN - m~2 pour le caoutchouc naturel et
de quelques centaines de GN - m~2 pour I’acier et autres matériaux résistants.

Pour de petites déformations, il peut étre montré que le stress varie linéairement
avec l'orientation, de la méme maniére que la biréfringence.?>?® Cette propriété est
couramment exploitée lors de la mise en forme des matériaux afin d’améliorer les qualités
mécaniques des objets.
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Les propriétés optiques d’un matériau sont aussi affectées par ’orientation au niveau

2427 Lorientation a pour effet d’aligner les tenseurs de polarisabilité o de

moléculaire.
maniére & ce que les ondes électromagnétiques incidentes interagiront différemment
selon le plan dans lequel elles se propagent. Comme la densité électronique dans un
matériau orienté n’est pas isotrope, la vitesse de propagation de la lumiere, qui dépend
de la densité électronique, variera selon que la radiation soit polarisée parallélement
ou perpendiculairement & l'orientation. Considérant que l'indice de réfraction n est
proportionnel & l'inverse de la vitesse de propagation de la lumiere dans un milieu
¢, n X %, il devient lui méme anisotrope dans le matériau selon la directionalité de

Porientation.

Le phénomene du dichroisme repose essentiellement sur la variation de I'indice de
réfraction a différentes longueurs d’onde, de maniere & ce que la couleur globale semblera
changer avec l'orientation qui y est induite.

Il est important de rappeler que les ondes électromagnétiques interagissent avec la
matiere par le biais de leurs propriétés électromagnétiques, généralement des dipodles
générés par des différences de charge situées a divers endroits sur la molécule. Ainsi,

A (EM)2 (1.32)

ou A est I'absorbance, E est le vecteur électrique de ’onde électromagnétique incidente

et M? est le dipole résultant de la vibration de groupements. 2427

1.3.7 Relation entre le (P) et ’anisotropie optique

Considérant une expérience de IRLD, il y a absorption sélective de la radiation IR
polarisée par un groupement de la molécule. La lumiere IR ne peut interagir qu’avec
les moments dipolaires subissant une variation lors de la vibration de la molécule et
possédant une composante dans le méme plan que le vecteur du champ électrique de
la radiation. Le moment dipolaire peut alors entrer en résonance avec la radiation de
la bonne fréquence et en absorber une partie. Ce faisant, et connaissant les relations
mathématiques nécessaires, on peut déterminer le parametre d’ordre.

Examinons un matériau polymere enchassé dans un systéme d’axes de référence x,
y et 2.2%27 Le matériau est orienté dans la direction z et, en moyenne, le moment de
transition M du chromophore vibrant & une fréquence v forme un angle () avec 'axe
z. Le vecteur électrique Ej (polarisé dans la direction 3, olt § = y ou z, aussi dénoté ||
et L, lorsque paralléle et perpendiculaire a ’axe z) de la radiation sera absorbé par le
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moment de transition selon la relation bien connue en spectroscopie :

A x (Egl\?f = [Eg ‘M’ cos(fy)]Q, (1.33)

ou A est absorbance telle que A = —logT /Ty, T et Ty sont les transmittances de
I’échantillon et de la référence et () est I’angle moyen entre le moment dipolaire M et
laxe z.

Si on définit le rapport dichroique R comme étant

A
R=-L 1.34
N (1.34)
et sachant que, sur tout le volume,
27 z
A = / / N(v) cos®>ydyde (1.35)
o Jo
27 3
A = / / N(v) sin®y cos® ¢ dy de, (1.36)
o Jo

ou Aj et A, sont respectivement I'absorbance de la radiation polarisée parallélement
et perpendiculairement et ¢ est un angle d’Euler, alors ’équation 1.34 devient, apres
I’évaluation des intégrales dans le cas d’une orientation uniaxe :

2
- ool (1.37)
5(sin®y)
Et apreés une simple transformation trigonométrique :
R
{cos?v) = R (1.38)

Noter que dans le cas d’une orientation uniaxe, ’angle ¢ entre le moment de transi-
tion M et I’axe z, disparait de ’expression car les moments de transition sont dispersés
également dans le plan XY

L’équation 1.38 donne la relation entre le carré du cosinus de l'angle formé entre
le moment de transition et 'axe z et la quantité disponible expérimentalement, soit
le rapport dichroique R. En partant de cette équation, il devient alors aisé d’obtenir
Pexpression du parametre d’ordre (P») en fonction de R :

3(cos’y) -1  3R/(R+2)—-1

2 2
ou, bien sir, on reconnait la forme de I’équation 1.23 et par conséquent :
R-1
P; ({cos®v)) = 5—. (1.39)

R+2
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Ici, il est important de noter que ’équation 1.38 est une équation de deuxieme ordre par
rapport & cos~y. Il est donc impossible de relier la quantité mesurée en IRLD, R, aux
moments supérieurs des polynémes de Legendre tels que le (P;), qui est une équation
d’ordre 4 par rapport au cosinus de I’angle (équation 1.25).%* Pour ce faire, on doit faire
appel a des techniques donnant acces a des quantités reliées a des ordres supérieurs.

Puisque 1’équation 1.23 donne le parametre d’ordre en fonction de Pangle (), elle
n’est pas trés utile afin de caractériser ’orientation dans un matériau. Heureusement, les
polynomes de Legendre possedent une propriété fort pratique qui est décrite comme le
théoréeme d’addition de Legendre. Pour comprendre le théoreme, il faut mettre quelques
éléments en place. Tout d’abord, considérons que les segments des chaines de polymere
sont distribués autour de I’axe z avec un angle moyen (#) entre ’axe du segment et I’axe
de référence. Il s’agit de la premiere distribution. Ensuite, les moments de transition M
sont eux-méme distribués avec un angle moyen («) autour de ’axe du segment. 11 s’agit
donc d’'une deuxiéme distribution de population présente dans le milieu. Finalement,
on peut considérer que les moments de transition sont aussi distribués autour de ’axe
2z, mais cette fois avec un angle moyen (), Cette troisieme distribution correspond a
Péquation 1.39 et provient de 'imbrication des deux distributions précédentes. Ainsi, le
théoreme d’addition de Legendre stipule qu’un polynéme de Legendre peut étre exprimé
comme la convolution de deux polynoémes de Legendre imbriqués I'un dans ’autre. Dans
ce cas spécifique :

P ({cos® 7)) = P, ({cos® a)) P, ((cos6)). (1.40)
Un simple réarrangement de I’équation 1.40 donne
P, ({cos® 7))
P. 20)) = .
s ({cos? 6)) B, (cos? o))’ (1.41)

tel que, en substituant P, ({cos®v)) pour I'équation 1.39 et ot Ry = 2cot*(a) (voir

équation 1.37),
Ry+2R—-1

Ry—1R+2
On obtient par conséquent, si on connait I'angle (o) entre le moment de transition et

P ({cos® ) =

(1.42)

la chaine, le parameétre d’ordre en fonction de l'angle () ; soit une expression directe de
Porientation moyenne des segments des chaines de polymere.

1.3.8 Techniques de mesure de ’orientation

La dérivation ci-dessus du parametre d’ordre s’applique au IRLD, qui est une tech-
nique couramment utilisée afin de mesurer 'orientation dans les polymeres par spec-
troscopie. Mais le IRLD n’est qu’une technique parmis tant d’autres utilisées a cette
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fin, chacune possédant ses avantages et ses inconvénients. On peut séparer les tech-
niques selon trois critéres généraux : 'applicabilité, la discrimination et les qualités
dynamiques. La spectroscopie de tout acabit est la technique prédominante pour la
mesure de ’orientation.

De toutes les méthodes, la diffraction des rayons X est la seule permettant de dé-
terminer tous les moments des polynomes de Legendre et, par conséquent, la distribu-
tion d’orientation dans son ensemble.?>?* Cependant, la diffraction des rayons X est
principalement utilisée pour évaluer I'orientation des structures cristallines puisque la
phase amorphe produit un « halo amorphe », ol 'intensité est répartie sur une lar-
geur angulaire importante, ce qui nécessite une correction qui est difficile & effectuer
quantitativement. De plus, il est impossible, en diffraction des rayons X, de mesurer
séparément ’orientation de deux polymeres amorphes car les halos amorphes se super-
posent presque parfaitement. L’orientation des cristallites, quant & elle, occasionne des
pics étroits a des angles donnés selon la loi de la diffraction de Bragg et ne nécessite donc
pas de correction. De plus, les rayons X sont utilisés principalement pour des mesures
statiques a cause du temps d’exposition requis.

La biréfringence est une autre technique souffrant du manque de différenciation
des constituants et des phases, car elle mesure 'orientation de manieére globale pour
tout le matériau.?>?* Dans ce cas, non seulement la mesure ne fait pas la différence
entre les constituants composant un copolymeére ou un mélange de polymeres, mais les
phases amorphes et cristallines contribuent aussi a l'orientation mesurée. Cependant,
les principaux avantages de la biréfringence résident dans son universalité et les me-
sures dynamiques qu’il est possible de faire. Elle peut étre utilisée pour presque tout
si ’échantillon peut étre étudié en transmission. On peut aussi utiliser la biréfringence
pour mesurer ’évolution de l'orientation dans le temps & une résolution temporelle
raisonnable (=~ 1 s).

Le principe de la mesure de 'orientation en spectroscopie IR a été établi dans les
années '50 par Fraser suite a des travaux de spectroscopie IR en transmission avec
lumiére polarisée portant sur des protéines fibreuses et des polymeres.32-3% Cette tech-

36-39 porte le nom de dichroisme linéaire infrarouge et est encore

nique, initiée par Ellis
a ce jour couramment utilisée. Elle implique de mesurer des spectres a ’aide d’un fais-
ceau polarisé parallelement et perpendiculairement a ’axe de référence. Le rapport de
I’absorbance d’une vibration en polarisation paralléle et perpendiculaire est son rap-
port dichroique R et il peut étre relié au (P,) (voir équation 1.42). L'IRLD consti-
tue la base de nouvelles avancées dans la mesure de Dorientation par IR, notamment
aux méthodes dynamiques que sont le dichroisme linéaire infrarouge a modulation de

polarisation (PM-IRLD)“° et la spectroscopie infrarouge & transformée de Fourier & ba-
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layage ultra-rapide (URS-FTIR)*!. Par la suite, d’autres chercheurs ont développé des
techniques permettant de mesurer I'orientation en réflexion, soit en spectroscopie infra-
rouge en réflectance totale interne atténuée (ATR) ou en spectroscopie infrarouge en
réflectance & angle rasant (IRRAS), ou en transmission a angle oblique. Ces méthodes
requierent de modifier les ensembles d’équations reliant les absorbances paralléle (||) et
perpendiculaire (L) au (P,) en insérant les mathématiques reflétant la physique en jeu.
Toutes les techniques en IR ont le méme désavantage : elles ne permettent de calculer
que le {P,) pour les raisons élaborées précédemment (voir équations 1.33 & 1.42). Hor-
mis cet inconvénient, elles mesurent indépendamment 'orientation dans les phases et
les différentes composantes en autant qu’une vibration IR spécifique soit propice a étre
employée.

L’IRLD conventionnel ne permet de faire que des mesures statiques. Des avance-
ments depuis une quinzaine d’années ont permis d’outrepasser les limitations de 'IRLD
dans le domaine des mesures dynamiques. De un, le PM-IRLD, une technique spectro-
scopie infrarouge & transformée de Fourier (IRTF) qui combine I'IRLD avec la modula-
tion de polarisation, permet ’étude en temps réel de la cinétique de l'orientation tout
en conservant les avantages qu’offre 'IRLD, c’est-a-dire la possibilité de caractériser
indépendamment les différentes phases et composantes. %4243 La résolution temporelle
du PM-IRLD, qui est de 'ordre de la seconde, est suffisante pour suivre la plupart des
processus en ceuvre lors de la déformation et la relaxation. De deux, une nouvelle tech-
nique IR dispersive a récemment fait apparition. Celle-ci se nomme URS-FTIR et utilise
un disque tournant a haute fréquence plutot qu'un modulateur photoélastique pour mo-
duler la polarisation du faisceau.*! Autrement, ce sont essentiellement les principes de
ITRLD qui s’appliquent.

La spectroscopie Raman permet aussi de mesurer I'orientation d’un matériau?*, mais
seulement en mode statique car le temps d’acquisition requis est trop long pour satis-
faire aux besoins d’une expérience de dynamique. On doit prendre au minimum quatre
spectres différents pour quantifier I'orientation en Raman. Pour chaque polarisation in-
cidente (|| et L), on utilise un analyseur en position || ou L, pour un total de quatre
combinaisons différentes. La spectroscopie Raman permet d’obtenir le (FP,) ainsi que le
coefficient de Legendre d’ordre 4 ((P,)) puisque la polarisation de la lumieére dispersée
par effet Raman est dépendante de la forme et de l'orientation du tenseur de polarisa-
bilité de la vibration. Par conséquent, on peut décrire plus précisément ’orientation du
systeme par spectroscopie Raman que par IRLD.

La RMN offre plusieurs avantages. Outre le fait qu’elle permet de facilement dis-
tinguer toutes les phases et composantes, elle permet aussi de suivre dans une certaine
mesure la dynamique du systéme. De plus, la RMN permet d’obtenir jusqu’au coeffi-
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cient (P,) d’ordre n = 8.2% Les principaux désavantages proviennent du fait que les
mathématiques deviennent rapidement compliquées et, surtout, que 'implémentation
d’un systeme de déformation est tres difficile au sein de I'instrument.

Une technique tres efficace dans la mesure de 1'orientation est la diffraction de neu-
trons. %445 Mais elle est cotiteuse et trés peu disponible puisqu’elle nécessite une source
de neutrons de haute énergie (un réacteur nucléaire). Elle posséde les mémes limitations
que la diffraction des rayons X. Il est cependant possible de deutérer les composantes a
distinguer spécifiquement.

Il est aussi possible de mesurer 1'orientation par la spectroscopie diélectrique puis-
qu’elle repose sur I'interaction d’un champ électrique externe avec le dipole électrique
d’un échantillon.?* L’orientation des dipoles dans le matériau induiera des propriétés
diélectriques anisotropes.

Finalement, le module sonique est une technique reposant sur la mesure de la vitesse
de transmission d’une onde mécanique au travers d’un matériau.?* Si le matériau est
isotrope, ’onde voyagera plus rapidement dans un axe que dan I'autre. Cette technique,
hormis sa simplicité, possede peu d’avantages car elle ne peut mesurer que I’orientation
globale.

1.4 Relaxation du stress et de ’orientation

Les matériaux, et tout particulierement les polymeres, peuvent emmagasiner de
’énergie potentielle sous forme entropique. 6 Par conséquent, ils chercheront & retrouver
un état de moindre énergie par le biais du mouvement des chalnes en diminuant le
stress, c’est ce que l'on appelle I’élasticité. Cependant, comme Bueche ’a proposé, le
mouvement des chaines est entravé par les enchevétrements et par la friction au niveau
moléculaire : ce phénomeéne est nommsé viscosité. ?>26 Comme ces deux phénomeénes sont
interdépendants et indissociables, on parle alors de la viscoélasticité d’un matériau.
Les premiers modeles adéquats afin de développer une théorie de la viscoélasticité des
polymeéres ont été proposés par Rouse??, Zimm et Bueche, entres autres, et décrivaient
la chaine de polymeére comme une série de sous-unités. Comme le nombre de segments
est grand dans une chaine de polymeres, le mouvement de toute la molécule dépend du
mouvement coopératif de ces segments et les modeles doivent tenir ce facteur en ligne
de compte.
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1.4.1 Relaxation de Rouse et de Zimm

20,2647 st de considérer que la dynamique

L’hypothese principale du modele de Rouse
d’un objet possédant une haute connectivité tels que les polymeres est gouvernée par les
interactions locales au long de la chaine. De plus, il est important de souligner que les
interactions de longue portée (« excluded volume interaction ») et que les interactions
hydrodynamiques ne sont pas prises en compte dans le modele de Rouse. Grossiérement,

chaque sous-unité de la chaine est considérée comme un ressort entropique.

Le modele de Rouse est surnommeé le modele « collier de perles » parce que la chaine
de polymere est schématisée par une série de « perles », représentant les segments,
reliées entre elles par des « ressorts » dont la fonction est de simuler les interactions
entre segments voisins. Ainsi, tous les segments du modele de Rouse, 1iés les uns aux
autres par un ressort avec une constante de rappel k£ = 3—’%32—2, b étant la longueur d’un
segment, possedent une énergie potentielle

N
k — — 2
U=z ; (Rn . Rn_l) , (1.43)
ol (ﬁl, Ry, -+, ﬁN) = {ﬁn} est la position de la perle n par rapport & l'origine et k

est la constante de rappel telle que définie dans la loi des ressorts de Hooke.

Considérant un modele continu, 1’équation de la diffusion de Langevin?%, décrivant
le mouvement brownien des segments, devient linéaire par rapport & R, :

R, R, =
S5 =Fkg2 i (1.44)
Avec comme conditions aux limites :
OR, OR,
5| =0, . =0. (1.45)
n=0 n=N

Le symbole { correspond au coefficient de friction et f,; est une force représentant
la somme des forces dues aux collisions entre la particule brownienne n et les autres
corps en mouvement du systeme. La moyenne dans le temps de f,; devrait étre zéro,
( f;,(t)) = 0, alors que la corrélation (voir annexe A) entre f,, au temps t et f,5 au
temps t' devrait étre

(fra@®) frs(t)) = 2CksT 6(n — m) 8a56(t — t'), (1.46)

ol « et O représentent des axes orthonormaux et § est la fonction delta de Dirac.
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Dans ces conditions, il est possible de transférer par transformée linéaire ’ensemble
{R,} en un nombre infinies de coordonnées normales X,, avec p =0, 1, 2, .... Chaque
X, est une combinaison linéaire de tous les R, du domainen =1, 2, ... :

. 1 [N -
X, = N/o dn cos (%) R,(t) p=0,1,2 ... (1.47)

Les coordonnées normales, dont p > 0, représentent les conformations internes de la
chaine de polymere. A chaque coordonnée normale est donc associé un mode de dépla-
cement caractéristique. La position du centre de masse RG est représentée par Xo, tel
que :

. 1 My S
Rg = —/ dn R, = X,. (1.48)
N 0

Le mode de déplacement de )20 correspond tout simplement & une translation du centre
de masse. Si p = 1, le mode de déplacement est une rotation de la chaine autour de son
centre de masse (les deux bouts de la chaines bougent dans des directions opposées),
alors que lorsque p = 2, les deux bouts de chaines se dirigent dans la méme direction mais
le centre se déplace vers la direction opposée. Les modes supérieurs tels que p = 3, 4, ...
peuvent étre visualisés comme les modes de vibration d’une corde de guitare, et a chaque
mode de vibration un noeud s’ajoute. A chaque mode de déplacement est associé un
temps de relaxation caractéristique. Le temps caractéristique de p = 1 est le plus long, ce
qui signifie que chaque polymere possede une large distribution de temps de relaxation.
On peut aussi effectuer la transformée inversée de I’équation 1.47 :

R,=Xo+2 ZX}, cos (]%) . (1.49)
p=1 ‘

Par exemple, le vecteur de bout-a-bout de la chaine de polymere P est défini par

— -

P(t) = Rn(t) — By(2) (1.50)
et s’exprime en fonction de )?p comme
Pity=—4 > X, (1.51)
p, impairs
La fonction de corrélation dans le temps du vecteur de bout-a-bout serait :

(POPO) = 16 ) (X(6)X,(0) (1.52)

P, impairs

3ksTN
= 16 ) 277 (1.53)

p, impairs

8 —tp?
_ 2
= Nb E o exp ( - ) . (1.54)

P, impairs
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Et comme ¢ N2
D 14
y=X=2__L 1.55
P k, 3m2kgT ( )
le 7, peut s’écrire :
§N2b2
== 1.56
= 3n2%,T (1.56)

11 s’agit du plus long temps de la fonction de corrélation et correspond, en solution
diluée, au temps de la relaxation, 7., par rotation de la pelote du polymere dont le
grand axe de I'éllipse qu’elle forme coincide avec le vecteur P.

Contrairement au modele de Rouse, le modele de Zimm 26:48:49

prend, quant a lui, en
considération les interactions hydrodynamiques ainsi que les interactions de longue por-
tée. Les premiéres sont insérées dans la matrice des mobilités H alors que les deuxiemes
sont prises en compte en ajoutant un potentiel supplémentaire dans 1’équation de dif-
fusion de Langevin (mouvement brownien). L’équation n’est alors plus linéaire et un
traitement mathématique compliqué, dont les détails ne seront pas exposés ici, permet
d’obtenir des expressions similaires au modeéle de Rouse pour les temps de relaxation,
par exemple, mais avec deux importantes différences. Premiérement, la viscosité du sol-
vant n, apparait désormais dans I’équation du temps de relaxation par rotation dans
une solution diluée. Deuxiémement, I’exposant de N, qui était de 2 dans le modele de

Rouse, devient 3v :
N s N3vb3
kT’

ou le rayon de gyration R, ~ N"b. Le v provient de I'expression du potentiel di aux

(1.57)

T1

interactions de longue portée alors que 7 provient évidemment des interactions hydro-
dynamiques.

Expérimentalement, il a été trouvé que 7, o< M3? ol M est la masse molaire
(M o< N).?® Le modele de Rouse prédit cependant que 7. o M? alors que le modele de

Zimm correspond a la réalité si v = %

1.4.2 Reptation

De Gennes, en 1971, a proposé un concept qui a élucidé de nombreux problémes dans
le domaine de la dynamique des polymeres.3*>2 Son modele de la reptation fournit une
base théorique & la translation et a la diffusion d’une chaine au travers de la matrice
de polymeres. De maniere plus détaillée, le modele original de la reptation suppose
une chaine de polymere enchassée dans un réseau tridimensionel réticulé et donc fixe.
Le volume effectif que la chaine peut explorer est décrit par un tube topique dont les
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contours sont formés par les points d’enchevétrement du réseau. Il est en effet interdit
a la chaine de passer au travers d’un enchevétrement, son mouvement latéral est donc
trés restreint, mais libre dans la dimension longitudinale. Généralement, le diametre
du tube est de l'ordre de la grandeur de la grille du réseau, soit la racine carrée de la
distance de bout-a-bout d’une chaine de masse molaire M,. Le mouvement longitudinal
sera décrit par la constante de diffusion D de la chalne dans le tube et on considérera
que la longueur de la périphérie de la chaine L sera constante.

Mécaniquement, la reptation se décrit par un défaut, un repliement causé parce que
la chalne est plus grande que le tube, qui va se déplacer longitudinalement et produire
un mouvement net de la chaine lorsqu’il en atteint le bout. Lorsque la chaine quitte un
segment du tube, ce segment est effectivement détruit, c’est-a-dire que 'orientation de
cette partie est perdue, et 'orientation du segment devient non-corrélée a ’orientation
des segments qui n’ont pas encore été visités par un des bouts de la chaines. Naturel-
lement, les bouts du tube sont les premiers segments dont ’orientation est perdue et a
force de répétition du mouvement de la reptation, ’orientation des segments plus pres
du centre du tube se trouve a étre elle aussi détruite.

La reptation est, par exemple, responsable du phénomeéne de soudure de deux inter-
faces de polymeéres en contact au dessus de la T,.'! Les chaines aux interfaces peuvent
ramper hors de leur tube et au travers des interstices que présente ’autre interface et
carrément coudre les deux interfaces ensemble. Il a aussi été prouvé que ce phénomene
se produit & des températures sous la Ty, mais & des vitesses beaucoup plus lentes. >

Comme il a été fait dans le modele de Rouse, on peut désirer calculer la fonction de
corrélation (voir annexe A) dans le temps du vecteur de bout-a-bout P d’une chaine de
polymeére enchassée dans un réseau tridimensionnel. Essentiellement, la résolution d’un
probléme concernant la reptation se résume & la résolution d’un probléeme de diffusion
unidimensionelle d’une chalne de polymere dans un tube, dont I’équation suivante en

est I’expression?° : ,
QE = Da—qj, (1.58)
ot 0€?
répondant & la condition initiale ¥(£,0;s) = 6(£). Dans Pexpression 1.58, ¥ dénote la
probabilité a un temps ¢ que la chaine primitive puisse bouger d’une distance £ sans
que les bouts n’atteignent le segment désigné par s et D est la constante de diffusion du
centre de masse. Rappelons que la translation du centre de masse EG est représentée
par le mouvement dans le temps de la coordonnée normale XO. Le calcul de la constante
de diffusion du centre de masse D a partir du carré moyen du déplacement de R dans

une dimension résulte en :
kgT

(1.59)
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La solution a I'équation 1.58 est :

V(g t;s) Z — sin ( ) sin (@) exp (—p’t/7a) , (1.60)

ol Ty = DL—;, L = Nb*/a est 1a longueur de la périphérie de la chaine primitive (« contour
length ») et a peut &tre interprété comme le diamétre du tube (~ v/N.b?) ou la taille
de la grille du réseau. Il faut que a <« L. La persistance du segment a la position s
sur la chaine est assurée si le déplacement £ se trouve entre s — L (déplacement négatif
d’une longueur s) et s (déplacement positif d’une longueur s). Ainsi, la probabilité que
le segment s demeure dans le tube original au temps ¢ est

vat) = [ acvets) (161)
S (e, oo
p, impairs

La fraction des segments demeurant dans le tube original est :

L
o) = 7 / ds (s, 1) (1.63)
8
) P, imzpairs p2n2 P (=#"t/7a). (1.64)

Par conséquent, la fonction de corrélation dans le temps du vecteur de bout-a-bout P
d’une chaine enchassée dans un réseau tridimensionel en considérant la reptation comme
mode de déplacement est décrite par I’équation suivante :

(P(t)P(0)) = Lay(t) (1.65)
= Nb*(t), (1.66)

et si on substitue ’équation 1.63 dans ’équation 1.66, on se retrouve avec

(P(t)P(0)) = Nb* ) (—pt/74) (1.67)

P, impairs

dont le temps caractéristique est

L? 1 (N3t
Td = ——D7T2 - ;T—Q———kBTCLQ. (168)

On peut comparer 1’équation 1.67 avec I'expression 1.54 qui a été calculée pour une
chaine libre dans une solution diluée. Le temps caractéristique 74 est naturellement plus
long que g (équation 1.56) :

1 _ 3z, (1.69)
TR

. 2 o . s
oit Z = L/a =& est le nombre de segments décrivant la chaine primitive.
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1.4.3 Théorie de Doi-Edward

Doi et Edwards ont appliqué la théorie de Rouse et de la reptation de de Gennes
aux polymeres dans le fondu et aux solutions concentrées. %43 Cette transition est
possible puisque les mouvements latéraux sont fortement réprimés par la résistance
qu’opposent les autres chaines créant par ce fait des tubes restreignant les chaines &
des mouvements longitudinaux. Par conséquent, il est raisonnable de considérer que,
comme dans le cas d’un réseau fixe, la reptation est le principal mode de la dynamique
des polymeres.

Doi et Edwards ont reconnu que la reptation permettait de décrire suffisamment
bien le comportement des propriétés mécaniques dans la zone dite « terminale » en
rhéologie, soit a des temps tres longs ou des fréquences trés lentes mais que le com-
portement rhéologique a des temps plus courts restait & étre expliqué. Leur approche
insére un processus de relaxation impliquant un réarrangement de conformations a des
temps tres courts (de 'ordre de quelques secondes) pour les segments entre les points
d’enchevétrements qui se comportent alors comme des chaines de Rouse d’une longueur
M,. Apres la déformation, & des temps en dega du temps de relaxation de Rouse pour
une chaine de longueur M., les segments de la chalne ne ressentent pas 'influence des
contraintes topologiques et sont libres de diffuser latéralement.

Ce processus de relaxation dépend de la densité des enchevétrements régnant dans
le matériau mais est affranchi de toute contribution du degré de polymérisation de la
chaine. Cette prédiction est en accord avec les observations dans la région de la zone dite
de « transition », a des temps relativement courts (quelques dizaines de secondes) entre
ce qu'il convient d’appeler la zone vitreuse et la zone caoutchouteuse, ot les propriétés
mécaniques sont indépendantes de la masse molaire de la chaine. Cette relaxation de
type Rouse des segments de chaines est caractérisée par un temps de relaxation entre
enchevétrements (7). Ce temps de relaxation est dérivé de la corrélation dans le temps
du déplacement latéral d’un segment et s’exprime ainsi :

B N2(b?
e = 3r2p, T
ol N, est le nombre de segments entre les enchevétrements,  est le coefficient de friction

(1.70)

et b est la longueur d’un segment.

En conjonction avec la reptation, la relaxation de type Rouse des segments entre
les enchevétrements apporte une description relativement satisfaisante de plusieurs pro-
priétés mécaniques des matériaux polymeres dans le fondu et les solutions concentrées.
Ces deux processus sont la substance de la théorie de Doi-Edwards qui fut, & son appa-
rition et encore en partie aujourd’hui, la théorie décrivant le mieux la phénoménologie
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de la dynamique des polymeéres. De nombreux chercheurs, dont Masao Doi, ont ajouté
a la théorie leurs propres contributions sous plusieurs aspects.

Au sein méme de la théorie de Doi-Edwards, un troisiéme processus de relaxation est
prévu pour les déformations importantes : il s’agit de la rétraction de la chaine primaire
dans le tube. Ce procédé suppose que la longueur de la chaine primaire augmente lors de
la déformation en suivant le modele de la déformation affine, mais seulement lorsque la
déformation est suffisamment importante, soit dans la plupart des cas lors des études par
extension simple. Ceci ne se produit pas lorsqu’il s’agit d’études par cisaillement puisque
la déformation est généralement petite. La rétraction survient apres la relaxation de type
Rouse et avant la reptation, dans la région rhéologique du « plateau » qui n’en est alors
plus un. La rétraction est caractérisée par un temps de relaxation :

N2 Cbz

= 30%kaT (1.71)

TR
ou N est le degré de polymérisation. Le temps caractéristique de la rétraction de la
chaine dans le tube est par conséquent dépendant du carré de la masse molaire, ce
qui ne correspond pas exactement a la réalité. Cependant, en incluant les interactions
hydrodynamiques et en utilisant l’expression de Zimm, on obtient une dépendance sur
3/2, ce qui correspond mieux aux observations expérimentales. En se rétractant, la
chaine détruit les bouts du tube, mais 'orientation du tube en général est quant a elle
conservée. Par contre, la destruction des bouts du tube relache des contraintes topolo-
giques sur d’autres tubes, ce qui entraine une relaxation plus rapide qu’en ’absence de
Ce processus.

1.4.4 Fluctuations de longueur de contour

Les fluctuations de longueur de contour de la chaine primaire ont été proposées par
Doi afin d’expliquer, surtout, I'exposant 3,4 apparaissant aux hautes valeurs lorsque la
viscosité est exprimée en fonction de la masse molaire car elles provoquent une cinétique
plus rapide de la reptation.®”>® Aussi appelées « path breathing », les fluctuations sont
des variations périodiques de la longueur de la chaine primaire. Lorsque la chaine se
contracte, les segments du tube abandonnés par les bouts de la chaine sont détruits
et relachent ainsi des contraintes sur les chaines environnantes. S’ensuit une dilatation
des tubes voisins, provoquant par le fait méme une reptation plus rapide, puisque le
diameétre du tube entre dans ’expression du temps caractéristique de la reptation (eq.

1.68) par le parametre a.5%%°
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1.4.5 Relache de contrainte

Deés l'introduction du concept de la reptation pour le fondu et les solutions concen-
trées, il a été évoqué que la matrice dans laquelle évolue la chaine n’est pas fixe mais
relaxe elle aussi.®®®? Les chaines environnantes imposent des contraintes topologiques
sur la chaine a [’'étude et sont elles mémes soumises a la reptation. Par ce fait, les points
d’enchevétrement apparaissent et disparaissent suivant le mouvement des chalnes voi-
sines et, par conséquent, le nombre d’enchevétrements agissant sur une chaine n’est pas
constant, bien qu’il tourne autour d’une valeur moyenne. Lorsqu’une contrainte dispa-
ralt, ne serait-ce que pour un instant, le tube défini se trouve libre d’occuper 'espace
libéré en effectuant un saut. Il y a donc une probabilité que le tube perde I'orientation
imposée par la contrainte disparue en effectuant un saut de segment dans I'ouverture.
Conséquemment, la relache de contrainte n’est active qu’avant que 'orientation ne soit
completement détruite par la fin de la reptation et se manifeste des to et surtout dans
les temps précédents le début de la période dominée par la reptation et a pour effet de
diminuer ’orientation.

La relache de contrainte est activée de deux manieres : par convection et par ciné-
tique. Le processus par convection a été proposé par Marrucci et coll.®1% et consiste
2165 5, quant a lui,
proposé un processus cinétique accéléré par 'augmentation de 1’énergie thermique qui
se transfere alors en une plus grande mobilité des chaines. Le processus de la relache

de contrainte est, contrairement aux autres processus, généralement caractérisé non pas

a des mouvements entrainés par le flot des autres chaines. Graessley

par un temps de relaxation, mais pas une fréquence moyenne des sauts. Nonobstant,
certains auteurs®58 traitent le probléme en considérant le tube topique comme un élé-
ment de Rouse et alors les mathématiques présentés a la section touchant la relaxation
de Rouse s’appliquent en modifiant seulement un certain nombre de parametres.

1.4.6 Autres processus de relaxation

Un certain nombre de processus de relaxation supplémentaires ont été recensés dans
la littérature, parmis les plus courants, on dénote la double reptation (Des Cloizeaux5?),
I’équilibration de la densité linéaire (Viovy ">™) et la dilatation du tube ou la réorgani-
sation du tube?459:606772 n certain nombre des processus de relaxation s’entrecoupent
ou sont complémentaires. Certains n’ajoutent que des corrections mineures & un mo-
dele déja bien étoffé et un tres petit nombre apporte une conception originale de la
dynamique moléculaire, le paradigme dominant étant la reptation et le modeéle du tube.

Cependant, il convient de mentionner d’autres théories importantes qui abordent le
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d™ " qui développeérent

problémes sous un angle différent. C’est le cas de Curtiss et Bir
une théorie de la dynamique moléculaire en batissant sur la cinétique et qui arrivent &
des résultats généralement consistant avec I’expérience mais qui ne possede pas la méme
élégance que la théorie de Doi-Edwards. De plus, 1'équation de Monney-Rivlin, dérivée
de manieére empirique, est réputée décrire correctement la relaxation du stress dans
les expériences en extension simple.?>"®™ Certains chercheurs, dont Ferry et Graess-
ley, ont tenté d’associer les parametres C; et Cy de I’équation de Monney-Rivlin, deux
constantes ad hoc, a des propriétés physiques susceptibles de varier dans le temps. No-
tamment, il a été déterminé que le 'y subit une diminution beaucoup plus tét que le
C, et, considérant d’autres indices, le (5 aurait une dépendance sur le nombre d’en-
chevétrements d’oll une certaine relation avec la reptation alors que le C] serait relié
a la relaxation conformationnelle.”® McLeish, Milner et Likhman sont les chercheurs
de proue en ce qui concerne le traitement analytique du probléme de la relaxation des
polymeres en rhéologie, bien qu’ils aient développé leur approche & partir des théories
existantes de Doi-Edwards au niveau fondamental. 888084

1.5 Le dichroisme linéaire infrarouge a modulation
de polarisation

Le dichroisme linéaire infrarouge & modulation de polarisation (PM-IRLD) est une
technique de mesure d’orientation par spectroscopie infrarouge développée par Buffe-
teau et coll. au courant des années ’90.4%42 Le PM-IRLD permet la mesure de l’orien-
tation de films de polymeéres autosupportés et la relaxation subséquente en fonction du
temps. A une résolution de 8 cm™! et une vitesse de miroir de 1,0 cm/s, la technique
permet de prendre un spectre toutes les 400 ms, suffisamment rapidement pour suivre
la dynamique des polymeéres.? De plus, le PM-IRLD permet de suivre l'orientation
de différents moments de transition simultanément. Par exemple, on peut discriminer

985 ou différentes conformations d’un homo-

différentes composantes dans un mélange
polymere®®. Le PM-IRLD est insensible & tout ce qui est isotrope, que ce soit la partie
non orientée de 1’échantillon ou I’environnement isotrope, éliminant ainsi la nécessité de
purger. Par ailleurs, la sensibilité de ’appareil permet la mesure d’orientation dans des
échantillons faiblement orientés. Cependant, il ne permet la détermination que du (P).
On ne peut déterminer la distribution d’orientation compléte d’un matériau uniquement

a partir du PM-IRLD.
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Figure 1.2 — Représentation schématique du montage de PM-IRLD.

1.5.1 Principe et fonctionnement

Le PM-IRLD est une technique de spectroscopie IR dynamique reposant sur les
principes du dichroisme linéaire. A la différence de son équivalent statique, la polarisa-
tion linéaire de la radiation incidente est modulée & une fréquence allant de ~ 60 kHz a
~ 100 kHz, ce qui impose une deuxieme modulation de signal & la radiation incidente
en surplus de la modulation de 'interférometre qui est de w = 20V [Hz], ot w est la
fréquence de Fourier de la modulation de l'interférometre au nombre d’onde 7 et a la
vitesse de déplacement du miroir mobile V. Divers modules électroniques permettent
de filtrer et séparer les deux modulations (voir figure 1.2). Sur un premier canal, on fait
’acquisition du signal modulé uniquement par I'interférogramme, similaire & un simple
faisceau conventionnel. Sur un second canal, on recueille un signal portant la diffé-
rence d’intensité entre les polarisations. Le ratio des deux canaux permet d’obtenir une
quantité S qui est transformable en différence dichroique AA, elle-méme directement
proportionnelle au parameétre d’ordre, (Ps).

La base de I'appareil servant au PM-IRLD est un spectrometre IRTF. La radiation
électromagnétique émergeante est modulée par l'interféromeétre a une fréquence w =
20V tel que

Ey(9, V, t)  cos (2nw(D, Vi), (1.72)
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ou Ey est 'amplitude du champ électrique de la radiation. Les rayons sont redirigés a
P’aide d’un miroir parabolique et traversent tout d’abord un premier polariseur a grille
orienté dans la direction p par rapport aux axes de ’échantillon, a 45° par rapport au
cristal du modulateur photoélastique (PEM), et le vecteur électrique s’exprime alors
par

E(Ey, 0) = Ey(cosf-i+sinf-j) (1.73)

= L2Ryi+7). (1.74)

“[%

La radiation IR parcourt ensuite le cristal de ZnSe du PEM ot sa polarisation est
changée a une fréquence effective de 2w, = 100 kHz. La modulation de polarisation
est produite par ce cristal, orienté a 45° par rapport au polariseur, lorsqu’il subit une
contrainte mécanique induite par deux dispositifs piézoélectriques.®” Au repos, I'indice
de réfraction du cristal est isotrope. Lorsqu’il subit une compression ou une extension,
le cristal devient biréfringent, c’est-a-dire que les indices de réfraction dans les deux
axes principaux du cristal deviennent différents. Si a et b sont les axes principaux du
cristal, la projection sur I’axe a de ’onde électrique E, Ea = cos 6 ;, se trouve a voyager
a une vitesse différente de la projection sur 1'axe b, Ey,=sinb j Pour un état extréme
du cristal, les vecteurs E, et E, sont alors déphasés d’un retard optique A/2 'un par
rapport a ’autre, ot A est la longueur d’onde optimale pour laquelle le modulateur est
réglé. La polarisation du vecteur résultant E= Ea + Eb est alors pivotée de 90° pour un
retard optique de A/2. Cependant, I'essence de la modulation de polarisation est que
le cristal se trouve a changer d’état entre 'extension et la compression & une fréquence
de wy, = 50 kHz. Le retard optique fluctue par conséquent entre 0 et A/2, au nombre
d’onde pour lequel le PEM est ajusté, et le vecteur E varie entre une polarisation
linéaire parallele (p) et un état extréme de polarisation linéaire perpendiculaire (s).
Pour les autres nombres d’onde, la polarisation variera entre 1’état p et un état extréme
s, généralement elliptique, qui peut étre linéaire pour des nombres d’onde particuliers.
Un retard optique de A/2 correspond & un angle de déphasage ¢ = 7 alors qu’un angle
¢ = 0 correspond a un état ou il n’y a pas de retard. L’angle de déphasage ¢ varie avec
la contrainte du cristal :

&0, t) = ¢o(P) sin(2rwpnt), (1.75)

ol ¢o(7) est 'angle de déphasage maximal de la fréquence U au cours d’un cycle du
PEM. Le PEM est ajusté pour que les états de compression et d’extension maximales
provoquent des retards optiques de \/2 et conséquemment, l'onde électromagnétique
adopte pour chaque cycle du PEM deux fois la méme polarisation. La fréquence effective
se trouve a étre deux fois la fréquence naturelle de résonance du cristal w,, = 50 kHz,
soit 100 kHz. Concretement, 1'effet de la modulation se traduit par un déplacement de
la phase de la composante j du vecteur électrique de 'équation 1.74 par un facteur
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£it(,1) .
Ep = Ey(cosf-7 +e®sinf - ) (1.76)

Rappelons que, selon la relation d’Euler, e = cos ¢ + 4 sin ¢. On peut donc interpréter
I’équation 1.76 comme indiquant que 1’énergie de la composante j du champ électrique
est tour a tour transférée de la partie réelle a la partie imaginaire, selon la phase de la
radiation. L’équation 1.76 peut étre réarrangée dans la base du systeme de coordonnées
défini par les axes de I’échantillon, soit

— \/_ - -2 - \/_- - >

U =—-(t+7) L= (-5, ()

devenant : E
E, = 70 [(L+e)ay+ (1—e?)ay]. (1.78)

A la sortie du cristal du PEM, la lumitre IR est alors focalisée par une lentille de ZnSe
vers le point focal ou est placé I’échantillon autosupporté dans une étireuse thermo-
statée. Le coefficient d’extinction €(¥) de ’échantillon peut étre divisé en deux compo-
santes paralleles et perpendiculaires, € (7, o(t)) et €, (7, o(t)) respectivement, toutes
deux dépendantes de l'orientation de ’échantillon.®” Les projections sur #) et U, du
champ électrique Em se verront alors atténuées par un facteur 7, et T respectivement
ou, selon la loi de Beer-Lambert, 1), ; = 107¢1. % egt la transmittance en polarisation
parallele et perpendiculaire, b est I’épaisseur de ’échantillon et ¢ est la concentration
de I’échantillon (c’est-a-dire la densité pour un solide). Le champ électrique modulé par
le PEM (équation 1.78), apreés passage dans I’échantillon, devient :

- FE, . )
By =2 [(1+ ) aT,() + (1 - €?) auT.(9)] (1.79)
ou E; est le champ électrique transmis par 1’échantillon.

Le rayonnement transmis par 1’échantillon est concentré par une autre lentille de
ZnSe puis mesuré par un détecteur. Le signal pergu par le détecteur, I(7, t), passe par
un premier filtre électronique passe-haut bloquant les fréquences inférieures a 1,6 kHz,
Poscillation & 60 Hz et harmoniques du courant alternatif par exemple. Le signal I(7, t)
est exprimé en fonction du temps*® par :

16,1 = |a B[ | (1.80)
= %10(77) {[Tp(@, t) + Ts(9, )] + [T,(D, t) — Ts(D, t)] cos (#(7, 1))} (1.81)

ou Iy(P) est lintensité du signal & la sortie de 'interférometre, & est le nombre d’onde
[cm™!], T, s est la transmittance en polarisation p et s respectivement et ¢(7, t) est
I’angle de déphasage induit par le PEM.
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Un développement & 1’aide de fonctions de Bessel J,,(¢o) d’ordre pair (n =0, 2, 4, ...)
de expression 1.75 résulte en :

cos (¢o(D) sin(2rwiyt)) = Jo (¢o(D)) + Z 2Jn, (¢o(P7)) cos(2mnwpmt). (1.82)

n>0, pairs

Ce qui permet de réécrire I’équation 1.81 :

1(7, 1) = %fow){ (Ty(7, ) + Tu(7, 0)] + [T, 8) — Tu(o, 1)) Jolo())

[T, 1) = To(@, )] D 2Ju(0(9)) cos(27mwmt)}. (1.83)
n>0, pairs

Le premier terme dans la derniere équation est proportionnel a la somme des transmit-

tances en parallele et en perpendiculaire alors que les autres termes comportent plutot

la différence des transmittances. Comme certains termes sont modulés & nw,,, il est

possible de les séparer grace a 1’électronique appropriée.

Le I(7, t) est alors réparti sur deux canaux afin d’isoler les deux composantes. Le
premier canal passe par un filtre passe-bas réglé & 4 kHz qui élimine la modulation
induite par le PEM, soit les termes comportant nw,, dans 1’équation 1.83. Le signal est
ensuite converti en signal numérique par un convertisseur analogue-numérique (ADC)
de 16 bits. Une transformée de Fourier est par la suite effectuée afin d’obtenir le signal
dans le domaine des fréquences. Ce signal est dénoté Ipc, en référence au courant
continu en électricité et ’'autre sera étiqueté I4o, en référence au courant alternatif.
Le signal modulé aux fréquences de Fourier (Ip¢) est ainsi déchargé des fréquences du
PEM, ne conservant qu’un terme, constant dans le temps, émanant de la modulation
de polarisation et dépendant uniquement sur le déphasage maximal imposé, soit :

Ipc(v) = %fo(ﬁ) {[T(7) + To(0)] + [T, (7) — T5(2)] Jo (¢0(2)) } - (1.84)

Par conséquent, Ipc est invariable dans le temps. Puisque le deuxiéme terme de ’équa-
tion 1.84 est tres petit par rapport au premier, Ipo est essentiellement indépendant
de orientation de l’échantillon. On peut donc 'assimiler & un signal simple faisceau
(« single beam ») en IRTF classique.

Le deuxieéme canal passe par un second filtre passe-haut réglé a 60 kHz éliminant la,
partie du signal uniquement modulé par l'interférometre :

Ia(, t) = I(9) [Ty(7, t) — To(B, t)] Z. Tu(0(7)) cos(2mnwnmt). (1.85)

Il est par la suite dirigé vers un amplificateur synchrone, dont la référence provient de
I’alimentation du PEM.
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L’amplificateur synchrone est un instrument exceptionnellement utile pour extraire
un faible signal du bruit.®°! La fonction de cet appareil est de démoduler le signal
entrant par rapport a une référence a 2w,, = 100 kHz dans le cas présent. A lentrée
de Vamplificateur synchrone, le signal I4(7, t) est composé d’une onde porteuse a la
fréquence effective 2w,, imposée par le PEM et d’une modulation d’intensité par 'inter-
férometre & w. Le signal passe d’abord par un amplificateur de courant alternatif (AC)
accentuant la puissance sur un domaine de fréquences étroit, autour de 2w,,, éliminant
les harmoniques de cette fréquence et insérant un terme de gain G 4o (déterminé par la

sensibilité de 'amplificateur synchrone)? :

Ip(7, 1) = Gaclo(9) [T(7, t) — Ts(7, £)] J2 (¢o (7)) cos(dmwpmt). (1.86)

Puis le signal passe par un détecteur sensible & la phase (PSD) ou Iz est multiplié
par une fonction sinusoide (souvent une onde carrée) de fréquence 2w,,. Cette onde est
générée par un oscillateur entrainé par le signal de référence et corrigée par une phase
0 propre a I’amplificateur synchrone afin d’étre en phase avec le signal :

Io(D, t) = Ig(D, t) cos(dmwy,t + 6). (1.87)

Comme cos e cos 8 = £ [cos (o + B) + cos (o — B)], et considérant pour la simplicité que
& = 0, 'équation précédente peut étre réécrite par

Io(D, t) = %GACIO(I?) [T, (5, t) — Tu(7, £)] Jo (¢o(#)) [1 + cos (Smwmt)] . (1.88)

Le signal ainsi modifié est dirigé vers un filtre passe-bas caractérisé par un temps de
réponse ajustable 7 = 40 us, éliminant la deuxieme harmonique du signal fréquencée
au dessus de ~ 1/277 = 25 kHz, donnant

In(, 1) = 5GacTo(®) [T, 1) ~ (5, )] 2 ($o()). (1.89)

De surcroit, le filtre passe-bas agit comme un intégrateur exponentiel et supprime une
grande partie du bruit aléatoire, améliorant le rapport signal sur bruit. Il ne reste
alors qu’un terme courant continu (DC), dans le domaine des fréquences de Fourier
(interférometre), qui est finalement amplifié une derniére fois par un amplificateur DC
d’un gain Gpg.

A sa sortie de Pamplificateur synchrone, le signal est numérisé par un ADC et on
effectue la transformée de Fourier. Le signal modulé aux fréquences du PEM et aux
fréquences de Fourier (I4¢) comporte , une fois isolé, la différence de la transmittance
en parallele et en perpendiculaire de ’échantillon :

Lic(7) = 5GacGoolo@) [T, ) = Ty(o, O B o). (190)
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1.5.2 Dérivation du (P)

Si on considére que°

Inc ~ I+ I, (1.91)
Isc = I, — I, (1.92)
ou I, ; serait l'intensité en polarisation parallele ou perpendiculaire, alors le ratio S des

deux signaux se rapproche de la définition de la différence dichroique AA, en tant que
différence normalisée d’une quantité :

AA= A, — A, (1.93)
ou A, s est I’absorbance en polarisation parallele et perpendiculaire. Et
Sz%f’ (1.94)
=Z;2, (1.95)
_ 2G|, — Ti| | J2 (o) (1.96)

(Tp + Ts) + (Tp - TS) Jo (¢0)’

GG comprend les différent gains du montage électronique.

Les fonctions de Bessel peuvent étre évaluées par une calibration ce qui donne acces
au déphasage maximal ¢y. Au cours de cette procédure, un échantillon parfaitement
orienté parallelement et perpendiculairement est simulé a I’aide d’un polariseur. Lorsque
le polariseur est placé en position p, la fonction S devient

2G| Ja|
= 1.
pp 1 + JO ’ ( 97)
alors qu’elle change comme suit lorsque le polariseur est en position s :
2G| Js|
Sps = . 1.
p 1— JO ( 98)

Le G’ regroupe les facteurs de gain lors de la calibration et peut étre différent de G.

Si une fonction F est définie?? par

T, — T,
== 1.

T, + T (1.99)
et que la relation A = — log T relie I’'absorbance a la transmittance, on peut alors écrire
la différence dichroique, telle que définie par ’équation 1.93, en fonction de F :

1-F
AA =log (1.100)

14+ F°
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On peut aussi exprimer F en fonction de S a I'aide de ’équation 1.96 :

S

Par conséquent, en incorporant I’équation 1.101 dans ’équation 1.100, on obtient

2G| ol — S (1 + Jo)
2G| 5| + S (1 — Jo)

AA =log (1.102)
et finalement on peut remplacer les fonctions de Bessel dans I’équation précédente en y
substituant pour équations de calibration 1.97 et 1.98 :

S, ( &S — S)

AA =log =
Spp (&Sps + )

(1.103)

Rappelons I’équation 1.42, donnant l'expression du (P,) en IRLD (se référer a la
figure 1.1 pour le systeme d’axes de référence) :

Ry+2R-1

P((COS 9)) E———IR-FQ

et que le rapport dichroique R (équation 1.34) est :

Ap
R= A
En combinant ’équation 1.34 dans l’expression £ Yo +2, et sachant que
1
A= g(Ap + 2A,), (1.104)
on obtient : R_1 AA
= . 1.10
R+2 340) (1.105)

En substituant 1’équation 1.105 dans I’équation 1.42, on obtient directement la relation

entre le (Py) et le AA :
Ry+2AA

Ro—13A°

Lors de la déformation, I’échantillon subit un amincissement pour lequel il faut com-

P, ((cos® ) =

penser.*? Afin de pondérer pour cet effet, on suppose que l’absorbance A varie avec le
taux d’élongation tel que A(\) = Ag/v/. Finalement, ’expression g —5 est 'équivalent
de % (3cos? a — 1), ce qui résulte en Pexpression pour le () en fonction de la différence
dichroique AA :
2 A
Py ((eos20) = — 2 YApu (1.106)

3cos2a —1 A
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(b) oM
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Figure 1.3 — Structure moléculaire du (a) PEO, (b) PVPh

L’angle a est I'angle moyen entre le moment de transition M et laxe de la chaine du
polymeére et doit étre connu afin de calculer le (P,). Il faut imposer un facteur de —1 &
I’équation 1.106 lorsque la vibration a I’étude se trouve sur une arche de la fonction de
Bessel ayant été inversée. Lorsque I’échantillon est déformé, au cours de la relaxation
subséquente de 'orientation, le seul parametre fluctuant dans la derniére équation est
le AA, tous les autres parametres sont considérés comme étant constants.

1.6 Choix du systeme

Le systeme & 1’étude au cours de ce projet est un ensemble de mélanges, miscibles a
toutes les compositions, des polymeéres polyoxyéthylene (PEO) et poly(4-hydroxystyréne)
(PVPh). Les compositions des mélanges se situent dans 'intervalle de fraction massique
de PEO entre z = 0,2 et 0,4, dans lequel les mélanges sont complétement amorphes et

homogenes a une échelle plus grande qu’une vingtaine de nanomeétres, tel que vérifié
par DSC?%2 et RMN %%,

La grande particularité de ce systeme tient au fait que des liens hydrogene plus
forts peuvent étre établis entre les éthers du PEO et les alcools du PVPh qu’entre deux
hydroxyls du PVPh.

1.6.1 Polyoxyéthyléne

Le polyoxyéthylene (PEQ) (voir figure 1.3(a)), aussi parfois dénommé poly(éthylene
glycol) aux plus petites masses molaires, est un polymere dont les usages sont multiples
et insolites. Etant un des rares polymeres synthétiques soluble dans ’eau, il est utilisé
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dans 'industrie pour ajuster la viscosité des produits tels que les crémes, les shampoings
et les savons liquides. La présence de groupements éther sur la chaine de PEQO lui confére
des propriétés d’électrolyte solide car les atomes d’oxygene complexent les cations. Il est
utilisé afin de permettre le passage des cations dans les piles a hydrogéne, par exemple,
et dans les membranes semi-perméables.

Le PEO est un polymere linéaire naturellement semi-cristallin, avec un degré de
cristallinité X élevé pour les polymeéres : de 60 & 85%.°%% %" La T, du PEO est de
-60 °C et sa température de fusion (Ty) est approximativement & 60 °C. Il posséde un
volume molaire de 41,4 cm® mol~!.%® Dans la phase cristalline, la chaine de PEO adopte
une structure hélicoidale de 7 unités pour chaque 2 tours d’hélice (conformation d’hélice
75)9971% et appartient au groupe de symétrie dihédre D(8%).105

La conformation du PEO dans la phase cristalline a été étudiée principalement par
diffraction des rayons X et par ’analyse des modes normaux en IR et Raman.

L’étude par diffraction des rayons X a conduit Takahashi et coll. & conclure que la
forme monoclinique trans-gauche-trans (TGT) de la séquence COCCOC était domi-
nante dans le cristal et qu’une forme triclinique trans-trans-trans (TTT), moins stable,
se développait lorsque le PEO était soumis a une tension provoquant une striction

106,107 1,5 période de fibre mesurée pour I’hélice 7, au

(« necking ») dans ’échantillon.
cours de ces études est de 19,48 A avec des angles de rotation interne moyens de 186,0°
autour des liens C-O et de 69,4° autour des liens C-C (voir figure 1.4). La longueur
d’un monomere dans la direction de I'axe ¢ de la maille cristalline avant 1’étirement
a été estimée a 2,78 Aeta 3,56 A apres 1’étirement. Selon Takahashi et coll., les po-
lymeres ne réagissent pas tous de la méme facon a I’étirement. Certains, comme le
PEOQO, se trouvent a changer de forme cristalline et de conformation ce qui conduit &
une augmentation de la longueur de 'unité de répétition. D’autres ne subissent qu’une
modification de I'empilement des chaines lors du changement de la phase cristalline.
Pour une troisiéme catégorie de polymeres, la déformation provoque un désordre de

Iempilement sans changer la structure cristalline. %6

L'étude de Takahashi et coll. a confirmé 1’assignation de la conformation TGT a
la séquence COCCOC proposée précédemment par, entre autres, Miyazawa'%2, Mat-
suura'®® Koenig!®
PEO par IR et Raman. Cette conclusion avait déja été atteinte par Davison des 1955
alors qu'il interprétait les spectres IR du poly(éthyléne glycol) (PEG), semi-cristallin

et fondu, a 'aide des vibrations déja connues de la forme gauche (G) du dichloroéthy-
110

et leurs collaborateurs a la suite de ’étude des modes normaux du

léne.
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Figure 1.4 — Conformation de la chaine de PEQ déterminée par Takahashi et coll. 107
par diffraction des rayons X.
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Plusieurs auteurs ont étudié la conformation du PEO dans la phase amorphe en
utilisant le fondu comme approximation ou en étudiant le polymere en solution.

Les études IR ont porté principalement sur la région 1 500-800 cm~!. Les vibrations
de cet intervalle sont tres sensibles aux changements de conformation. Cette sensibilité
se réflete par 1’élargissement des bandes dans le fondu, conséquence de I’accroissement de
lirrégularité conformationnelle. 11115 Le désordre structurel perturbe aussi le couplage
vibrationnel des unités de répétition réduisant la division de certaines bandes a 1’état
cristallin (voir tableau 1.1).'° Les fréquences de la plupart des bandes dans le fondu
sont prés de celles des bandes dans le solide, hormis quelques exceptions subissant
un déplacement plus important. De méme, quelques bandes de faible intensité font
leur apparition dans le spectre du fondu, par exemple, les bandes a 1 486, 1 326 et
862 cm ™1, 10L1091IT 18 (Ceg handes sont généralement associées & des structures qui ne
sont pas accessibles dans le solide (par ex., la forme TTT).

Matsuura et Miyazawa conclurent en 1967 que la conformation du PEG de faible
masse molaire passe de ’hélice & la pelote statistique lors de la fusion.'® Cependant, les
mémes auteurs démontrent en 1969 que le PEG de masse molaire plus élevée adopte pré-
férentiellement une conformation T'GT, bien que des bandes propres a la conformation
TTT soient aussi observées. 16 Connor et coll. ont aussi proposé la prédominance de la
conformation TGT suite a 'observation par RMN que la forme G des liens CH,-CH,y

était plus stable que la forme trans (T) en solution et dans le fondu. !

En solution a 25 °C, cette conclusion a été corrélée par Mark et Flory alors qu’ils
rapporterent les ratios d’abondance T : G des liens CH,-CH; et CH,-O. Des valeurs de
2:8et de 7: 3, respectivement, démontrent bien 'importance relative de la forme TGT
comparativement aux autres formes possibles.'?%12! La dissolution dans ’eau entraine,
selon Koenig et Angood, des changements de structure beaucoup moins importants que
lors de la fusion. Ils en arrivent ainsi a I’hypothése émise par Liu et Parsons un an plus
tot, soit que la conformation TGT associée a ’hélice 75 du solide demeurerait la forme

dominante en solution aqueuse. 199122

Takahashi et Tadokoro suggérerent en 1973 que la raison pour laquelle la symétrie de
I’hélice de PEQO s’éloigne de la forme exacte D7 pour adopté la forme D(%’) tient au fait
que la structure du polymere est dépourvue de groupements encombrants. Cette facilité
d’acces, conjuguée a la flexibilité du squelette de la chaine, confererait aux forces inter-
moléculaires une importance prépondérante et leur permetterait une action plus efficace
sur les atomes de la chaine principale.!%” Cette flexibilité de chaine expliquerait de plus
la facilité de perturbation de la conformation du PEQO par des especes complexantes

telles que les halogenes (HgCly) 1112 ou I'urée’®. On trouve une autre conséquence
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de la flexibilité de la chaine du PEO en sa valeur de la M., 2 200 g/mol.'*® Dans le
mélange avec le poly(méthyl méthacrylate) (PMMA), Li et Hsu rapportent que la forme
TTT du PEO devient la forme dominante a de faibles concentrations de celui-ci, bien
qu’il cristallise toujours sous forme d’hélice 7,.% Ils interprétent ce comportement par

Paltération des interactions entre les atome d’oxygene et les méthylenes du PEO par le
PMMA.

L’analyse des modes normaux, a la fois expérimentale et théorique, a mené a ’assi-
gnement pratiquement compléte des bandes du PEO solide et fondu. 10%-105,108,109,124-127
Le recensement des vibrations du PEO est répertorié, au moins en partie, au tableau 1.1.
La région 1 500-800 cm~! présente de nombreuses bandes aux modes mélangés par le
couplage considérable entre les coordonnées de symétrie locale des groupes méthylene
(cisaillement, balancement hors plan, torsion et balancement dans le plan (rotation)) et
les modes du squelette de la chaine. 105108199117 Deyx bandes du spectre du solide sont
d’un intérét particulier car elles se fondent en une seule a I’état amorphe, constituant la
bande qui sera sélectionnée pour 1’étude de 'orientation du PEO. Il s’agit des bandes a
963 et 947 cm™!, toutes deux associées & la conformation TGT du PEQ. La vibration
4 963 cm~! résulte du couplage entre le balancement anti-symétrique dans le plan des
CH; (symétrie Ay) et de Iélongation anti-symétrique des C-O-C (et en moindre partie
de I'élongation des liens C-C).1% Elle produit un dichroisme parallele. A 947 cm™!,
on retrouve un couplage du balancement symétrique dans le plan des CHy (espéce de
symétrie E,), de 1'élongation anti-symétrique des C-O-C'%31%5 et en plus petite partie
de I’élongation des C-C produisant un dichroisme perpendiculaire.'!® Dans le fondu, ces
vibrations se regroupent en une seule bande & 945 cm~! disposant d’un épaulement &
915 cm ™!, associées a la forme G et au couplage, comme précédemment, de la vibration

de rotation des CH, et de I'élongation des C-O-C et des C-C.

1.6.2 Poly(4-hydroxystyréne)

Le poly(4-hydroxystyréne) (PVPh) (voir figure 1.3(b)) est un polymeére comple-
tement amorphe utilisé principalement dans 'industrie électronique en tant que résine
photoactivée en lithographie. Il présente une fonction alcool en position para sur le phé-
nyl adjacent a la chaine ce qui lui confere la particularité de pratiquer I’auto-association
par voie de liens hydrogene intra- ou inter-chaines et de former des liens hydrogene hété-
rogenes avec des polymeres munis de groupements accepteurs de protons. Il possede une
T, de 186 °C, beaucoup plus élevée que le PEO et un volume molaire de 100 ¢cm?3/mol. %

La conformation du PVPh est moins bien définie que celle du PEO car il ne se trouve
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Fréquence 7 (cm™!)

Assignation dans le fondu

Modele possible!%

Cristal Fondu
2950 (L, m) 2 930 (ép) élong. anti-symétrique CHy
2890 (]I, )
2885 (L, f) 2 865 (f) élong. symétrique CH,
2 865 (||, £)
2 825 (L, m)
2805 (L, m)
2 740 (||, fb) 2 730 (ép) vibration de couplage
2710 (L, fb)
2 695 (L, fb)
1470 (L, m)
1463 (||, m) ~ 1485 (ép) cisail. CH, (T) TTT, TTT, GTG
1457 (||, m) 1460 (m) cisail. CHy (G) TGT, TGG, GGG
1453 (L, m)
1415 (L, fb)
11?;)345 ((Hv,nfl)) } 1352 (m) balanc. hors plan CH; (G) TGG, GGG
1 326 (fb) balanc. hors plan CHy (T) TTT, TTG, GTG
1286 (L, m) 1296 (m) torsion CH, (G, T) Tous
1244 (||, m) 1249 (m) torsion CHy (G) TGG, GGG
1236 (L, fb)
1149 (L, f) ~ 1140 (ép) élong. C-O, C-C, rot. CHs (G, T) Tous
i iég ((ﬁ:’t? } 1107 (f) élong. C-0, C-C, rot. CH, (G, T) Tous
1062 (L, m) 1038 (m) élong. C-0O, C-C, rot. CH, (T) TTT
992 (fb) élong. C-0O, C-C, rot. CHs (T) TTT, TTG
9?1(;3(5[’ fn) } 945 (m) rot. CHy (G), élong. C-C TGT
~ 915 (ép) rot. CHy (G), élong. C-O, C-C TGG, GGG
886109 rot. CHy (G) GGG
844 (L, f) 855 (m) rot. CHy, élong. C-O (G) TGG, GGG
~ 810 (ép) rot. CHy (G), élong. C-O TGG

Tableau 1.1 — Fréquences d’absorption IR du PEG a Pétat cristallin et fondu selon

Matsuura et coll. 117

« ép » dénote un épaulement, « fb », « m », « f » et « tf »

correspondent respectivement a des vibrations d’intensité faible, moyenne, forte et tres

forte.
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qu’en phase amorphe. Pour un PVPh atactique, a partir de l’attribution des bandes IR
2 850, 1 445 et 1 014 cm™! aux vibrations d’élongation symétrique des CH,, de cisaille-
ment des CH, et du balancement dans le plan des CH du phényl, respectivement, Li et
Brisson ont utilisé avec succés un modele en zig-zag, c’est-a-dire tous les segments en
position T pour expliquer les résultats en dichroisme du polymére pur.'?® En supposant
que 'axe de la chaine ¢ passe par les méthylénes voisins, ils ont déduit que les angles
« des deux premieres vibrations devaient étre de 90°, mais que les vibrations seraient
orthogonales I'une a 'autre. Par la suite, 'analyse du comportement en orientation de
la bande & 1 014 cm™! a permis de conclure & un angle o de 90° aussi, ce qui convenait
parfaitement au modele choisi et correspondant aussi a l'angle assumé pas le phényl
du polystyrene (PS). Par conséquent, Pangle du phényl du PVPh par rapport & 'axe c
n’est pas influencé par la présence d’un hydroxyl en position para. En comparaison, le
squelette de la chaine du PS assume une conformation hélicale avec un angle o de 70°

pour ’élongation symétrique des CH, du PS.1%°

A partir de mesures de dichroisme, Li et coll. ont calculé des angles o de 26° et de 65°
respectivement pour les hydroxyls libres et liés par ponts hydrogéne.12® Par modélisation
moléculaire, ils ont démontré que 'angle a de 26° découlait d’une conformation ou le
groupement phényl a un angle de torsion par rapport a la chaine limité a 70 + 10°
alors que le groupe hydroxyl adopte un angle de torsion moyen de 90°. Ils ont reporté
que 'hydroxyl était presque libre dans sa rotation grace a une barriere énergétique
de seulement 0,5 kcal/mol (~ 2 kJ/mol), comparativement & une énergie requise de
~ 8 kcal/mol (~ 33,5 kJ/mol) pour la rotation du phényl. Par conséquent, ’angle « de
65° des hydroxyls liés par ponts hydrogene correspond a une conformation dont ’angle
de torsion du phényl serait de 60° et ’angle de torsion de I’hydroxyl de 145°.

Cai a déterminé une M, de 29 300 = 1 200 g/mol a 192 °C par rhéologie pour le
PVPh.13% En comparaison, le PS posséde une M, entre 18 700 et 28 800 g/mol. Par
conséquent, le PVPh n’est pas particulierement plus rigide que ne peut ’étre le PS et
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les liaisons hydrogene ne semblent pas avoir 'effet suggéré par Wu'?", soit de rigidifier

localement les segments de chailnes en les alignant, du moins a la température de mesure
de 192 °C.

1.6.3 Le mélange PEO/PVPh

Notre groupe de recherche s’intéresse a I’étude des interactions par liaisons hydro-
gene dans les polymeres. A ce titre, plusieurs études en son sein ont été menées concer-
nant les mélanges de polymeres miscibles comportant du PVPh. Il a été décidé de
retravailler sur le mélange PEOQ/PVPh, précédemment caractérisé en IRLD par Sylvie
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Rinderknecht 4123 et par Haijun Cai'3? en rhéologie 2133 et IR rapproché (NIR)!34, car

il présente des caractéristiques particuliéres soulevées par ces études.

En orientation, Rinderknecht et Brisson ont démontré qu'un maximum était atteint
par le PEQO a une fraction massique de PEO de 0,3, correspondant a une fraction molaire
de prés de 50 %, alors que le PVPh ne présentait pas de maximum. Ce comportement,

principalement observé chez d’autres mélanges disposant d’interactions fortes!3%136

a
été attribué aux liaisons hydrogéne se saturant pres d’un ratio de 1 : 1 en unités compa-
tibles. On admet généralement que les liaisons hydrogene influencent la densité d’enche-
vétrement, le coefficient de friction ( et la conformation des chaines, mais il n’a jamais

été établi clairement quel role elles jouent dans la dynamique des macromolécules.

Par conséquent, Cai, Ait-Kadi et Brisson ont caractérisé par rhéologie le mélange
PEO/PVPh. Des propriétés rhéologiques telles que la viscosité « zero-shear » ng'3? et
le coefficient de friction ¢ !3° présentérent une discontinuité dans les environs de 50 % en
fraction molaire. Il a été trouvé que le module de plateau du mélange G%, ne suit pas les
modeles athermaux'3? de la probabilité d’enchevétrement proposés par Wus! (), = 1)
et Tsenoglou'®” (e = 0). Par contre, le modeéle de Wu convient lorsque le parameétre
Ae = 0,3, indiquant que la probabilité d’enchevétrement est diminuée dans le mélange
par rapport aux polymeéres purs.'®® Il en va de méme pour le modele de Tsenoglou
lorsque le parameétre ¢ = 0,4, caractéristique de la présence d’interactions fortes.!33
Ensuite, tel que déterminé par NIR, un large maximum était observé, toujours dans les
environs du ratio 1 : 1, dans le nombre de liens hydrogene hétérogenes formés entre le
PVPh et le PEO.'3* Ces observations expérimentales ont conforté le raisonnement que
les propriétés mécaniques des mélanges sont sujettes a la force et la directionalité des

interactions en jeu entre les composantes.

D’autres chercheurs ont porté intérét a ce mélange. La miscibilité entre le PEO
et le PVPh a pour la premiere fois été reportée en 1985 par Moskala, Varnell et

Coleman 138

au cours d’une étude de la miscibilité des polyéthers avec le PVPh par
IRTF. IIs ont conclu a partir des différences de fréquences de vibrations des hydroxyls
libres (7 = 3 525 cm™?), liés & un autre hydroxyl (AP = 165 cm™') et liés & un éther
(AD = 325 cm™!) que la force des ponts hydrogéne formés entre le PEO et le PVPh

étaient plus forts que ceux formés entre unités de PVPh.

Qin, Pires et Belfiore®? ont confirmé la miscibilité des mélanges & toutes les com-
positions en observant par DSC qu’ils n’exhibent qu’'une seule transition vitreuse. Ils
proposent que la suppression de la cristallinité du PEO & partir de compositions supé-
rieurs & 50 % en masse de PVPh est due & la diminution de la mobilité du PEO causée
par le PVPh. De plus, ils suggérérent & partir de données en RMN 3C que les liens
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hydrogeéne avec le PEO ne sont pas saturés entre des compositions de 70 & 90 % en
masse de PVPh.

Painter et coll. ont tenté d’appliquer le modéle de miscibilité dit « d’association » '
en insérant un terme tenant compte des liens hydrogene pour expliquer le comportement
de la dépression du point de fusion du PEO dans des mélanges de polymeres formant
des liens hydrogeéne, dont le mélange avec le PVPh.% Ils reportérent des constantes
d’équilibre d’association pour la formation des liaisons hydrogene dans les mélanges :
Kintra = 21,0, Kiptra, = 66,0 et Kiper = 85, ol les indices intra, intray, et inter ré-
ferent respectivement a la formation de dimeres entre unités de PVPh, de multimeéres
entre unités de PVPh et & la formation de liaisons entre le PVPh et le PEO. A ces
constantes d’association correspondent des enthalpies de formation des liens hydrogene :
hinter = 5,4 kcal/mol, Aiperqa = 5,6 keal/mol et hipgrq, = 5,2 kecal /mol.

Zhang, Takegoshi et Hikichi ont porté attention au mélange PEO/PVPh du point de
vue de la miscibilité, de la structure des phases et du mouvement moléculaire en utilisant
la RMN & I’état solide du *3C. Ils ont découvert & partir des temps de relaxation « spin-
réseau » T} et T, qu'a des compositions riches en PVPh, les deux polymeres sont
miscibles aussi bien & des échelles de 200-300 A qu’a 20-30 A,gg bien qu’une deuxieme
phase amorphe riche en PEO apparaisse a des compositions supérieures en masse a
50 % en PEO et qu’une phase cristalline soit présente & des compositions plus élevées
encore en PEQO. L’étude des temps de relaxation « spin-spin » T3 leur a permis de
conclure que le mouvement des chaines de PEO dans les mélanges présentant une seule
phase amorphe était ralenti par la rigidité des chaines de PVPh car les deux polymeéres
s’associent si fortement qu’il n’y a pas de réelle différence entre la mobilité de chacun.
De surcroit, & partir de la largeur des bandes en RMN & Détat solide du*3C, Zhang et
coll. ont affirmé que le mouvement des polymeres était fortement affecté par la présence
de I'autre, mais que le PVPh, plus rigide, subissait une influence plus grande de la part

du PEO que l'inverse. '3°

Jack et Whittaker se sont servi de la RMN 4 l’état solide du '3C afin de caractériser
le mouvement des chaines dans le mélange PEO/PVPh car les temps de relaxation
longitudinaux dans un référentiel tournant (spin-lattice in the rotating frame) *C Ty,
sont sensibles aux mouvements moléculaires de fréquences dans les dizaines de kilohertz,
caractéristiques des mouvements encourus lors de la transition vitreuse.% A partir de
leurs résultats, ils ont proposé que, dans les mélanges, les mouvements du PVPh étaient
toujours restreints et caractéristiques de 1’état vitreux et ce méme a 40 K au dessus de
la T, du mélange. Pour sa part, le PEO adoptait le comportement d’un polymere au
dessus de sa Tj a toutes les compositions et méme a 90 K sous la T; du mélange. Par
conséquent, ils en sont venus a la conclusion que les états cinétiques du PEO et du
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B X T Méthode de Référence
(J/cm?) (°C) détermination
(cal/cm?)
-29,7
-7,1 non disponible (ND) ND DSC
’ Ped 140
-36,8 ND ND TOA* earosa
-8,8
-41,1 -1,7 25 DSC d’analogues 141
-10 -1,4 60 de faibles masses French
-42.7
’ -1,5 ~ 50-70 ND in??
-10,2 : Qin

Tableau 1.2 — Densité d’énergie d’interaction B du mélange PEO/PVPh telle que me-
surée par différentes techniques. * TOA : analyse thermo-optique.

PVPh sont clairement différents et que les mouvements des polymeres sont seulement
légérement couplés malgré la présence de liaisons hydrogene. Cependant, il faut noter
que les mélanges ont été préparés en solution dans le tétrahydrofurane (THF) et que
cette méthode, tel que reporté au chapitre 3, ne produit pas des mélanges homogeénes
tel que vérifié par DSC.

Pedrosa et coll. ont analysé le comportement en calorimétrie du mélange PEO/PVPh
vis-a-vis la théorie de Kovacs, observant un accord entre la théorie et 'expérience.?” Ils
notent que le mélange présente un point de bris vers 0,6 en fraction volumique en
PVPh dans le graphique de la T, en fonction de la fraction volumique, comme le prédit
la théorie de Kovacs et comme d’autres mélanges impliquant le PVPh. L’étude par
calorimétrie d’analogues de faibles masses leur a permis d’estimer 1’énergie de mélange
en fonction de la composition ainsi que la densité d’énergie d’interaction B. Ils ont mené
par la suite une étude de la cristallisation du PEO en présence du PVPh.140

En comparaison, Sotele, Soldi et Pires, en caractérisant les mélanges du PEO avec
le Novolak™ (une résine phénolique) et le PVPh, ont trouvé que la dépendance de la

T, du mélange PEO/PVPh sur la composition répondait tout simplement au modele
de Fox. 142

L’étude de la dynamique de relaxation d’orientation du mélange PEO/PVPh par
PM-IRLD est conséquemment la suite logique pour notre groupe de recherche. Peu de
systemes de mélanges de polymeres formant de fortes interactions ont été caractérisés de
maniere aussi extensive et aucun autre ne présente les particularités énoncées ci-haut,
faisant du mélange PEO/PVPh un systéme de choix pour avancer dans la compréhen-
sion de I'importance des interactions fortes et directionelles telles que les liens hydrogeéne
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sur la dynamique des macromolécules.
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Chapitre 2

Partie expérimentale

2.1 Préparation des mélanges

Les PEO de masse molaire moyenne viscométrique de 200 000 (lot # 06725J0)
et 600 000 g/mol (lot # 07420PO) provenaient d’Aldrich Chemical Corporation Inc.
Le PEO de masse approximative de 100 000 g/mol (lot # 470832) a été acheté chez
PolySciences, Inc. Le PVPh a été fourni par ChemFirst Inc. (lot # 10021-85-FDP).
La masse molaire du PVPh est de 56 000 g/mol. Les polymeéres ont été caractérisés
individuellement et les résultats sont présentés a la section 3.1.

Les mélanges ont été préparés dans un bicol de 250 ml purgé a I'azote et chauffé
dans un bain d’huile & 60 °C. La masse appropriée de PEO est placée dans le ballon
puis on ajoute le PVPh préalablement dissous dans une dizaine de millilitres d’alcool
benzylique (environ 1 g de polymeres au total). On se sert d’une dizaine de millilitres
d’alcool benzylique afin de rincer et on ajoute au ballon. Le mélange est agité assez
vigoureusement pendant 12 heures avec un malaxeur électrique sous courant d’azote de
maniére a conserver une pression positive.

La solution est ensuite versée sur un substrat plat afin d’évaporer le solvant. Le
substrat doit naturellement étre insoluble dans I’alcool benzylique, mais doit aussi étre
apolaire pour éviter que le mélange n’adhere a la surface. Le polyéthyléne (PE), le
polyéthyléne haute densité (HDPE), le polypropyléne (PP) et le poly(méthyl pentene)
(PMP) sont des matériaux adaptés & cet usage. Dans le contexte, on se sert d’une
planche & dissection en HDPE.

On laisse le solvant s’évaporer une semaine sous la hotte. On décolle ensuite la feuille
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de mélange encore malléable pour la placer a ’étuve sous vide a température ambiante
pour une semaine. Apres, on ajuste la température a 40 °C, puis la température est
augmentée de 10 °C par jour jusqu’a l'atteinte d’une température de T, 415 °C. Il est
préférable de ne pas dépasser 95 °C, sinon le mélange devient jaune, signe de dégradation
thermique. On laisse le mélange sécher trois semaines, en retournant la feuille de mélange
a chaque semaine. On conserve le mélange dans un dessiccateur sous vide, car le mélange
absorbe ’humidité. Le film obtenu est épais d’environ 1 mm.

2.2 Caractérisation des polymeres purs et des mé-
langes

2.2.1 Spectroscopie infrarouge

Les spectres IRTF en absorbance des polymeres purs et des mélanges ont été en-
registrés en utilisant un spectrométre Nicolet Magna-560 (résolution de 4 cm™?, détec-
teur mercure-cadmium-tellure (MCT)). Des échantillons autosupportés ont été fabriqués
pour étre utilisés en transmission.

Pour I’étude individuelle des composantes, les polymeres ont été dissous séparément
dans de l'alcool benzylique. Les solutions ont été versées dans des vases de Pétri en
poly(méthyl penténe) et placées sous la hotte, protégées par des papiers « Kimwipe »,
jusqu’a I’évaporation du solvant. Le dépot de polymere a été séché subséquemment deux
semaines dans une étuve sous vide a la température de la piece. Les feuilles résultantes
ont été utilisées pour 'IRTF comme échantillons autosupportés en spectroscopie de
transmission de maniére qualitative uniquement.

Les mélanges ont été préparés de la maniere décrite dans la section 2.1 et utilisés
tels quels en échantillons autosupportés pour la spectroscopie IRTF.

2.2.2 Chromatographie d’exclusion stérique

Les masses molaires moyennes en poids et en nombre du PEO ainsi que du PVPh
ont été déterminées par chromatographie d’exclusion stérique (GPC) sur un appareil
Dawn DSP muni d’une pompe HPLC Waters 515, d'un injecteur Rheodyne 7125 et
d’un réfractometre Wyatt Optilab 903.
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Une colonnes KF-804 (Styragel) dans le THF de grade chromatographie a haute
pression en phase liquide (HPLC) a été utilisée pour la détermination de la masse

molaire du PVPh. Des étalons de PS de 11 600, 22 000, 30 000 et 66 000 g/mol ont
servi a établir la courbe de calibration.

Du chloroforme de grade HPLC a da étre utilisé pour déterminer la masse molaire
du PEO car celui-ci n’est pas soluble dans le THF. Pour cette raison, les mélanges n’ont
pas été testés par GPC. Deux colonnes en série, une « UltraStyragel linear » et une
KF-804 (Styragel), ont été utilisées pour la détermination de la masse molaire du PEO.

La masse molaire moyenne en nombre (M, ), la masse molaire moyenne en poids
(M,,) et V'indice de polydispersité (PDI) peuvent étre calculés & 'aide des équations

suivantes :
M, =¥, (2.1)
M, :%, (2.2)
PDI :%’:, (2.3)

ou I est l'intensité du signal du réfractométre. M,, est une moyenne pondérée par le
nombre de chaines d’'une masse molaire M;, ¢’est-a-dire que plus il y a de chalnes d’une
telle masse molaire, plus M, sera biaisée vers celle-ci. Quant & masse molaire moyenne
en poids (M,), il s’agit d’'une moyenne pondérée par la masse molaire des chaines.
Il revient donc a dire que, dans le calcul de M, les chalnes de masses molaires plus
élevées ont une importance prépondérante par rapport aux chalnes de masses molaires
plus faibles. M, est toujours plus élevée que M,,. Le PDI est le ratio des deux types de
masses molaires moyennes et fournit une appréciation de la largeur de la distribution
des masses molaires. Plus le PDI est élevé, plus M,, et M,, sont éloignées et on retrouve
par conséquent une plus grande disparité dans les masses molaires de chaines alors
qu’un PDI = 1 indique qu’on est en présence d’une seule masse molaire pour toutes les
chaines. En ce qui concerne la dynamique des polymeres, il est préférable de travailler
avec un PDI le plus rapproché de I'unité possible.

2.2.3 Analyse enthalpique différentielle

[’analyse enthalpique différentielle (DSC) a été effectuée a la fois sur les polymeres
purs et les mélanges. L’appareil utilisé est de marque Perkin-Elmer DSC-7 équipé d’un
controleur d’analyse thermique TAC-7 et d’'un module de refroidissement CCA-7 ca-
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pable de températures jusqu’a -80 °C. L’indium (point de fusion de 156,6 °C, enthalpie
de 28,5 J/g) a été utilisé pour la calibration de toutes les expériences.

Pour la mesure de la température de transition vitreuse (1), les échantillons font
Pobjet tout d’abord d’un balayage préliminaire afin d’effacer I’histoire thermique de
celui-ci. Ensuite, le deuxieme balayage sert a calculer la Ty, considérée comme le point
milieu entre les tangentes a la courbe avant et apres la transition de premier ordre, et
la température initiale de transition vitreuse (Tj,) et la température finale de transition
vitreuse (T}, f), respectivement le dernier point ol la courbe se sépare de la tangente et
le premier point ol elle la rejoint. Ensemble, ces trois points décrivent bien la transition
vitreuse, soit la température caractéristique a laquelle elle intervient et la largeur sur
laquelle elle entre en jeu. Dans tous les cas, cette mesure a été effectuée a une vitesse

de chauffe de 20 °C/min.

Le taux de cristallinité du PEO X a été calculé a partir de 'enthalpie de fusion
telle que déterminée depuis l'aire sous la courbe de fusion du premier balayage. La
fraction cristalline X peut étre établie en prenant le ratio de ’enthalpie de fusion de
I’échantillon, AH,, par 'enthalpie de fusion du cristal pur, AH, :

_AH

~AHy
Bong Shik Kim a déterminé que la valeur du A Hj du cristal de PEO est de 1,98 kcal/mol
(8,29 kJ/mol)?! alors que Li a reporté une valeur de 51 cal/g (210 J/g, soit 9,2 kJ/mol)?

et Pedrosa, 2,1 kcal/mol (8,8 kJ/mol).? La valeur de Pedrosa, médiane et revenant &
200 J/g, a été utilisée.

Xe (2.4)

2.3 Mesure de la relaxation d’orientation

2.3.1 Considérations techniques

Le spectrometre IRTF utilisé pour le montage du PM-IRLD est un Bomem MB-100.
La radiation IR est fournie par une source « Globar ». Afin d’accélérer les balayages, on
travaille a la vitesse de miroir V' la plus élevée possible, soit 1,0 cm/s, et & la résolution
donnant un meilleur compromis entre la vitesse d’acquisition et le découpage des bandes,
c'est-a-dire 8 cm™!. Avec ces parameétres, on réussit & atteindre une vitesse de 400 ms
par balayage.

Toutes les lentilles et les fenétres utilisées dans le montage sont de ZnSe, un cris-
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tal transparent dans I'IR. Les miroirs sont plaqués d’or afin de profiter d’une bonne
réflectivité. On utilise des polariseurs a grille d’aluminium sur support de ZnSe.

Le PEM fabriqué par Hinds est le modele ZS50. La fréquence naturelle du cristal
de ZnSe est de w,, = 50 kHz. Le PEM est ajusté pour un nombre d’onde particulier,
dépendamment de la fréquence a laquelle on désire bénéficier du maximum de signal et
a laquelle on désire un retard de A/2.

L’étireuse mécanique utilisée au cours de 'étude a été construite dans nos labo-
ratoires. L’enceinte comporte deux fenétres de ZnSe, transparentes dans I'IR, dans le
parcours optique du spectrometre. Les machoires, dont ’écart est ajustable, sont mues
par un moteur électrique de 632 pas/cm permettant une accélération entre 1 000 et
13 000 pas/s? et une vitesse de déformation entre 0,158 et 20,569 cm/s, tout en per-
mettant au centre de I’échantillon de demeurer fixe. La déformation maximale est de
9,5 cm. Tous les échantillons ont été déformés & une vitesse de 0,158 cm/s avec une
accélération de 1 000 pas/s? et une décélération de 12 000 pas/s? & des températures
de Ty, + 2, 6 et 10 °C. La T}, a été choisie comme température de référence afin que
tous les polymeéres se trouvent au méme point de la transition.? Le déplacement total
est de 1,0 cm pour un taux d’élongation nominal de A = 1,5. Le déclenchement de la
déformation est provoqué manuellement. La durée totale du déplacement est de 6,4 s.
L’étireuse permet de conserver une température entre -7 °C a 170 °C. Les tempéra-
tures les plus basses sont atteintes a 'aide d’'un circuit permettant le refroidissement
de Denceinte par de 'azote gazeux passant dans de l’azote liquide. Le chauffage est
assuré par deux cartouches CIR-1012/120. Un contréleur maintient la température de
Penceinte constante par ’entremise d’un thermocouple. La précision de la température
est de £ 0,1 °C. L’étireuse est positionnée pour que le centre de 1’échantillon soit au
point focal du parcours optique. A ce point, le rayon du faisceau infrarouge fait environ
5 mm de diameétre.

Les filtres électroniques sont de marque Stanford Research Systems (modele SR650)
et amplificateur synchrone numérique est un EG&G Instruments, modele 7260. Trois
ensembles de réglages ont été utilisés suivant le domaine spectral a ’étude (voir ta-
bleau 2.1).

La numérisation du signal se fait par une carte ADC de 16 bits. Un ordinateur
compatible IBM sur lequel est installé le logiciel « BOMEM Acquire v. 1.00 » controle le
spectrometre et permet de faire ’acquisition simultanée du signal sur les deux canaux, le
déclenchement de ’acquisition est cependant manuel. Une partie des opérations de base
sur les spectres peuvent étre faites a I'aide de ce logiciel. Le traitement des données est
fait & Paide du logiciel « GRAMS/AI v. 7.0 ». On se sert d’une série de scripts en Array
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Domaine spectral (cm™!) 800 2 3200 800a 1100 2800a 3200

1e filtre P.H. (kHz) 1,60 1,60 6,20
Filtre P.B. canal A (kHz) 6,60 2,30 6,60
2¢ filtre P.H. canal B (kHz) 60,0 60,0 60,0
Filtre P.B. canal B (kHz) 6,60 2,30 6,60
Ajustement du PEM (cm™!) 3 020 950 3 020

Tableau 2.1 — Ensembles de réglages pour ’électronique en PM-IRLD

Basic (écrits par Serge Groleau) permettant d’extraire AA. Les calculs subséquents sont
faits a ’aide d’une feuille de calcul « Excel ».

2.3.2 Choix des vibrations pour I’étude d’orientation

Afin qu’une vibration soit apte a l'utilisation en PM-IRLD, elle doit répondre &
un certain nombre de criteres. Tout d’abord, absorbance de la bande associée a la
vibration ne doit pas dépasser 0,8 afin de demeurer dans le domaine linéaire de détection
ou les mesures sont quantitatives. Cela implique que le coefficient d’extinction e doit
étre suffisamment faible, car ’épaisseur des échantillons est relativement élevée (= 30
um). Nécessairement, la bande doit démontrer un dichroisme lorsque 1’échantillon est
déformé. La résolution de la bande en PM-IRLD est moins importante que pour d’autres
techniques. En fait, elle permet méme de discerner des bandes mal séparées dans certains
cas. L’'important est donc que la bande soit bien résolue dans le spectre de différence
dichroique AA en fonction du nombre d’onde ¥. Cependant, le nombre d’onde d’intérét
ne doit pas étre 'objet d’'un chevauchement de deux bandes sensibles & ’orientation,
car la dynamique observée incorporerait alors des contributions inséparables de la part
des deux. Afin de pouvoir calculer le (P,) de la chaine, on doit connaitre 'angle «
entre la vibration et la chaine. Cet angle peut étre calculé de différentes méthodes,
notamment par modélisation. Si I'angle o est inconnu, il est tout de méme possible
d’obtenir des informations sur la dynamique de relaxation en observant tout simplement
le comportement du AA. Dans le cas ou plusieurs bandes doivent étre mesurées, il est
préférable qu’elles soient assez rapprochées pour qu’elles partagent une méme arche due
aux fonctions de Bessel afin de profiter d’'un maximum de signal pour toutes. S’il s’avere
impossible de le faire, on prendra soin que la fréquence de chaque bande ne corresponde
pas au creux entre deux arches. La bande doit se trouver dans une zone peu encombrées
par rapport au AA afin de tracer une ligne de base convenable. Finalement, la bande
ne doit pas subir de déplacement en fréquence au cours de la déformation.
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Bandes du PEO

Le PEO (voir figures 1.3(a) et 3.1) est un polymére assez simple pour lequel peu de
bandes sont disponibles a I’étude en PM-IRLD. Le mélange avec le PVPh élimine de
grands intervalles de fréquences ol ce dernier domine et & l'intérieur desquels les bandes
propres au PEO sont noyées. Une seule bande pour le PEO répond aux critéres men-
tionnés ci-haut. Elle se trouve & 951 cm™! et correspond & la rotation des groupements
CHs. L’absorbance de cette bande est un peu plus intense que désirable, mais il est
tout de méme possible de travailler avec, en utilisant des échantillons minces. L’angle
a a été calculé par modélisation du PEO cristallin, par Rinderknecht et Brisson®®, et
a une valeur de 48°. Par conséquent, angle entre la chaine et le moment dipolaire est
inférieur a 54,7° et le AA devrait étre positif.

Bandes du PVPh

Le PVPh dispose d’un éventail plus étoffé de vibrations IR (voir figure 1.3(b) et 3.1),
mais seulement trois bandes présentent un intérét pour I'’étude en PM-IRLD, plusieurs
étant trés intenses. Il s’agit des bandes & 1 015 cm™, 1 886 cm™! et 3 021 cm™!.

La bande a4 1 014 cm ™ est sise sur le flanc d'un gros massif constitué d’un ensemble
de plusieurs bandes intenses. Elle provient du balancement dans le plan des CH du
phényl. Elle ressort néanmoins assez bien lorsque les réglages sont optimisés pour cette
longueur d’onde. Cependant, il est tres difficile d’obtenir une ligne de base satisfaisante
pour la mesure du AA. De plus, le coefficient d’extinction de cette bande est plutot
faible par rapport a la bande du PEO & 951 cm™! ce qui meéne a des spectres bruyants.
Un angle o de 90° a été estimé par Li et Brisson” pour cette vibration.

La bande & 1 886 cm™!, qui est isolée et d'une intensité raisonnable, semble peu
sensible a 'orientation et toutes les mesures en PM-IRLD résultérent en des courbes
bruyantes desquelles il est impossible d’extraire 'information désirée. Comme la dé-
formation de 1’échantillon provoque une tres faible différence dichroique & 1 886 cm™,
il est probable que 'angle a du moment de transition, inconnu, soit prés de ’angle
magique de 54,7°. En effet, lorsqu’on représente le P,({cos?)) en fonction de 1'angle
a, on remarque que la fonction explose pres de 54,7°. Comme (P,) doit toujours se
trouver entre —0,5 et 1, la seule fagon de respecter cette condition, & une orientation
constante, est que la valeur absolue de la différence dichroique AA devient toujours plus
faible lorsque o tend vers 54,7°. Par conséquent, puisque la quantité mesurée (le AA)

pour une méme orientation est plus grande aux angles « s’éloignant de 54,7°, on peut
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s’attendre a ce que les mesures prises en utilisant des bandes a ces angles « soient plus
précises et moins bruyantes que les bandes présentant une faible différence dichroique.
De surcroit, I’obligation de mesurer simultanément la bande a 951 cm™! qui est beau-
coup plus intense fait que les réglages ne sont pas du tout optimisés pour la bande a
1 886 cm™L.

1 et provient de

La bande propre au PVPh retenue est celle située a 3 021 cm™
I’élongation des CH du cycle aromatique. Méme si elle est éloignée de la bande du
PEQ, elle est d’une intensité comparable, ce qui permet de tirer le maximum d’un
meéme réglage de 'appareillage. L’angle & du moment de transition est de 90°, comme
déterminé par Rinderknecht et Brisson®. Par conséquent, elle démontre une différence
dichroique satisfaisante. La bande est surélevée entre le massif di aux groupements
alcool et les étirements des CHy, mais ceci ne semble pas affecter le comportement en
dichroisme. Cependant, da a la proximité de massifs aussi larges et intenses, il devient
difficile de tracer une ligne de base reprocductible. Il est & noter que la vibration se
fait perpendiculairement & I’axe de la chaine. On s’attend donc & ce que la différence

dichroique soit négative.

2.3.3 Préparation des échantillons

Afin de préparer des échantillons d’une épaisseur de 20 a 30 wm, on utilise une
presse hydraulique Carver chauffante. On place le mélange entre deux plaques d’acier
recouvertes de feuilles de polyimide. La presse est préalablement chauffée a 55 °C au-
dessus de la T, du mélange. Les plaques sont alors placées entre les machoires qui
sont refermées sans imposer de pression pendant deux minutes pour laisser ’ensemble
atteindre la température de travail. Ensuite, une pression de 10 tonnes métriques est
imposée pendant 5 minutes.

Lorsque ce temps est écoulé, on sort les plaque et retire les deux feuilles de polyimide
comportant le mélange. On découpe des languettes dans le mélange & ’aide d’une
lame chauffée au briileur et d’un guide aux dimensions désirées, soit de 7 mm de large
et 30 mm de long. Si ’échantillon est trop épais, on recommence le pressage jusqu’a
I’obtention de I’épaisseur désirée. Afin de mesurer I’épaisseur, on se sert d’un micrometre
d’une précision de 1 um. On effectue trois mesures d’épaisseur sur chaque échantillon.

Il faut faire attention de ne pas laisser le mélange chauffer trop longtemps ou d’utili-
ser des températures trop élevées sous peine que le PEO ne se dégrade. Le mélange est
naturellement d’un jaune brunatre, mais une accentuation du caractere brunatre dénote
une détérioration du mélange. De plus, le matériau devient beaucoup plus cassant et
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Fraction massique Température de pressage

en PEO (°C)
0,20 168
0,25 158
0,30 140
0,35 116
0,40 108

Tableau 2.2 — Température de pressage des échantillons a différentes compositions de
mélange.

difficile & manipuler lorsqu’il y a dégradation.

Lorsque les échantillons découpés sont d’une épaisseur convenable, ¢’est-a-dire résul-
tant en des absorbances pour les bandes a ’étude de moins de 0,8, on les place & ’étuve
entre deux plaques d’acier recouvertes de feuilles de polyimide & une température de
T4+20 °C pendant deux heures afin de permettre au stress induit par le pressage de
relaxer en grande partie.

Par la suite, des morceaux de ruban adhésif thermique « Pyrotape » sont collés &
5 mm des bouts de la languette de 30 x 7 mm. Les morceaux de ruban adhésif sont
découpés en triangle afin d’entrer convenablement dans les machoires de ’étireuse. Des
marques sont faites sur les tranches de I’échantillon avec un feutre fin. D’un c6té, un
trait est tiré au centre et deux autres a chaque quart (& 5 mm du ruban adhésif) de
I’échantillon. Deux traits sont placés a 1 et 2 mm & partir du centre dans chaque sens.
Sur Pautre tranche de 1’échantillon, seulement trois marques sont faites, dont une au
centre et les deux autres aux quarts. L’échantillon est alors prét & étre utilisé.

Il est important de noter que la manipulation des feuilles de mélange et des lan-
guettes d’échantillon demande une grande minutie et beaucoup de patience et de doigté,
les échantillons étant tres fragiles. Naturellement, plus il y a d’étapes dans le processus,
plus les risque de briser les échantillons sont grands, c¢’est pourquoi il faut réduire les
manipulations au minimum.

2.3.4 Mesures spectroscopiques

On procede ensuite aux mesures en spectroscopie sur les échantillons sur le mon-
tage du PM-IRLD. Le protocole expérimental suivi pour la mesure de la relaxation
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d’orientation est élaboré en annexe B.

On commence tout d’abord par enregistrer des spectres statiques de 1’échantillon
en transmission et en IRLD. Chaque spectre statique est le résultat de 200 balayages a

une résolution de 8 cm™t.

On procede ensuite aux mesures en modulation de polarisation. Les spectres sta-
tiques résultent de 200 balayages & une résolution de 8 ecm™!. Aprés la déformation de
I’échantillon, la dynamique des chaine est suivie en trois volets : la premiere partie,
dénotée B, consiste de 180 spectres de 4 balayages, la partie C totalise 90 spectres de
30 balayages et la partie D consiste de 80 spectres de 75 balayages. On utilise un vitesse
de miroir mobile de 1,0 cm/s, une résolution de 8 cm™! et des parametres électroniques
décrits au tableau 2.1.

Finalement, on recommence les mesures en transmission et en IRLD pour confirmer
les mesures en PM-IRLD. On peut par la suite procéder au traitement des spectres
pour calculer orientation & chaque point de 'expérience.
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Chapitre 3

Résultats et interprétation

3.1 Caractérisation des polymeres purs

Les polymeres purs servant a la préparation des mélanges ont été caractérisés a 1’aide
de trois techniques : la spectroscopie IR, la GPC et la DSC. On a pu ainsi en attester
de la pureté ainsi que de différentes propriétés pouvant servir a 1’analyse des résultats.

3.1.1 Spectroscopie infrarouge et choix des vibrations a étu-

dier
PEO

Le spectre IR du PEO (voir figure 3.1) comporte les mémes bandes que précé-
demment reportées dans la littérature. Le spectre est typique du PEO dont la phase
cristalline est prédominante (voir colonne « Cristal » du tableau 1.1).

Pour la détermination de ’orientation en PM-IRLD, on recherche une bande d’in-
tensité moyenne et non superposée avec d’autres bandes du mélange. A 2238, 2160
et 1 966 cm™!, on voit clairement ressortir trois harmoniques faibles des vibrations les
plus fortes situées aux alentours de 1 100-1 000 cm ™. La région centrée a 947 cm™!
(indiquée sur la figure 3.1), attribuée au couplage entre la rotation symétrique des CHy
gauche, de 1’élongation anti-symétrique des C-O-C et de I'élongation des C-C13, est
d’un intérét particulier. Dans le mélange, ce bloc est désormais centré & 951 cm~!. La
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Figure 3.1 — Spectres IR du PEO pur de M,, = 830 000 g/mol et du PVPh pur.
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bande & 947 cm™! est d’une intensité raisonnable et est 'une des mieux séparées de la

région dite de "« empreinte digitale ». Elle exhibe un épaulement important & 963 cm™1,

un autre assez éloigné & 915 cm™! et trois autres moins marqués & 956, 933 et 926 cm ™!
peuvent étre dégagés lors de la décomposition de la bande (voir figures 3.2(a) et 3.2(b)).
Ces épaulements sont susceptibles de réagir différemment 1’un de ’autre a l'orientation,
mais on contourne ce probléeme en mesurant, en IRLD et PM-IRLD, la hauteur de la
bande plutot que d’intégrer 'aire, ce qui devrait permettre de séparer suffisamment la

contribution de chaque vibration.

PVPh

Le spectre IR du PVPh (voir figure 3.1) est identique & ceux répertoriés dans la litté-
rature.*® Encore une fois, on recherche une bande bien dégagée et d’intensité moyenne

dans le mélange. La bande & 3 021 cm™!

, associée a I’élongation des CH du cycle aro-
matique, apparailt clairement entre le massif des vibrations relatives aux groupements
alcool et celui des élongations des aliphatiques. L’intensité de la vibration est pres-
qu’idéale pour des études de dichroisme, n’étant ni trop forte ni trop faible.

La zone dans laquelle doit apparaitre la bande du PEO dans le mélange, 4 951 cm™!,
est peu encombrée de vibrations du PVPh. On note & 1014 cm™* la bande due au
balancement dans le plan des CH du phényl qui est suffisamment éloignée pour ne pas
nuire, ainsi que la faible bande & ~ 950 cm™! qui devrait étre noyée dans les vibrations
plus fortes du PEO, mais qui a le potentiel de contribuer a la différence dichroique de

la bande du PEO et ainsi induire une erreur systématique sur les mesures.

Entre 3 630 cm~* et 3 080 cm !, on retrouve le massif ot se manifestent les vibrations
relatives aux groupements alcool. L’étalement de l'absorption sur une large plage de
nombres d’onde est causée par le grand nombre de vibrations différentes des alcools des
phényls tout au long de la chaine. Deux fréquences sont d’un intérét particulier dans
ce massif. Il s’agit des nombres d’onde correspondant a 1’élongation des alcools libres

(3 525 cm™!) et de ceux liés & un autre alcool (3 360 cm™1)%8.

Si on consideére la loi de Beer-Lambert :
A = ebe, (3.1)

ou ¢ est le coefficient d’absorption, b est I’épaisseur de 1'échantillon et ¢ est la concen-
tration du chromophore, on obtient en effectuant le rapport de ’absorbance & deux
longueurs d’onde dont on ne connait pas les coefficients d’absorption une quantité don-
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Figure 3.2 — (a) Vibration centrée & 947 cm~! du PEO reliée au cisaillement des CH,.
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Polymere M, M, PDI
(g/mol) _(g/mol)

180 000 340 000 1,96

PEO 280 000 430 000 1,52

520 000 830 000 1,60

PVPh 25 500 32 800 1,28

Tableau 3.1 — Masses molaires en nombre et en poids et indices de polydispersité des
polymeres purs.

née par :
Asy = SOy (3.2)

AI;X €ox Cox

Les coefficients € ne devraient que peu changer lors du mélange et ce type de rapport
devrait permettre d’obtenir une idée générale de la concentration relative des différents
types d’alcools. Pour une analyse quantitative, il est essentiel de connaitre les coeflicients

d’absorption de chacune des vibrations. Ceci a été étudié pour des harmoniques situées
dans le NIR.?

Puisque ’échantillon est suffisamment mince (absorbances en dega de 0,8), on peut
mesurer le rapport entre les alcools libres et les alcools liés. Pour le PVPh pur, ce rap-
port est de OHjgs : OHypres ~ 2,3 : 1. Ceci ne signifie pas qu’il y a nécessairement
plus d’alcools liés que de libres, mais permettra d’évaluer la variation de la concentra-
tion des différents types d’alcools lorsque comparé a d’autres ratios a des compositions
différentes.

3.1.2 Chromatographie d’exclusion stérique

PEO

La courbe de calibration des standards de PS dans le chloroforme a résulté en une
relation linéaire entre le volume élué V' et le logarithme naturel de la masse molaire M :

InM =10,3-0,354V, (3.3)

avec un coefficient de corrélation R? de 0,993. Les M,,, M,, et PDI ont été calculées a
I’aide des formules 2.1 & 2.3 et sont reportées dans le tableau 3.1. Les chromatogrammes
des PEO de différentes masses molaires étaient larges, approchant méme un PDI de pres
de 2 dans le cas du plus vieux lot. Ceci est di au fait que le PEO se dégrade avec le
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Polymere L, 1, T, 1Ty Xc

(°C) (C) (C (C)
PEO, M, =340k -58 -63 -54 58 0,89
PEO, M, =430k -59 -63 -55 59 0,89
PEO, M, =830k -60 -63 -57 61 0,86
PVPh 186 182 190 NA NA

Tableau 3.2 — Température de transition vitreuse moyenne Ty, initiale T}, et finale Ty,
température de fusion T} et fraction cristalline X¢ des polymeres purs. T, Ty, T, Ly
et X¢ sont respectivement la température de transition vitreuse, la 7T} initiale, la Tj

finale, la température de fusion et la fraction cristalline.

temps, au contact de 'oxygene, provoquant une distribution plus étalée et moins bien
définie. Ce phénomene est malheureusement inévitable lorsque 'on travaille avec le
PEO.

PVPh

Dans le cas du PVPh, la GPC a été effectuée dans le THF et on a obtenu une courbe
de calibration & partir des standards de PS de :

InM=19,8—1,16V, (3.4)

avec un coefficient de corrélation R? de 0,995. Le calcul des masses molaires a été effectué
a l'aide des mémes équations que pour la section précédente et a résulté en une M, de
25 500 g/mol, une M, de 32 800 g/mol ainsi qu'un PDI de 1,28.

3.1.3 Analyse enthalpique différentielle

La DSC des polymeres purs a permis d’obtenir leur T, ainsi que la T} et la fraction
cristalline X¢ du PEO. Les T, obtenues (voir tableau 3.2) correspondent aux valeurs
reportées dans la littérature.®'®!" On évalue la précision des mesures de T, et du début
de la Ty a = 1 °C alors que la précision de la fraction cristalline X¢ est de £ 0,02.
Comme pour la plupart des polymeres purs, la transition vitreuse est étroite, ce qui
dénote une homogénéité de la phase amorphe. Le PEO présente une partie cristalline
tres importante qui peut changer certaines propriétés, tel la solubilité.
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3.2 Meélanges et miscibilité

3.2.1 Préparation des mélanges

Le choix d’un solvant commun aux deux polymeres pour la préparation des mélanges
fut plus compliqué que prévu. Le PEO est soluble dans I’eau, les alcools secondaires
et tertiaires, les esters, le diméthylsulfoxide (DMSO) et les solvants chlorés tels que le
chloroforme et le dichlorométhane. Le PVPh se solubilise dans les alcools, le benzéne
(les solvants aromatiques en général), le DMSO et les éthers. Plusieurs publications
rapportent préparer le mélange PEO/PVPh par solution dans le THF & 60 °C. Cepen-
dant, les mélanges que ’on a obtenus par cette méthode étaient médiocres car le PEO
se dissous trés peu et difficilement. A D'ceil nu, les mélanges résultants étaient troubles
et blanchéatres, signe d’une séparation de phases. Les deux polymeéres se dissolvent bien
dans le méthanol, mais il y a précipitation lorsque les solutions sont mélangées. L’alcool
benzylique fut finalement sélectionné en tant que solvant principalement pour des rai-
sons pratiques. Les autres solvants se prétant a la préparation des mélanges présentaient
des désavantages telles que des propriétés oncogenes (benzéne) ou une odeur nauséa-
bonde (DMSO). L’alcool benzylique a cependant une pression vapeur assez faible et un
point d’ébullition élevé. Par conséquent, I’évaporation du solvant est lente et le séchage
du mélange doit étre prolongé.

Les mélanges de toutes compositions étaient translucides, d’une teinte jaunatre (at-
tribuée a la présence de 'amorceur encore attaché a la chaine, le polymeére de départ
ayant la méme coloration) et sans bulles. En microscopie optique & lumiére polarisée,
aucune biréfringence, et donc aucune cristallinité, n’a été observée. Les mélanges étaient
donc bien homogenes et amorphes a priori. Pour les fractions massiques de 0,35 et 0,40
de PEO, les films de mélange étaient souples. La fragilité du matériau augmentait avec
la diminution de la concentration en PEO. A £ = 0,20, le mélange était trés cassant.

3.2.2 Caractérisation des mélanges
Spectroscopie IR

La spectroscopie IR est une technique performante et facile pour une premiére carac-
térisation d'un matériau polymere. L’application de 'IRTF aux mélanges de PEO/PVPh
permet d’en savoir plus sur la formation des liens hydrogene ainsi que sur la structure
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des chaines dans le mélange.

Les spectres en IRTF, d’une résolution de 4 cm™!, sont présentés a la figure 3.3 pour
quatre compositions variant entre une fraction massique de z = 0,20 a 0,40 en PEO.
Bien qu’en général, les spectres des mélanges PEO/PVPh a toutes les compositions
étudiées résultent de I’addition des spectres des polymeres purs proportionnellement a
leur concentration dans la masse, quelques bandes subissent un déplacement de leur
maximum ou une distortion de leur forme. On observe aussi l'apparition de nouvelles
bandes et la disparition de d’autres.

La plus importante bande & cet égard est celle dont le maximum est situé & 951 cm™!
dans les mélanges (voir figure 3.4) car elle servira a ’étude en PM-IRLD. Elle appar-
tient au PEQO, et son absorbance croit proportionnellement avec la concentration en
celui-ci. La bande correspondante dans le spectre du PEO pur semi-cristallin exhibe

un maximum & 947 cm~!

alors qu’elle se déplace normalement & 945 cm~! dans le
fondu.'? Rappelons que, dans le PEO fondu, elle est attribuée & la rotation des CH, de
la conformation gauche couplée a I’élongation des liens C-C. Le déplacement observé
indique que l'incorporation du PEO & un environnement de PVPh modifie la structure
locale de la chaine de telle maniére que le couplage entre le balancement des méthylenes
et I’élongation des liens C-C est légerement déplacé vers des fréquences plus élevées,
possiblement par formation de liens hydrogene avec le PVPh. Cependant, on concoit
également que, du moins localement, la conformation de la chaine de PEO demeure
une hélice constituée en grande partie de segments TGT. En effet, la bande 4 951 cm™!
ne semble étre le résultat que du léger déplacement d'une bande déja associée a la

conformation TGT.

La figure 3.5 montre les rapports d’absorbance a différentes fréquences propres a
des segments de conformation TTT (1 038 cm™!), TGT (951 cm™!) et TGG ou GGG
(915 cm™!). Ces mesures présentent une erreur importante et varient peu en fonction
de la composition. Le rapport des absorbances & 1 038 cm™! et 951 cm™! posséde par
contre un minimum & PEO30% qui pourrait étre significatif alors que le rapport entre
les absorbances & 915 cm™! et 951 cm ™! semble subir une diminution légére et constante.

L’épaulement & 1 326 cm~! n’est présent uniquement que dans le spectre du PEO
fondu et non dans celui du PEO cristallin (voir figure 3.6).!2 Sa présence dans les
spectres des mélanges de PEO/PVPh est donc une indication que le PEO perd sa
cristallinité suite au mélange avec le PVPh. On observe aussi un certain nombre de
déplacements en fréquences résultant de ce phénomeéne, dont la forte bande & 1 149 cm ™!
du PEO cristallin qui devient un épaulement & 1 140 cm™' dans la phase amorphe et

qui est visible dans les spectres des mélanges.
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Le massif des unités hydroxyle (voir figure 3.7) subit un changement de profil avec
I'ajout de PEO au PVPh. Trois fréquences en particulier sont a surveiller. La bande
a ~ 3525 cm™! correspond aux groupements hydroxyle libres de tout lien hydrogene.
A ~ 3360 et ~ 3200 cm™!, respectivement, apparaissent les vibrations des fonctions
hydroxyle liées & d’autres fonctions hydroxyle du PVPh et aux atomes d’oxygene du
PEOQO. Tel que mentionné a la section 3.1.1, le rapport entre les absorbances de chaque
bande devrait donner une indication de la variation de la concentration de chaque type
de groupement hydroxyle en fonction de la composition des mélanges. La figure 3.8
présente les rapports des absorbances mesurés a partir des mélanges préparés au cours de
cette étude. On observe que le rapport entre les groupements hydroxyle liés soit au PEO
ou au PVPh décroit avec ’ajout de PVPh au mélange. Il en va de méme pour le ratio
entre les fonctions hydroxyle liées au PVPh et ceux liés au PEQO. Bien que ces ratios ne
soient pas directement proportionnels au nombre de groupements, et que ’on se trouve
a la limite de la linéarité de la loi de Beer-Lambert, les tendances observées corroborent
les résultats qu’avaient rapportés Cai et Brisson dans ’étude de ces mémes mélanges
par NIR? : la concentration des unités hydroxyle du PVPh liées par liaison hydrogene 3
un atome d’oxygene de la chaine de PEO augmente graduellement avec I'incorporation
de PEO jusqu’a une fraction massique d’environ 50 % pour rediminuer par la suite.
Une particularité étonnante observée a la fois dans la figure 3.8 et par Cai et Brisson
est que la concentration des fonctions hydroxyle liées a un autre groupement hydroxyle
du PVPh augmente avec I’'ajout de PEO. Intuitivement, on s’attendrait plutot a ce que
la compétition entre la formation des liens hydrogene PVPh-PVPh et PVPh-PEO en
cause la diminution du nombre. Il semble que le PEO formerait des liaisons hydrogene
avec les unités hydroxyle libres et sa présence favoriserait la formation de nouveaux
liens hydrogene PVPh-PVPh en créant, selon Cai et Brisson, un nouvel empilement des
chaines.
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Figure 3.5 — Variation en fonction de la fraction massique de PEO du ratio des absor-
bances mesurées aux nombre d’onde caractéristiques de la chaine de PEO : segments
TTT : 1038 cm™!; segments TGT : 951 cm™!; segments TGG et GGG : 915 cm™!.
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zpeo T, T, T, AT,

(O (© (6 (9
020 113+2 103+2 121+2 17+3
025 103+3 93+2 111+6 18+6
030 8+1 76+1 9241 16+2
035 61+2 52+4 69+1 16+4
040 53+1 4442 622 18:+2

Tableau 3.3 — Températures de transition vitreuse 7, de mélanges PEO/PVPh a des
fractions massiques variant entre zpgo = 0,20 et 0,40, telles que déterminées par DSC.

Analyse enthalpique différentielle

La DSC a permis de mesurer la Ty, la Ty, et la T, des mélanges de PEO et PVPh
de composition variant entre 20 % et 40 % en masse de PEO (voir tableau 3.3). Les
thermogrammes (voir figure 3.9) démontrent que, pour toutes les compositions a I’étude,
il n’y a qu’une seule T étroite dans tout le balayage. Il est impossible de distinguer un
saut calorifique a la T; du PVPh dans tous les balayages effectués.

De surcroit, aucun pic de fusion (Ty PEO = 60 °C) n’a été observé dans les balayages
de toutes compositions. La fusion est généralement trés marquée en DSC comparati-
vement a la transition vitreuse. La phase cristalline est conséquemment absente des
mélanges.

L’étroitesse de la transition vitreuse du mélange (voir tableau 3.3), 'absence de la
transition vitreuse du PVPh et de la fusion de la phase cristalline du PEO permettent
de confirmer que les mélanges PEO/PVPh & des fractions massiques en PEO égales ou
inférieures a 0,40 présentent une seule phase, que cette phase est amorphe et que les
constituants sont intimement mélangés a des échelles inférieures a celle de la DSC, qui
est de 20-30 nm. '3

A partir des données expérimentales, on a utilisé quelques modeles prédisant la T
de mélanges de polymeres miscibles (voir figure 3.10). Le modele le plus simple est
que la T; du mélange a une composition donnée soit la moyenne de la température de
transition vitreuse de chaque constituant pondérée par la fraction massique de chaque
polymeére dans le mélange (moyenne en poids) :

Tgmélange = TPEO TQPEO + TpvPh TgPVPh‘ (3.5)

Cependant, il ne décrit pas correctement le comportement du mélange. Afin de tenir
compte des effets intermoléculaires, on peut ajouter, suivant Jenckel et Heusch!®, un



Chapitre 3. Résultats et interprétation 85

6’0 I |} ) ] ) | | I

5 5_- hd AOH liés PVPh/ AOH libres ° _.
4 A AOH liés PEO/ AOH libres d

5,0 = n AOH liés PYPh / AOH liés PEO -

S 4,5 = 'Y -

<" .
(ﬂ'\ 4,0 - -
S * -
[a~]

s 3,5
Q < o
2]

'-C.é 3,0 b [ ] -
7 -  J d
O

'g 2,5 -

g . - [ ] A
r, 2,0 u = A -

A -
1,5 A -
A -

1’0 ) ] 1 I ] |} | |

T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0,40

Fraction massique en PEO, x|

Figure 3.8 — Variation en fonction de la fraction massique de PEO du ratio des ab-
sorbances mesurées aux nombre d’onde propres a chaque type d’unités hydroxyle du
PVPh : hydroxyle libres : ~ 3 525 cm™!; hydroxyle liées & un autre groupement hy-
droxyle du PVPh : ~ 3360 cm™!; hydroxyle liées & un atome d’oxygéne du PEO :
~ 3200 cm 1.
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parametre d’interactions ¢ a ’équation précédente :

Tynctange = TPEO Typpo + TPven Typyp, + 9 TPEO TPV PR (3.6)

L’équation 3.6 décrit assez bien, avec ¢ = —144 K, le comportement de la T, du mélange
dans l'intervalle des données expérimentales. Plus le parameétre ¢ est grand et négatif,
plus les interactions sont fortes et favorables au mélange, similaire au parameétre de
Flory x.

Le modele de Fox-Flory'” sous-estime quant a lui la T, du mélange :

1
_ $prO " ¢PVPh’ (3.7)
9mélange TQPEO TgPVPh

ol ¢py est la fraction volumique du constituant dans le mélange, sous-estime quant &
lui la T, du mélange. La divergence provient dans ce cas aussi de ’absence d’un terme
tenant compte des interactions entre les constituants ou du changement de volume libre.

1415 ot g tiré une

Kwei a étudié les mélange de PMMA et de résines phénoliques
expression permettant de décrire correctement tant les courbes monotones et de forme
sigmoide :

__TprEO TgPEO +k zpvpn TgPVPh

9mélange

+ 4 TPEO TPV Ph, 3.8
rppo + k xpyvpen (3:8)

ou k est un parameétre de volume libre et ¢ est toujours un terme d’interactions spéci-
fiques. Lorsque ¢ = 0 K et k£ = 0,58, I’équation 3.8 se réduit & I’expression de Gordon-
Taylor!® et correspond assez bien aux données expérimentales dans l'intervalle connu.
Si & = 1, comme dans le cas présent et tenant compte que l'intervalle de données
disponible est restreinte, on retrouve alors I’équation 3.6 avec ¢ = —144 K.

Pedrosa et coll. ont appliqué la théorie du volume libre de Kovacs'® au mélange
PEO/PVPh et ont trouvé que le comportement de la T, présentait une brisure &
®PEO..; = 0,38 ou Tty = 348 K. Dans la théorie de Kovacs, la T, au dessus d’une
température critique T,.;; est décrite par

_ dPEO TgPEo +k ¢pven TgPVPh + (g/AOZPEO) ¢pvrn 9PEO
9mélange ¢PEO + k ¢PVPh .

Lorsqu’on atteint Ty, le volume libre du polymere dont la T} est la plus élevée, le

(3.9)

PVPh, est nul et I’évolution de la T}, est alors décrite, sous la T,.;; par :

¢pven fopven + 9 dPven @PEO
¢PEO AaPE‘O '

= TgPEo + (3'10)

9mélange

Les Aaq; représentent la différence entre les coefficients d’expansion volumique dans
la phase vitreuse et liquide, k¥ = Aapypr/Aapgo, g est un parametre d’interactions
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similaire a q et f,, est le volume libre partiel du composant i a la T, de ce dernier
(valeur classique : 0,025). Les parametres propres & la théorie de Kovacs, tels que dé-
terminés par Pedrosa et coll. pour le mélange PEO/PVPh (Aapypy = 3,11E—4 K1,
Aapgo = 2,22E—4 K™, k = 1,40 et g = —0,020), ont généré une courbe ne s’appro-
chant aucunement du comportement observée au cours de I’étude présente. Une régres-
sion non linéaire utilisant expression de Kovacs (équation 3.9) se réduit & expression
de Gordon-Taylor car g tend vers 0.

On peut donc déduire de I’étude de quelques modeles de comportement de la T
dans les mélanges que le mélange PEO/PVPh n’est pas décrit correctement par les
modeles athermaux (moyenne en poids, Fox-Flory), mais qu'on obtient une meilleure
approximation si on insére un terme tenant compte des interactions spécifiques (g ou g)
ou un terme de volume libre k. Les liens hydrogéne du mélange PEO/PVPh ont donc
fort probablement un grand roéle a jouer dans le comportement de la T, en fonction
de la composition et nécessairement sur la dynamique segmentaire des chaines et le
volume libre disponible. On peut s’attendre a ce qu’elles aient aussi une influence non
négligeable sur la viscoélasticité du mélange.

Finalement, un échantillon de PEO40% a été soumis & un recuit de 120 minutes &
95 °C (~ T4+40 °C). Le balayage subséquent n’a démontré aucun changement compa-
rativement a un balayage sans recuit. Il semblerait ainsi que le mélange ne subit pas de
relaxation enthalpique. La relaxation enthalpique apparait généralement sous la forme
d’un pic endothermique assez prononcé vers la fin de la transition vitreuse et est di & la
réorganisation des composantes du mélange. Elle est associée a un phénomene de vieillis-
sement de ’échantillon et a permis d’expliquer le comportement dynamique de certains
mélanges (par exemple, le mélange PS/poly(vinyl éther de méthyl) (PVME)?20:21).

3.3 Résultats des mesures de relaxation d’orienta-
tion en PM-IRLD

3.3.1 Dichroisme des composantes des mélanges

La déformation des échantillons a entrainé le dichroisme des deux bandes étudiées,
soit celle & 951 cm™! pour le PEO et celle & 3 021 cm™! pour le PVPh (voir figure 3.11).
La particularité la plus évidente lorsqu’on compare les figures 3.11(a) et (b) est que le
AA de la vibration & 951 cm™! est positif par rapport & la ligne de base alors que la
vibration & 3 021 cm~! démontre un AA négatif. On confirme ansi que les moments de
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Figure 3.11 — Evolution de la différence dichroique A A dans le temps pour un échantillon
représentatif de PEO30%, en partant d’immédiatement apres la déformation jusqu’a
la fin du temps expérimental. (a) Vibration & 951 cm™! (PEO, angle o = 48°). (b)
Vibration & 3 021 cm™! (PVPh, angle a = 90°).
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transition sont respectivement plutot paralleles et perpendiculaires a ’axe de déforma-
tion. Cela conforte I'utilisation des angles o de 48 © pour la vibration 4 951 cm™' du PEO
et de 90 ° pour la vibration & 3 021 cm~! du PVPh, tel qu’expliqué & la section 2.3.2.

Il est important de noter qu’a la figure 3.11(a) le maximum de différence dichroique
se trouve effectivement autour de 951 cm™' et que les autres composantes de la bande
correspondante du PEO pur, mises en évidence dans la figure 3.2, réagissent a la dé-
formation de la méme maniére que le maximum. On observe aussi que la bande a
1 014 cm™!, attribuée au PVPh, présente du dichroisme suite 3 la déformation, mais
plus faiblement que celles & 951 cm™! et 3 021 cm™!. Il est tres difficile de définir une
ligne de base pour cette bande en dichroisme. Pour cette raison, elle n’a été le sujet que
d’un intérét limité. Toujours en différence dichroique, la bande & 3 021 cm™! est dans
une zone ol la ligne de base est bruyante di a la proximité des massifs des CH, et des
alcools. On a choisi les creux de chaque coté de la bande afin de tracer la ligne de base.
Ceux-ci ont été estimés visuellement pour chaque échantillon.

Puisque le facteur d’orientation (P,) est directement proportionnel & la différence
dichroique AA (voir éq. 1.106), on reportera les résultats et les commentaires sur la
relaxation de 'orientation & la section 3.3.3. On se contentera de noter dans la figure 3.11
que AA diminue avec le temps, signifiant clairement qu’une relaxation des chaines se
produit car la déformation ¢ demeure constante. De plus, le AA de la vibration associée
au PEO & 951 cm™! est toujours important & la fin de 'expérience alors que le AA 3
3 021 cm ™! est nul. D’ores et déja, on peut en déduire que le retour & 1’état isotrope du
PVPh se fait plus rapidement, ou plus complétement, que celui du PEO.

3.3.2 Orientation des composantes immédiatement apres la
déformation

La figure 3.12 présente le parametre d’ordre mesuré a ¢t = 0,8 s pour chaque com-
posante du mélange en fonction de la composition. De cette maniére, on obtient des
résultats qui devraient étre légerement comparables a des résultats en IRLD statique.

On observe que le PVPh s’oriente plus avec l'addition de PEO dans le mélange.
Cependant, aucune tendance claire ne peut étre dégagée des données concernant le PEO,
bien que orientation initiale du PEO est supérieure a celle du PVPh de pres de trois a

quatre fois. Rinderknecht et Brisson*!?

avaient trouvé par IRLD que le PEO atteignait
un maximum d’orientation dans le mélange a xpro = 0,30. Ce maximum d’orientation

n’a pas pu étre observé au cours de cette étude. L’erreur sur 'orientation en PM-IRLD
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est treés grande au début de la relaxation car les spectres ne sont la moyenne que de 4
balayages afin d’accélérer ’acquisition de données. Il est par conséquent probable que
Perreur soit trop importante pour que I'on puisse détecter le maximum, s’il est présent.
Néanmoins, l'accroissement de 1’orientation du PVPh avec l'incorporation de PEO dans
le mélange a aussi été rapporté par Rinderknecht et Brisson et il est clairement démontré
dans la figure 3.12.

Deux facteurs concourent pour expliquer ce phénomene. Tout d’abord, tel que men-
tionné & la section 3.2.2 et par Cai et Brisson®, le nombre de liens hydrogéne dans le
mélange augmente jusqu’a une fraction massique de PEO d’environ 50 %. Par consé-
quent, on peut imaginer que le PEO, qui s’oriente déja beaucoup plus que le PVPh,
entraine ce dernier et l'oriente par le biais des interactions intermoléculaires. On sait
aussi que la densité d’enchevétrements influence Porientation dans les polymeres (mo-
dele affine, éq. 1.15). La M, du PEO (2 200 g/mol*) est beaucoup plus faible que celle
du PVPh (29 300 g/mol??) et I'incorporation de PEO produit nécessairement des en-
chevétrements supplémentaires sur les chaines de PVPh. Ainsi, ’'ajout de PEO dans
les mélanges cause ’accroissement de 'orientation mesurée du PVPh parce qu’il est
dorénavant plus enchevétré. La derniere possibilité est mieux établie que la premiére et
constitue probablement la meilleure explication.

3.3.3 Evolution de Porientation apres la déformation

L’application de la formule 1.106 permet d’obtenir le parametre d’ordre (P,) a partir
de la différence dichroique AA. Puisque 'appareil permet Pacquisition d’une série de
spectres a des intervalles de temps réguliers, on peut suivre I’évolution du parametre
d’ordre (P;) suite & la déformation imposée. Le traitement des données résulte en une
courbe de relaxation qu'il est possible d’analyser de diverses fagons (voir annexe C).
Les courbes ont fait 'objet d’une analyse visuelle et de tentatives d’ajustements ma-
thématiques selon deux modeles simples. Les courbes de relaxation sont présentées
individuellement en annexe.

Des expériences ont été menées sur des systémes variant en composition (entre une
fraction massique de PEO de 0,20 et 0,40) et en masse molaire de PEO (M, = 340 000 g/mol
et M, = 830 000 g/mol). Toutes les conditions expérimentales, sauf la température de
I’étireuse, ont été maintenues constantes au fil des essais. A toutes les compositions, on
a procédé a des expérience a une température de 7, +2 °C (o0 T, ; est la température
finale de transition vitreuse, choisie comme température de référence pour les raisons
énoncées a la section 2.3.1). A une fraction massique zpro = 0,30, on a aussi exploré
la relaxation du mélange PEO/PVPh & des températures de T, +6 et Ty +10 °C. A de
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plus hautes températures (7,,+20 °C), I'échantillon ne se déforme pas uniformément
et il devient difficile d’obtenir des résultats comparables. On a aussi tenté de varier le
taux de déformation imposé & l’échantillon, mais les spécimens de fraction massique
xpro = 0,25 et 0,30 supportaient mal des déformations plus grandes que A = 1,5 et le
grand nombre de bris nous a dissuadé de poursuivre dans cette voie.

Il s’est avéré impossible de fabriquer des échantillons de fraction massique zpgo = 0,20
suffisamment minces pour étre utilisés tels quels car ils étaient trop fragiles. Des essais
ont été tentés en effectuant un étirement préalable sur des échantillons épais, mais ils ont
tous résulté en un bris des spécimens. L’étude en PM-IRLD d’échantillons de PEOQ20%
n’a donc pas été effectuée.

Variation de la composition des mélanges

Analyse visuelle Les figures 3.13 et 3.14 présentent les courbes de relaxation jux-
taposées et décalées pour une meilleure clarté. L’échelle de temps logarithmique a
été utilisée car elle permet de mieux visualiser la relaxation aux courts temps expé-
rimentaux. Chaque courbe est le résultat d’'une moyenne d’au moins trois courbes de
relaxation distinctes acquises dans les mémes conditions expérimentales. L’erreur sur le
taux d’élongation expérimental A a été estimée a + 0,2. On a considéré que des échan-
tillons présentant un A entre 1,3 et 1,7 étaient comparables pour un taux d’élongation
recherché de 1,5.

L'observation attentive des courbes de relaxation du PEO et du PVPh révéle beau-
coup d’informations sur la dynamique de relaxation des deux composantes du mélange.
Ce sera discuté en détails au chapitre 4. L’évolution des courbes de relaxation d’orien-
tation du PEO (figure 3.13) peut étre décrite comme ayant un court plateau aux temps
courts, suivi d’une accélération de la perte d’orientation. La vitesse de la relaxation
s’atténue par la suite en ce qui semble étre deux étapes pour redevenir comparable a
celle du plateau de début de la relaxation. L’orientation mesurée a la fin du temps ex-
périmental est encore importante, variant de (P,) & 0,02 pour les mélanges PEO25%,
PEO30% et PEO35%, jusqu’a (P,) = 0,05 pour le mélange PEO40%. La relaxation du
PVPh (figure 3.14) ne présente pas le méme plateau en début de relaxation. On mesure
des le début une perte d’orientation rapide qui va s’atténuer en deux ou trois change-
ments de pente. Le PVPh a la fin du temps expérimental a retrouvé un état isotrope.
L’orientation résiduelle mesurée est quasi nulle dans tous les cas.

Afin de mieux dégager les étapes de la relaxation, des droites tracées a la main levée
ont été ajoutées aux figures afin de servir de guide visuel des changements de pente
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Figure 3.13 — Juxtaposition des courbes de relaxation du PEO dans les mélanges
avec le PVPh & différentes fractions massiques en PEO. T = T, +2 °C, A = 1,5,
Mypro = 830000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique. Les courbes ont été dé-
calées afin de clarifier la présentation. Les lignes tracées ne sont que des guides visuels.
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Figure 3.14 — Juxtaposition des courbes de relaxation du PVPh dans les mélanges
avec le PEO a différentes fractions massiques en PEO. T = T, +2 °C, A = 1,5,

M

WPEO

= 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique. Les courbes ont été dé-

calées afin de clarifier la présentation. Les lignes tracées ne sont que des guides visuels.
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apparents. Ces droites passent au milieu des points dispersés jusqu’a ce que la courbe
s'en écarte. A ce moment un nouveau trait était tracé. Le nombre de segments était
limité au minimum afin d’obtenir un accord visuel satisfaisant. Naturellement, cette
maniere de faire est fortement subjective, mais elle fait apparaitre des particularités
intéressantes.

Pour les mélanges de fraction massique en PEO entre 25 et 35 %, il est possible de
modéliser la relaxation du PEO a I'aide de quatre segments A, B, C et D. La relaxation
du PEO dans le mélange PEO40% n’en requiert que trois. Dans le cas du PVPh, on
obtient la forme générale de sa relaxation dans les mélanges xpro = 0,25 et 0,30 avec
quatre segments alors que les mélanges zpgo = 0,35 et 0,40 ne requiérent que trois
segments. Chose intéressante, lorsque les courbes sont sur une méme échelle, les pentes
de plusieurs segments sont comparables. Par exemple, pour la relaxation du PEQO, la
pente des segments A et B est semblable dans tous les cas et il en va de méme pour la
pente des segments A de la relaxation du PVPh a toutes les compositions. Les segments
C de la relaxation du PEO dans les mélanges PE025%, PEO30% et PEO35% ont une
pente similaire alors que le segment C du mélange PEO40% se comparerait plutét & la
pente des segments D des mélanges plus pauvres en PEO. Les pentes des segments B, C
et D des courbes de relaxation du PVPh dans les mélanges PEO25% et PEO30% sont
encore une fois comparables. Il en va de méme pour le segment C de la courbe du PVPh 4
PEO40% avec les segments D des courbes de PEOQ25% et PEO30%. Cependant, la pente
des parties B et C de la courbe de relaxation 4 PEO35% est difficilement assimilable &
celle d’autres segments.

Les figures 3.13 et 3.14 montrent clairement que la relaxation est retardée pour les
deux polymeres dans les mélanges plus riches en PEQO. Pour toutes les courbes, plus le
mélange est riche en PEO, plus les points d’intersection entre les segments glissent vers
des temps plus élevés. Par conséquent, la relaxation des polymeres semble se faire plus
lentement dans le cas de ces mélanges.

La superposition des courbes de relaxation normalisées est présentée aux figures 3.15
et 3.16. La normalisation des courbes est effectuée en divisant le (P,) & tous les temps
par le (P;) au temps initial, {Ps)o :

(P2) ()

<P2>norm(t) = <P—2>0 (311)

On considere que le temps initial est & 0,8 s, le premier point de 'acquisition de données.
Il est nécessaire de souligner encore une fois que Perreur sur le (P») dans les ~ 280
premieres secondes est tres grande, au moins de 'ordre de la dispersion des points
(~ % 0,01 pour le PEO et ~ + 0,005 pour le PVPh), car, dans cette zone, chaque
spectre n’est le résultat que de 4 balayages. On doit donc tenir compte que cette erreur
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Figure 3.15 — Superposition des courbes de relaxation normalisées du PEO dans
les mélanges PEO/PVPh & diverses compositions. T = Ty,+2 °C, A = 1,5,
Mypro = 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.
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Figure 3.16 - Superposition des courbes de relaxation normalisées du PVPh dans
les mélanges PEO/PVPh & diverses compositions. T = Ty, +2 °C, A = 1,5,
M,

WPEO

= 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.
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se reporte sur toute la courbe de relaxation normalisée.

Les courbes de relaxation normalisées du PEO aux fractions massiques entre Tpgpo =
0,25 et 0,35 sont semblables & 'intérieur d’une erreur raisonnable, mais celle & xpro = 0,40
est foncierement différente a partir de ¢ = 20 s. Ainsi, la premiere partie de la relaxa-
tion se produit de maniere similaire aux autres compositions, mais peu de relaxation
intervient par la suite car la composante demeure beaucoup plus orientée que dans les
autres cas. Néanmoins, toutes les courbes de relaxation normalisées du PVPh sont su-
perposables du début a la fin de la relaxation, signifiant que les mémes processus de
relaxation semblent étre a ’ceuvre.

Si les courbes normalisées du PVPh sont superposées sur celles du PEO (figure 3.17),
on remarque qu’il y a un bon accord dans la forme des courbes & des compositions de
PEO25% et PEO30%, mais que les courbes & PEO35% commencent & dévier alors que
celles & PEO40% sont définitivement différentes. La différence se produit essentielle-
ment aux temps les plus courts. Les pentes des courbes aux temps les plus longs se
ressemblent.

Régression non linéaire Une régression non linéaire par moindres carrés peut étre
utilisée afin d’obtenir une forme mathématique correspondant le plus prés possible aux
données expérimentales. Messé, Pézolet et Prud’homme suggérérent a cet effet qu’une
décroissance exponentielle du troisieme ordre (6 variables) décrivait de maniere satis-
faisante la relaxation des homopolymeres ainsi que des mélanges de polymeres. 2325 Ils
ont aussi associé le premier temps caractéristique 77 et le troisieéme temps caractérisque
73 de la régression non linéaire aux temps de relaxation de Doi-Edwards 7. et 7g, res-
pectivement. Plusieurs phénomeénes de décroissance suivent en effet une décroissance
exponentielle & un ou plusieurs termes. Par exemple, la décroissance d’une population,
I’évolution de la concentration d’une espéce chimique au cours d’une réaction ou l'in-
tensité de la fluorescence en fonction du temps peuvent souvent étre représentés par

une série de termes de décroissance exponentielle.

Cette voie d’analyse des données de PM-IRLD a été suivie au cours de cette étude en
tentant d’ajuster deux formes mathématiques aux courbes de relaxation : la décroissance
exponentielle du troisieme ordre (équation 3.12) et la forme proposée par Tassin et
Monnerie (équation 3.13)2.

(Py)(t) = Ay exp (—t/m1) + Az exp (—t/m2) + A3 exp (—t/73). (3.12)

Les coefficients A; équivalent au (P;) du processus de relaxation ¢ au temps ¢t = 0, les
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Figure 3.17 — Juxtaposition de la superposition des courbes de relaxation normali-
sées de PEO et de PVPh a diverses fractions massiques. T = Ty, +2 °C, A = 1,5,
M,
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7; sont les temps caractéristiques de la courbe de relaxation.

< P2>réseau Ne —tp2
= — |1
(Po)(t) 2oy |1t ; exp | — (3.13)
2
8 —tp? 8 —tp?
X |14 (a(X)—1) Z_Wexf)( = )} Z,pQ_WQeXp( )
p, impair p, impair

Dans 'équation précédente, (IP)*°™ est le paramétre d’ordre & la fin du processus
de relaxation le plus rapide, a()) est le taux d’élongation microscopique donné par
a(A) = (LE .|}z, oi E est la matrice de déformation et @ est un vecteur unitaire
tangent & la chaine primaire au segment s, et les 7; sont les temps caractéristiques de la
courbe de relaxation. Le paramétre d’ordre du réseau (P;)™*°" et le taux d’élongation

microscopique a()) peuvent étre utilisés comme parametres ajustables de la régression.

L’utilisation de la fonction de régression non linéaire du logiciel Microcal Origin v. 6.0
a résulté en un accord satisfaisant et similaire pour toutes les courbes, sauf en quelques
exceptions. Les résultats sont présentés sur les courbes de relaxation individuelles en
annexe C.

Régression non linéaire, décroissance exponentielle du troisieme ordre
Les figures 3.18 & 3.21 montrent les parametres ajustables, déterminés par régression non
linéaire de I’équation 3.12, en fonction de la composition des mélanges. L’erreur reportée
sur les graphiques est en fait l'écart-type telle que déterminée par la méthode des

7YEO est, probablement supérieure

A celle évaluée par la méthode mathématique. Dans la plupart des cas, 7£° est plus

grand que le temps expérimental (figure 3.20). Il s’agit donc d’une extrapolation et,

moindres carrés. Cependant, 'erreur sur la valeur de

par conséquent, ces valeurs sont accompagnées d’une incertitude élevée mais difficile
A estimer. Les coefficients de corrélation R?, une mesure de la qualité de 1'ajustement
mathématique, se situaient entre 0,70 et 0,95 (tableau 3.4).



Chapitre 3. Résultats et interprétation 103

Composition Polymere 1 Ty T3 R?
(s) (s) (s)
PEO 8 £+ 2 110 £+ 10 6 000 4+ 1 000 0,848

PEO25% PVPh 6+1 120 + 10 4 300 £ 700 0,859
PEO 10+1 140 £+ 20 4 300 & 600 0,908
PEO30% PVPh 12 £ 2 160 £ 30 3 500 &+ 900 0,798
PEO 23+ 3 270 £ 40 5 400 £ 900 0,941
PEO35% PVPh 17+1 170 £+ 10 2 800 £ 200 0,977
PEO40% PEO 28+ 3 300 £ 80 14 000 £ 2000 0,924

PVPh 9+2 110 £ 20 4 300 £+ 900 0,786

Tableau 3.4 — Temps caractéristiques déterminés par régression non linéaire d’une dé-
croissance exponentielle du 3° ordre des courbes de relaxation d’orientation des compo-
santes du mélange PEQ/PVPh 2 différentes concentrations (M, E° = 830 000 g/mol).
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Les figures 3.18 a 3.20 montrent que la dynamique des deux polymeres est affectée
par le changement de composition ou le changement de température. En effet, le premier
temps caractéristique 71 °© des courbes de relaxation d’orientation du PEO subit un
accroissement constant et presque linéaire avec la fraction massique en PEO. Le 7FVFh,
quant a lui, augmente de rpgo = 0,25 a 0,35, ol il atteint un maximum et diminue
de nouveau a rpgo = 0,40. A PEO25% et PEO30%, les 7, du PEO et du PVPh sont

similaires dans les limites de leur erreur respective.

Les deuxiemes temps caractéristiques 7, des deux composantes suivent grossierement
la méme évolution (figure 3.19). La trés grande erreur de 75 2° & PEQ40% peut étre due
au fait que le modele de la décroissance exponentielle du troisieme ordre ne convient pas
a la forme de la courbe. Néanmoins, les 75 du PEO et du PVPh sont aussi comparables
a l'intérieur de l'erreur a zpro = 0,25 et 0,30.

TPVPR quit 1a tendance inverse, c’est-a-dire qu’il présente

un minimum & zpro = 0,35. 1l est difficile de commenter sur évolution du 73F° car

La figure 3.20 expose que le

Perreur est tres importante. Par contre, la valeur déterminée par régression non linéaire
du 7FEC 3 PEO40% est tres élevée (13 = 14 000 s). C’est pourquoi elle n’a pas été
incluse dans le graphique. Le 73 a été peu utilisé dans I'interprétation des résultats car

Perreur est tres grande.

Les préfacteurs A; de ’équation 3.12 ont été mis en graphique dans la figure 3.21
et tabulés dans le tableau 3.5. Rappellons qu’ils représenteraient le parametre d’ordre
du processus ¢ de la relaxation au temps initial, si tous les processus de relaxation
étaient séparés. Le A; du PEO présente un maximum & PEO35% alors que le As
atteint un minimum & PEO30%. Le A, trace la méme forme que le (P)y en fonction
de la composition (voir figure 3.12). En ce qui concerne le PVPh, les préfacteurs A;
augmentent avec la composition en PEO. Le comportement des coefficients A; des
composantes du mélange n’est pas sans rappeller I’évolution du facteur d’orientation
initial (P} (figure 3.12). Dans tous les cas, sauf pour le PEO a zpgo = 0,40, 4; > Ay >
Ajz. Mais comme il a été mentionné, le modele d'une décroissance a trois exponentielles
ne correspond peut-étre pas & la réalité du mélange PEO40%.

Régression non linéaire, équation Tassin-Monnerie La régression non li-
néaire des données expérimentales a ’aide de 1’équation proposée par Tassin et Mon-
nerie®® (équation 3.13) a mené & I'obtention de résultats similaires & la régression par
I’équation de décroissance exponentielle du troisieme ordre (équation 3.12). La variation
que subissent les temps caractéristiques de I’équation Tassin-Monnerie en fonction du
changement de composition des mélanges est la méme que pour le modele de décrois-



Chapitre 3. Résultats et interprétation 106

329 e PEO
304 A pvPh
28 -
26 -
242
22 -
20 -
18 -
16 -
144

o I
!

Temps caractéristique, 1, (s)
—p—

10 =
8 -
6 -

—p—]

J ! v J v J
0,25 0,30 0,35 0,40

Fraction massique en PEO, x|

Figure 3.18 — Premier temps caractérisque 7; résultant de la régression non linéaire
de courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en
PEO a partir de I’expression de décroissance exponentielle du troisieme ordre.
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Figure 3.19 — Second temps caractérisque 75 résultant de la régression non linéaire de
courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en
PEO a partir de I'expression de décroissance exponentielle du troisieme ordre.
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Figure 3.20 — Troisieme temps caractérisque 73 résultant de la régression non linéaire
de courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en
PEQO a partir de 'expression de décroissance exponentielle du troisieéme ordre.
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Figure 3.21 — Coeflicents préfacteurs résultant de la régression non linéaire de courbes de
relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en PEO & partir
de 'expression de décroissance exponentielle du troisieme ordre.
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Composition Polymeére T T2 73 R?
(s) (s) ()

PEOB% | pvpy  gs1 120510 4000600 0858

PEOW% | pven 1014 13053 3105700 oros

PO | DO NEZ Eba@ Twnkaum 0on

PEO%  { by 912 104 500041000  ordg

Tableau 3.6 — Temps caractéristiques déterminés par régression non linéaire de 1’équa-
tion de Tassin-Monnerie des courbes de relaxation d’orientation des composantes du
mélange PEQ/PVPh a différentes concentrations (M,FE® = 830 000 g/mol).

sance exponentielle, bien que les valeurs des temps caractéristiques soient différentes.
Les coefficients de corrélation R? étaient comparables entre les deux types d’analyse,
bien que le modele Tassin-Monnerie ne dispose que que de 5 parameétres ajustables
contre 6 pour la décroissance exponentielle.

Les figures 3.22, 3.23 et 3.24 présentent les temps caractéristiques extraits de la
régression non linéaire avec 1’équation Tassin-Monnerie. Tel qu’il était le cas a la fi-
gure 3.18, on observe a la figure 3.22 que le 7; du PEO s’accroit avec 'ajout de PEO au
mélange alors que celui du PVPh atteint un maximum & PEO35%. Les temps mesurés
sont similaires ou égaux a l'intérieur de ’erreur a ceux de la décroissance exponentielle.
On trouve aussi que les 7; du PEO et du PVPh a zpgo = 0,25 et 0,30 sont comparables &
I'intérieur de 'erreur expérimentale alors qu’ils se différencient a partir de xpro = 0,35.

Dans la figure 3.23, on observe que le 7 des composantes des mélanges suivent
la méme tendance dans le cas des deux méthodes de régression, bien que les valeurs
mesurées divergent. La valeur de 7LE° augmente beaucoup avec la composition en
PEO et le maximum du PVPh & PEO35% est encore une fois observé. Tel qu’il a été
mentionné, en comparaison avec le modele de la décroissance exponentielle, certaines
valeurs du modéle Tassin-Monnerie sont beaucoup plus élevées. Par exemple, le 75=C
du modele Tassin-Monnerie est 4 fois plus grand que celui déterminé précédemment.
La différence entre les temps caractéristiques du PEO et du PVPh aux compositions

PEO35% et PEO40% est aussi amplifiée par ce type de régression.

La figure 3.24 ressemble beaucoup a la figure 3.20. Les temps caractéristiques 73 du
PEO & zpgo = 0,25, 0,30 et 0,35 ainsi que les 73 du PVPh a toutes les compositions



Chapitre 3. Résultats et interprétation 111

41 @ PEO

324 A PVPH
304

28 -
26 -
24 4
224
20 -
18
16 -
14 o
12 4

1(;: %
6 é |

4 -

=P

Temps caracteristique, T, (s)

1 1 L]
0,25 0,30 0,35 0,40

Fraction massique en PEO, x,_

Figure 3.22 — Premier temps caractérisque 7 résultant de la régression non linéaire
de courbes de relaxation du mélange PEOQ/PVPh de différentes fractions massiques en
PEO & partir de I'expression de Tassin et Monnerie (équation 3.13).
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Figure 3.23 — Second temps caractérisque 75 résultant de la régression non linéaire de
courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en
PEO & partir de I'expression de Tassin et Monnerie (équation 3.13).



Chapitre 3. Résultats et interprétation 113

9000 =
PEO

PVPh

| X

8500 =
8000 = T
7500 =
6500 = 4
6000 =
5500 =
5000 = . +
4500
4000
3500 =
-
3000 =
2500 = 1 i
- iR

2000 ' .
0,25

Temps caractéristique, T, (s)

—p—
L

r S Py B B I P N BN PN PN N N |

T T T
0,30 0,35 0,40

Fraction massique en PEO, x|

Figure 3.24 — Troisieme temps caractérisque 73 résultant de la régression non linéaire
de courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions massiques en
PEO a partir de 'expression de Tassin et Monnerie (équation 3.13).
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Tableau 3.7 — Parametres ajustables résultant de la régression non linéaire de I’équation
de Tassin-Monnerie des courbes de relaxation d’orientation des composantes du mélange
PEO/PVPh a différentes concentrations (M,FEC = 830 000 g/mol).

sont égaux & ceux de la décroissance exponentielle & I'intérieur de leur erreur. Le 74=0
a PEO40% cependant diverge de fagon marquée. La valeur ressortie par la régression
non linéaire est de l'ordre de 1E21 s. On peut en conclure que la 3° exponentielle
de ’équation est ineffective tout au long du temps expérimental et adopte une valeur
constante. Dans le cas du PEO a zpgo = 0,40, une expression & deux exponentielles
aurait sans doute suffit pour décrire la courbe expérimentale.

Contrairement au modele de décroissance exponentielle, les parameétres ajustables
supplémentaires possedent une signification physique. Le parameétre d’ordre du réseau
(Py)rée egt le facteur d’orientation suite & la relaxation des segments entre les enchevé-
trements. Par conséquent, il représente 1’orientation propre au tube topique. Il peut étre
estimé par une expression développée par Kuhn?. La figure 3.25 illustre la variation de
ce parametre par rapport au contenu en PEO dans le mélange. Comme c’était le cas
pour le (P,)o (figure 3.12), pas de tendance claire ne peut étre dégagée du (P,)™°a" du
PEO. Cependant, celui du PVPh subit un accroissement évident et réel avec I'ajout de
PEO au mélange.

Le parametre a()\) est nommé taux d’élongation microscopique. Il s’agit du rapport
entre le segment s de la chaine primaire a t = 0+ s et le segment original s de la
chaine primaire dans le matériau isotrope. Le résultat pour les deux polymeres est
intéressant. En ce qui concerne le PEO, le a()) baisse de =~ 1,82 & PEO25% jusqu’a
~ 1,33 & PEO40%. Les segments du PEO se déforment conséquemment moins & plus
haute concentration en celui-ci tout en conservant une orientation similaire de cette
composante pour toutes les compositions. Quant au PVPh, a()\) demeure constant pres
de 1,83, & l'intérieur de l'erreur expérimentale pour toutes les compositions étudiées.

Tout comme les 7 et 79, o E© est comparable & I'intérieur des barres d’erreur & PEO25%
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Figure 3.25 — Parameétre d’ordre du réseau (P,)™°" résultant de la régression non
linéaire de courbes de relaxation du mélange PEO/PVPh de différentes fractions mas-
siques en PEO & partir de 'expression de Tassin et Monnerie (équation 3.13).



Chapitre 3. Résultats et interprétation 116

1,9 = : -
A
d - -
o 1,84 1 -~
5 l
(¥ E - -
o
2
m | -
—
.9 ] ® .
g
§ 1.6+ | -
=
OD - -
g
< 1.5+ -
o)
5 < o
E_‘ 1,4- -
® PEO
1 A PVPh i A
1,3 T v 1 v I v T
0,25 0,30 0,35 0,40

Fraction massique en PEO, x|
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siques en PEO & partir de expression de Tassin et Monnerie (équation. 3.13).
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et PEO30%, alors qu’il diverge & plus haute concentration en PEO.

Finalement, les deux méthodes de régression non linéaire montrent les mémes va-
riations dans les temps caractéristiques, mais ne convergent pas nécessairement aux
mémes valeurs. Les parametres ajustables supplémentaires du modele Tassin-Monnerie,
au nombre de 2, ont une signification physique plus évidente que ceux de la décrois-
sance exponentielle du troisieme ordre, au nombre de 3. Généralement, comme il s’agit
de deux modeles a trois exponentielles, la forme des courbes est pratiquement identique,
bien que le modele Tassin-Monnerie prédit une orientation plus élevée aux tres courts
temps et semble mieux ajuster la fin de la relaxation (voir annexes). Les deux méthodes
résultent en des coefficients de corrélation R? comparables.

Variation de la masse molaire M,, du PEO

Pour un certain nombre d’échantillons, du PEO de masse molaire plus faible (M, =
340 000 g/mol) a été utilisé afin de voir si 'orientation et la relaxation des composantes
du mélange seraient affectés. La figure 3.27 montre les courbes de relaxation d’orien-
tation d’échantillons de PEOQ30% dont le PEO est de deux masses molaires distinctes.
Hormis une orientation légerement plus élevée, mais peu significative, pour la courbe
dont la masse du PEQO est la plus élevée, les deux courbes se superposent tres bien.
La relaxation d’orientation du PEO dans le mélange PEO/PVPh n’est donc pas af-
fectée par un changement de masse molaire de cet ordre. La figure 3.28 montre que
les courbes de relaxation du PVPh sont aussi identiques. La dynamique de relaxation
du PVPh n’est ainsi pas influencée par le changement de masse molaire du PEO de
340 000 g/mol & 830 000 g/mol.

Variation de la température de déformation

On a vérifié 'influence de la température de déformation (température de 'éti-
reuse) sur la relaxation des polymeres dans le mélange PEO/PVPh a une composition
rpgo = 0,30 dans un intervalle de température entre T, +2 °C (94 °C) et T, +10 °C
(102 °C). On remarque dans les figures 3.29 et 3.30 que la déformation entraine une
orientation beaucoup plus faible dans ’échantillon & Ty, +10 °C que dans ceux & plus
basse température et ce pour les deux composantes du mélange de PEO30%, du début
a la fin de I'expérience. Par ailleurs, on a tenté d’utiliser le principe de superposition

7

temps-température, un concept bien connu de la chimie-physique des polymeres?’, afin

d’obtenir une courbe maitresse de relaxation d’orientation. Les courbes ont ainsi été
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Figure 3.27 — Superposition des courbes de relaxation du PEO dans le mélange
PEO/PVPh de fraction massique en PEO de 30 % & deux masses molaires de PEO.
zpro = 0,30, T'= Ty, +2 °C, A = 1,5. L’axe du temps est logarithmique.
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Figure 3.28 — Superposition des courbes de relaxation du PVPh dans le mélange
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Figure 3.29 — Juxtaposition des courbes de relaxation du PEO dans le mélange
PEO/PVPh de fraction massique en PEO de 30 % & différentes températures.
zpro = 0,30, A = 1,5, M, B9 = 830 000 g/mol. Les courbes ont été décalées afin
de clarifier la présentation. L’axe du temps est logarithmique.
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Polymere T — T, ; 5l Ty T3 R?
®K ) ) 5
PEO 2 10+£2 160+ 20 4300+ 600 0,908
PVPh 2 10+£3 15030 3100+ 700 0,798
PEO 6 3,6 08 100+ 10 47004 700 0,819
PVPh 6 7+ 2 140 £20 5000 + 1000 0,750
PEO 10 23+07 90+£10 43004700 0,718
PVPh 10 7+ 2 150 £30 5000+ 1000 0,754

Tableau 3.8 — Temps caractéristiques de la régression non linéaire par I’équation Tassin-
Monnerie des courbes de relaxation d’orientation des composantes du mélange PEO30%
(MFEO = 830 000 g/mol) & Ty,+2, 6 et 10 °C.

Polymere T — T, (Py)résean a(A)
(K)
PEO 2 0,100 £ 0,004 1,79 £ 0,06
PVPh 2 0,028 £ 0,002 1,8£0,1
PEO 6 0,105 + 0,005 1,72 £ 0,05
PVPh 6 0,030 =+ 0,002 1,78 £ 0,09
PEO 10 0,058 = 0,003 1,73 £ 0,06
PVPh 10 0,016 + 0,001 2,0 + 0,1

Tableau 3.9 — Parametres ajustables de la régression non linéaire par 1’équation Tassin-
Monnerie des courbes de relaxation d’orientation des composantes du mélange PEO30%
(M5F° = 830 000 g/mol) & Ty, +2, 6 et 10 °C.

déplacées sur I'axe du temps afin de vérifier si elles correspondent & des segments d’une
méme courbe maitresse. Cependant, il a été impossible d’obtenir un accord satisfaisant
sur toute la longueur des courbes, bien que la fin des courbes concordait mieux que le
début. Colby était arrivé a la conclusion, par rhéologie, que le principe de superposition
temps-température n’était pas respecté dans le mélange PEO-PMMA.?® De plus, les
courbes de relaxation normalisées d'une méme composante (non représentées) sont de
la méme forme, peu importe la température de déformation.

Les diverses valeurs de temps de relaxation obtenues par 1’équation de Tassin-
Monnerie sont répertoriées dans les tableaux 3.8 et 3.9 et a la figure 3.31. Pour le
mélange PEO30%, trois températures ont fait I’objet de mesures alors que pour les
autres mélanges, une seule température est répertoriée.

La figure 3.31 présente In 7 en fonction de 1000/ RT'. On a choisi d’utiliser 1000/ RT
en abscisse car ainsi certaines fonctions deviennent linéaires lorsque présentées sous
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(MEEO = 830 000 g/mol).
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forme de logarithme naturel (I’équation d’Arrhenius, par exemple, et les définitions des
temps de relaxation de Doi-Edwards). Ala figure 3.31, pour le mélange PEO30%, on re-
marque que les temps caractéristiques 7, et 7 des deux polymeres sont presques égaux
a la température la plus basse (1000/RT plus élevé), alors qu’ils se séparent visible-
ment lorsque la température augmente. Aussi, lorsque présentés en fonction de 1/T,
les temps caractéristiques ne deviennent pas linéaires tel que le prédisent les équations
des temps de relaxation de la théorie de Doi-Edwards (équation 1.68, équation 1.70 et
équation 1.71). Messé, Pézolet et Prud’homme ont utilisé une équation Vogel-Fulcher-
Tammann pour modeler le comportement des temps caractéristiques du PS en fonction
de la température.?* Cependant, dii & des limitations expérimentales, I'intervalle de
température et le nombre de points expérimentaux sont petits et il nous a été impos-
sible de procéder a un ajustement mathématique fiable. Effectivement, sur un intervalle
aussi court, une équation de la forme de celle d’Arrhenius décrit bien le comportement
des temps caractéristiques (équation 3.14, figure 3.31) :
Ea

lnTzlnA—ﬁ, (3.14)
ol A est une constante (en secondes), E, une énergie d’activation (en J/mol) et R est
la constante des gaz parfaits.

Dans le cas des autres mélanges, on voit que le comportement des points ne peut
étre décrit par une fonction simple. Les données aux températures de T,,+6 et 10 °C a
PEO30% forment une discontinuité et ne s’inscrivent pas dans une courbe monotone.
L’augmentation des temps caractéristiques aux compositions les plus importantes en
PEO (et donc aux plus basses températures) n’est donc pas due uniquement & la dimi-
nution de ’énergie thermique des chaines, mais aussi a la variation des autres facteurs
tels que M., ¢ et le nombre de liens hydrogene.

Couplage de l’orientation

Plusieurs auteurs se sont penchés sur la question de ’effet de possibles interactions
nématiques sur P'orientation des polymeres.?%32 Les interactions nématiques induisent
lorientation d’un segment de chaine en le forgant a adopter, au moins partiellement,
I'orientation des segments de la matrice. La théorie de Doi-Edwards est exempte de
I’effet des interactions nématiques car elle suppose que la relaxation de chaque chaine
de polymere est indépendante 1'une de autre. A partir du modele proposé par Doi et
coll.?, Tassin et coll.3® ont dérivé ’équation suivante :

(Po)pven (t) _ € (1— dpvpn)
(P2)pEo (1) 1 —¢€ ¢pypn

(3.15)
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Figure 3.32 — (P,) du PVPh en fonction du {P,) du PEO & une composition de PE025%.
T,,+2 °C, MEEO = 830 000 g/mol, A = 1,5.

ol € est le parametre de couplage indiquant la force des interactions nématiques et
¢pvpn est le fraction volumique du PVPh dans le mélange.

Pour un systéme présentant un couplage de l'orientation, ’évolution de (P2)pypn
devrait étre linéaire en fonction de (P,)pgo et passer par 'origine. La force du couplage
serait relative au parametre e. Or, les graphiques de (P;)pypn en fonction de (P2)pro
(figures 3.32 & 3.35) montrent que cela n’est vrai qu'a des compositions de PEO25%
et PEO30%. Pour ces compositions, on rapporte respectivement un parametre € égal
3 0,48 + 0,01 et 0,52 £ 0,01. A PEO35% et PEO40%, la relation des données expé-
rimentales n’est pas linéaire et tend vers une ordonnée a l'origine négative signifiant
clairement que ces mélanges ne présentent pas de couplage d’orientation malgré un
nombre de liens hydrogene plus élevé.
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Figure 3.33 — (P;) du PVPh en fonction du (P,) du PEO & une composition de PEO30%.
T,,+2 °C, MEFO = 830 000 g/mol, A = 1,5.
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Figure 3.34 — (P,) du PVPh en fonction du (P2) du PEO a une composition de PEO35%.
T,,+2 °C, MEEO = 830 000 g/mol, A = 1,5.
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Par conséquent, l’accroissement du nombre de liens hydrogene ne serait pas suffisant

pour assurer le couplage de Vorientation dans le mélange PEOQ/PVPh. 1l est difficile de

cerner les causes de la perte de couplage d’orientation aux compositions PEO35% et

PEO40%, mais on peut proposer qu’elle peut étre due a la formation de domaines

hétérogenes plus importants ou a des germes de cristallisation du PEO.
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Chapitre 4

Discussion

En premier lieu, le systeme sera abordé d’un point de vue statique en mettant
I’emphase sur la microstructure des chaines, I’arrangement au niveau moléculaire, 1’ar-
rangement des domaines et les interactions entre les chalnes. On utilisera les para-
metres appropriés afin de tirer des conclusions sur 1’état des chaines dans le mélange.
En deuxieme partie, la dynamique de relaxation d’orientation des chaines sera discutée
extensivement. On débutera par faire intervenir des propriétés telles la masse molaire
entre les enchevétrements et le coefficient de friction afin d’expliquer le comportement
en orientation. On tentera d’expliquer la forme des courbes de relaxation expérimentales
en faisant appel a des modeles théoriques de dynamique des polymeéres. On se question-
nera sur 'importance de la structure microscopique en ce qui concerne la relaxation
des chaines dans un mélange. On cherchera & comprendre si un mélange de polymeéres a
fortes interactions se comporte similairement a un mélange de chaines courtes et longues
d’un méme polymere (universalité) ou si les interactions et la structure fine des compo-
santes changent la donne (spécificité). On conservera toujours en perspective I'influence
des liens hydrogene sur la dynamique des chaines.

4.1 Le systéme

Grace aux données expérimentales obtenues a propos du systeme PEO/PVPh par
plusieurs chercheurs tels Pedrosa et coll.?, Qin et coll.?, Sotele et coll.*, Zhang et
coll.>8, Rinderknecht et coll.” et Cai et coll.®1°, ainsi que nous-mémes, le portrait
d’ensemble du systeme expérimental PEOQ/PVPh est brossé extensivement. I1 devient
possible de déduire plusieurs éléments qui ne sont pas facilement accessibles expérimen-
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talement.

Selon 'hypothése que les segments entre les enchevétrements sont assez longs pour
répondre & la statistique gaussienne (plus de ~ 30 segments de Kuhn), et connaissant
la M, des polymeres, il est possible d’estimer la taille des globules (les dits « blobs »
de De Gennes).!! Comme la longueur du segment de Kuhn b n’est pas connue pour ces
polymeres, on utilisera la longueur du monomere multipliée par le ratio caractéristique
Cn = b/bg, ou by est la longueur d’'un monomeére. Les valeurs utilisées pour C seront
de 5,2'213 pour le PEO et de 11,3 pour le PVPh. La longueur d’un monomere de
PEO en forme hélicoidale est de 2,78 A (tel que déterminé par rayons X par Takahashi
et coll. 1518} alors que celui du PVPh est estimé & 1,98 A & partir de la longueur d'un
lien C-C (1,4 A) et de Pangle moyen formé entre les liens C-C (45°). Ainsi, on obtient
bPEO - 1,0 nm et bpvph = 2,2 nm.

Avec ces valeurs et le modele de segments librement joints (« freely jointed »)'7, on
calcule des valeurs de 62 nm pour la distance moyenne quadratique entre les bouts de
chaines R d’une macromolécule de PEO de 830 000 g/mol et de 11 nm pour le PVPh
de 32 800 g/mol dans une matrice homopolymeére. Quant & la taille des globules £, dans
un milieu homopolymere, la M, du PEO étant de 2 200 g/mol” et celle du PVPh de
29 300 g/mol'®, elle a été calculée comme étant de 3,2 nm pour le PEO et de 10 nm
pour le PVPh. Ce parametre sert a décrire le réseau de la matrice de polymeres et par
conséquent, le diametre du tube topique. La longueur de pas de la chaine primitive a
est évidemment du méme ordre de grandeur que & et on tiendra les deux pour égaux.
Le globule d’une sous-chaine constituée de NN, segments est du méme ordre de grandeur
(de 3 & 10 nm) que les domaines estimés par Zhang et coll.>® par RMN du solide
(moins de 20 & 30 A) dans les mélanges de PEO/PVPh. La pelote statistique du PEO
devra nécessairement étre interpénétrée par des pelotes de PVPh car la RMN et la DSC
montreraient des signes de non-miscibilité si elle demeurait « intacte ». On pourrait ainsi
expliquer I'accroissement du rapport entre les absorbances en IR propres aux différents
types d’hydroxyls présents (libres, liés PVPh-PEO et PVPh-PVPh) dans les mélanges
suivant ’ajout de PEO car plus de globules de PVPh seraient incorporés dans la pelote
du PEO.

Le PEO, a des fractions massiques entre 0,25 et 0,40, occupe de 27 a 43 % du
volume, si on considere valide ’additivité linéaire des volumes libres. On en vient donc
a la conclusion que chaque sous-chaine a une forte chance d’avoir un globule de 'autre
espece comme voisine. Les chaines subiraient des enchevétrements hétérogenes d’un
nombre variant avec la concentration des composantes. Incidemment, la M, du PVPh

décroit et celle du PEO augmente, tel que mesuré par Cai et coll.®°
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Une analogie intéressante est celle d’une pelote de polymere en solution. Dans un
solvant 0, la taille de la pelote peut étre caractérisée par la statistique gaussienne conven-
tionnelle. Dans un mauvais solvant, la pelote se resserre et occupe moins de volume. Le
contraire est observé dans un bon solvant : la pelote se dilate afin de permettre plus
d’interactions avec les molécules de solvant. Le parametre d’interaction y entre le PEO
et le PVPh (tableau 1.2) est fortement négatif. C’est le signe d’une forte compatibilité
entre les deux polymeres, c’est-a-dire que 'un est un « bon solvant » pour I'autre.

Un changement de M, indique nécessairement un changement dans la maille du
réseau. L’ajout de PEO cause une diminution de & de chaque polymere et donc un
rétrécissement de la maille. La taille du tube n’est pas uniforme pour le PEO et le
PVPh. Chaque composante, méme dans un alliage intimement mélangé, dispose d’un
volume qui lui est propre. A 1a fois la matrice (par le nombre d’enchevétrements) et
la chaine (par sa rigidité, que l'on considére invariable) déterminent le diamétre du
globule. Pour le PEO/PVPh, Cai et coll. ont estimé par rhéologie la M, spécifique &

chaque polymeére dans les mélanges. °

Ainsi, le mélange PEO/PVPh est un bon exemple ou les deux espéces sont mixés
a un tel point que les deux ont une forte incidence sur I'arrangement des chaines a
I’échelle de quelques dizaines de monomeres. La structure fine du PEQ, tel que vérifié
par IR, est affectée par la présence du PVPh. En effet, on observe plus de segments
gauche dans les mélanges a plus haute concentration en PEQO.

4.2 La dynamique des chaines

Le point de vue des physiciens sur la dynamique des polymeéres est celui de I’« univer-
salité ». L’universalité est cette capacité de faire abstraction de la structure moléculaire
de la chaine de la macromolécule pour en faire une corde caractérisée par un ensemble
de parameétres globaux : la friction (¢), la densité du réseau (M, a), la rigidité de la
chaine (b), la température (T') et la longueur de la chaine (M, ). De cette maniére, les
théories développées s’appliquent indifféremment & une série de polymeres en traitant
le tout statistiquement. Cette approche a de nombreuses réussites & son compte et elle
constitue le paradigme dans le domaine des polymeres.

Les chimistes continuent malgré tout de voir les polymeéres comme des molécules. Ils
reconnaissent leur « spécificité ». Cependant, ce point de vue est pratiquement inappli-
cable a la dynamique des polymeéres. Par exemple, afin de décrire la conformation d’un
courte chaine (une centaine de répétitions, par exemple), il est nécessaire de connaitre
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des centaines de variables, angles et distances. De plus, ces variables doivent étre re-
calculées a chaque intervalle de temps, et pour plusieurs chaines, afin d’étudier leur
viscoélasticité!

Malgré tout, on peut maintenant synthétiser des polymeres hautement rigides, on
trouve dans la nature des macromolécules dont la structure dicte la fonction et on dis-
pose d’un large éventail de mélanges de polymeres possibles, dont beaucoup reposent
sur des interactions spécifiques favorables. Dans tous ces cas, la chimie fine de la ma-
cromolécule est tres importante. Il est par conséquent légitime de se questionner sur
I’applicabilité de 'universalité pour ces systémes spéciaux.

Dans ce contexte, le mélange PEQ/PVPh peut étre congu de deux fagons. D’un coté,
on considere le systeme comme un mélange universel de chaines courtes et de chaines
longues et on interprete les résultats en fonction de la différence de M,,. De 'autre, on
justifie les changements dans la dynamique par la présence de deux polymeres différents
interagissant fortement par ’entremise de liens hydrogéne. Comme on peut s’en douter,
ni 'une ni 'autre des conceptions ne permet d’expliquer P'intégrité de la dynamique du
mélange PEO/PVPh.

4.2.1 Prédictions par Doi-Edwards

La connaissance de différents parameétres sur le mélange PEO/PVPh, tels que déter-
minés par différentes techniques, mais principalement par rhéologie, permet d’estimer
les temps de relaxation de la théorie de Doi-Edwards (équations 1.70, 1.71 et 1.68).

Le coefficient de friction ¢ a été estimé par Cai et coll. par rhéologie. La longueur
d’une sous-unité de Rouse b a été estimée a C'ybg, ou Cy est le rapport caractéristique
et by est la longueur d’'un monomere. Les valeurs de Cy ont été retrouvées dans la
littérature pour les polymeres purs uniquement (CYFC = 5,2 et CEVFD = 11,3)1%4 et
ont été utilisées telles quelles. La longueur du monomere b5EC est de 2,78 A et a été
déterminée par Takahashi par diffractions des rayons X. La longueur bEVFR = 1,98 A a
été estimée & partir de la longueur de liens C-C (=~ 1,4 A, angle de ~ 45°).

Les nombres d’unités N, et N ont été calculés a partir de M, et M, respectivement
et de b. Finalement, le diametre du tube a été estimé a partir de I’expression de la taille
de la maille a® ~ N_b?.

Ainsi, connaissant la maniere dont M, et ( varient, les temps de relaxation ont pu
étre estimés et sont représentés a la figure 4.1. Immédiatement, on remarque que pour le
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Figure 4.1 — Estimation des temps de relaxation prévus par la théorie de Doi-Edwards

a partir de données expérimentales.
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PEO, seule la relaxation de type Rouse a le potentiel d’étre observée au cours du temps
expérimental (jusqu’a 3 800 s). Les calculs prédisent que la rétraction et la reptation
de longues chaines se produisent sur de tres longues périodes. Néanmoins, la relaxation
complete du PVPh pourrait étre complétée au cours du temps expérimental car les
chaines sont beaucoup plus courtes. Cependant, ces calculs approximatifs ne prennent
aucunement en considération les effets du mélange.

4.2.2 L’orientation au temps initial

La figure 3.12 montre que ’orientation du PEO a ¢ = 0,8 s varie entre 0,12 et 0,16,
selon la composition. On confirme par le fait méme ’observation faite par Rinderk-
necht et Brisson'® que le PEO posséde une orientation non négligeable dans le mélange
PEQO/PVPh. Ces auteures avaient attribué ce phénomene a la présence de liens hydro-
geéne génant la relaxation rapide du PEO. Au contraire, Zhao, Jasse et Monnerie ont
constaté que l'orientation du PEO dans le mélange PEO/PMMA, & des températures
similaires, était impossible & détecter.?’ Une autre explication possible est le fait que
le PVPh diminue le nombre des enchevétrements effectifs sur la chaine de PEO.%0 Le
temps de relaxation 7., tel que proposé par Doi-Edwards (éq. 1.70), augmente proportio-
nellement & N2. Par conséquent, en augmentant la taille de la sous-chaine, la relaxation
de type Rouse se fait beaucoup plus lentement.

L’orientation du PEO a A = 1,5 mesurée au cours de cette étude est presque deux
fois plus importante que celle rapportée par Rinderknecht et Brisson. Cependant, Rin-
derknecht et coll. devaient étirer et tremper les échantillons. Ce procédé prenait entre 6
et 16 s, selon ’étirement. Durant ce temps, une part substantielle de 'orientation avait
le temps de relaxer.

Néanmoins, une particularité du mélange PEO/PVPh observée par Rinderknecht
et Brisson, mais absente de nos résultats, est le maximum d’orientation a zpgo = 0,30.
Comme il a été mentionné précédemment, 'erreur est généreuse dans la zone de la
courbe de relaxation ot sont prélevées les données par rapport a l'orientation initiale
par PM-IRLD. L’étude d’échantillons trempés permet au contraire d’acquérir un grand
nombre de spectres et de réduire beaucoup l'incertitude. Ainsi, 'erreur pourrait expli-
quer la disparité entre les résultats. Une autre explication possible pour la différence
de comportement est que les masses molaires des polymeres utilisés étaient différentes
au cours des deux études. De plus, la méthode de déformation et de trempage des
échantillons en IRLD est plus propice a Perreur que la déformation in situ utilisée en
PM-IRLD. Peut-étre que le maximum observé était di a un processus de déformation
et trempage non adéquat.
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On peut aussi mentionner la différence de comportement observée par Pellerin et
coll. dans les mélanges PS/PVME en fonction de la température de référence utilisée. 2!
En effet, ils ont rapporté que lorsque T, est utilisée comme température de référence,
Porientation du PS s’accroit de facon importante avec 'ajout de PVME au mélange.
Néanmoins, lorsque T}, est utilisée comme température de référence, l'orientation du PS
a Ty, +4 °C est comparable pour toutes les compositions entre 50 a 100 % de PS. Ce phé-
nomene a été attribué & des fluctuations de concentration (modeéle Lodge-McLeish??)
et a une T, effective ressentie par les segments variant selon la composition locale.
Puisque nous avons utilisé T,, comme température de référence alors que Rinderknecht
et Brisson ont utilisé Ty, il est possible que ce phénomene intervienne pour expliquer
la différence de comportement de I'orientation en fonction de la fraction massique. Ce-
pendant, la transition vitreuse dans les mélanges de PEQO/PVPh est étroite et varie
peu en fonction de la composition (voir tableau 3.3). De plus, aucun effet de relaxa-
tion enthalpique n’a pu étre observé. Ces observations portent a croire que le mélange
PEO/PVPh est plus homogeéne & une échelle plus petite que le mélange PS/PVME et
que les fluctuations de concentration sont plus faibles.

L’orientation du PVPh mesurée par PM-IRLD est aussi supérieure a celle mesurée
par IRLD par Rinderknecht et Brisson, mais tel que discuté ci-haut, la différence est
probablement due au temps de préparation de ’échantillon en IRLD. La figure 3.12
montre que 'ajout de PEO au mélange accroit I'orientation du PVPh. Zhao, Jasse
et Tassin ont rapporté en 1989 un phénomene d’augmentation d’orientation lors de
I'incorporation de PEO au PMMA : Porientation du PMMA était exacerbée a 5 % en
masse de PEO puis rediminuait pour atteindre de nouveau le niveau du PMMA pur
a4 20 %.%° Dans le cas du mélange PEO/PVPh, le PVPh ne présente cependant pas
de maximum d’orientation, mais le (P,) augmente réguliérement sur tout Uintervalle
de compositions a I’étude. Zhao, Prud’homme et Bazuin ont proposé que ’orientation
d’un polymere n’est affectée par la composition que s’il se trouve des enchevétrements
hétérogenes. ?® On peut donc en induire que le PVPh et le PEO font des enchevétrements
hétérogenes puisque le (P,) du PVPh est visiblement dépendant de la composition.

Puisque l'orientation pouvant étre induite dans un polymeére amorphe est inverse-
ment proportionnelle & M,?*, I'augmentation d’orientation du PVPh avec 'ajout de
PEO trahit une diminution de la M, effective sur les chaines, en directe corrélation

avec les données rhéologiques de Cai, Ait-Kadi et Brisson.®10

Un autre parametre ayant un effet sur l'orientation dans un mélange de polymeres est

25 ont relié le maximum

le coefficient de friction {. Par exemple, Abtal et Prud’homme
d’orientation mesuré dans le mélange PS/PVME au maximum atteint par 1'énergie

d’interaction. Pedrosa et coll. ont démontré a 1'aide d’analogues de petites masses du
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PEO (éthers) et du PVPh (4-éthylphénol (EPH)) que la densité d’énergie d’interaction
B entre les analogues va décroissant (plus grande et plus négative) avec la fraction
en EPH.! Selon Cai et coll., le coefficient de friction déterminé & partir de mesures
de rhéologie sur les mélanges suit cette méme tendance, mais présente un maximum a
zpro = 0,20.31% Ay contraire, il a été démontré que le nombre de liens hydrogéne entre
le PEO et le PVPh augmente avec la concentration en PEO jusqu’a un maximum tres
large & Tpgo =~ 0,50.° Ainsi, la dépendance du coefficient de friction sur les interactions
spécifiques est plus complexe qu'une simple proportionnalité. L’orientation supérieure
mesurée au temps initial pour les deux composantes dans les mélanges plus riches en
PEO comparativement aux mélanges plus pauvres en PEO est en contradiction avec la
chute du coefficient de friction. Par conséquent, la diminution de la masse molaire entre
les enchevétrements M, est probablement la raison de 'accroissement de 'orientation
initiale du PEO et du PVPh lorsque la fraction massique de PEO augmente.

Il demeure néanmoins probable que les liens hydrogene jouent aussi un role, mais
non pas par 'entremise de . On peut imaginer facilement qu’ils créent des enchevé-
trements temporaires ou qu’ils ralentissent la relaxation des segments en les rigidifiant.
Cependant, leur effet demeure indéterminé car il n’apparait que dans les propriétés
globales des mélanges.

4.2.3 La relaxation d’orientation

Les résultats présentés a la section 3.3.3 montrent la relaxation d’orientation indi-
viduelle des composantes du mélange PEO/PVPh & différentes compositions, tempéra-
tures et masses molaires du PEO.

De nombreuses interrogations subsistent dans le domaine de la dynamique des po-
lymeéres. Parmis celles qui seront abordées au cours de cette discussion, on retrouve
lattribution des temps caractéristiques des courbes de relaxation?®?7 et 1'effet des in-
teractions spécifiques sur la relaxation d’orientation dans un mélange.

Afin d’adresser ces problemes, la forme des courbes sera d’abord discutée puis I’appli-
cabilité de certains modeles théoriques sera passée en revue. Finalement, on considérera
certains phénomenes qui ne sont pas encore couverts par les modeles théoriques mais
qui, croit-on, jouent un role dans la relaxation du mélange PEO/PVPh.
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La forme des courbes

A la section 3.3.3, nous avons proposé de séparer les courbes de relaxation en sections
droites en suivant les changements de pente les plus évidents. Cette approche a permis
la description des courbes de relaxation en 3 ou 4 sections, dont la plupart avaient
des pentes communes avec les sections correspondantes aux autres compositions. Cette
méthode, malgré son aspect fort subjectif, permet de se soustraire aux besoins de trouver
une forme mathématique propice a I’ajustement afin de comparer la forme grossiére des
courbes et d’abstraire de ’analyse la fluctuation des données.

La relaxation d’orientation du PEO La relaxation du PEO présente d’abord
un court plateau (la section A), de longueur variable selon la composition, oii la perte
d’orientation se fait lentement (voir figure 3.13) signifiant que les processus de relaxation
sont faiblement activés. La pente de ce plateau est comparable aux 4 compositions
étudiées. Les chalnes se trouvent donc dans un méme régime de relaxation dans les
limites de cette section.

La longueur de la section A s’accroit avec la composition en PEO. On en conclut
que la présence du PEQO inhibe ’activation du processus de relaxation en cours dans la
section B, beaucoup plus inclinée. Le PEO en retarde 'activation, mais non 'efficacité
car toutes les sections B présentent une pente similaire, ce qui indique qu’'un méme
processus de relaxation est a l’ccuvre.

Considérant la grande dimension de la chaine de PEO, un seul processus de relaxa-
tion prévu par Doi-Edwards devrait avoir lieu a ’échelle de temps des sections A et
B : la relaxation de type Rouse d’une sous-chaine de dimension N,. L’équation 1.70
prédit que la relaxation de la sous-chaine se fera plus rapidement lorsque ¢ et N, dé-
croissent, le contraire de ce qui a été observé. Dans un intervalle de composition de
zpro = 0,25 a 0,40, il a été déterminé que le coefficient de friction et la masse molaire
entre les enchevétrements du mélange diminuent.%1%!® Par conséquent, en interprétant
selon la théorie de Doi-Edwards, I’augmentation du 7, doit se traduire par soit la seule
augmentation de la longueur du segment de Kuhn b, soit par la seule diminution de
la température T ou soit par 'accumulation de ces deux effets. Pour des raisons qui
seront exposées plus loin, on ne croit pas que la diminution de la température de travail
puisse expliquer seule le ralentissement de la relaxation de l'orientation, bien qu’elle
devrait avoir une influence certaine car I’énergie thermique joue un role évident dans la
dynamique moléculaire. Les deux premieres hypotheses sont donc rejetées en faveur de
la derniere.
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La longueur de la section B n’est pas la méme pour toutes les courbes de relaxation.
Elle est plus courte a une fraction massique de 25 % en PEO et plus longue & 35 %.
A 40 % en PEO, elle est similaire en longueur & celle de 35 %. La relaxation atteint
par conséquent un plateau (le début de la section C) plus rapidement & PEO25% et
PEO30% qu’a PEO35%. La courbe de relaxation du PEO & zpgo = 0,40 a une section
C clairement différente de celle des autres courbes. Il est beaucoup plus long, il s’étire
jusqu’a la fin du temps expérimental. Sa pente, plus faible que celle des autres sections
C, s’apparente & la pente des sections D aux autres compositions.

On propose que la section C apparaissant & PEO25, 30 et 35% soit la combinaison
mal résolue d’un plateau constituant la fin du processus de relaxation de la section B
et d’une courte relaxation d’orientation se terminant au point d’intersection avec la

section D. Cette derniére section possede une pente comparable aux trois compositions
les plus faibles en PEO et & la pente de la section C de la courbe de PEO40%.

En résumé, les courbes de relaxation du PEO a zpgo = 0,25, 0,30 et 0,35 semblent
présenter deux processus de relaxation : le premier expliquant la pente abrupte de la
section B alors que le deuxiéme aurait cours & la fin de la section C. A zppo = 0,40,
une seule relaxation est présente, similaire au premier processus observé dans les autres
courbes. Les deux processus seraient clairement retardés par I'incorporation du PEO
puisqu’ils sont décalés vers des temps supérieurs aux plus fortes concentrations. Le
deuxiéme processus n’est plus observé a PEQ40%, probablement parce qu’il intervient
hors du temps expérimental.

La faible pente observée au cours des sections A et D peut étre attribuée & un
phénomene de relaxation d’orientation induit par la matrice. Par exemple, il pourrait
s’agir de la conséquence d’un phénomene de reldche de contrainte. Ce type de relaxation
devrait étre présent sur toute la largeur du temps expérimental. Une autre possibilité
est que la relaxation du PEO soit entrainée par le PVPh par 'entremise d’interactions
nématiques (ou « long range order »).

La relaxation d’orientation du PVPh Contrairement au PEO, le PVPh n’exhibe
pas de processus de relaxation bien séparés. La perte d’orientation la plus rapide se
fait des le début de la courbe de relaxation alors que la pente est la plus accentuée
pour toutes les compositions. Les sections subséquentes possedent une pente de plus
en plus douce. La vitesse de relaxation du PVPh est en général plus faible que celle
du PEO, du moins pour la section correspondante. L’incorporation de PEO semble
retarder tout le mécanisme de relaxation du PVPh. Comme dans le cas du PEQ, on ne
croit pas que seule la diminution de la température puisse expliquer le ralentissement
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de la relaxation. A PEO35% et PEO40%, seulement trois sections sont nécessaires pour
modeler le comportement de la courbe du PVPh.

Des approximations a partir de la théorie de Doi-Edwards montrent que la reptation
d’un polymere dont la masse molaire est tres pres de la M., comme I'est le PVPh ici, se
compléete rapidement, a 1’échelle du temps expérimental. De cette facon, les processus de
relaxation devraient étre trés rapprochés les uns des autres dans le temps. La technique
du PM-IRLD ne dispose probablement pas d’une résolution temporelle suffisante pour
résoudre les processus de relaxation.

Néanmoins, les courbes expérimentales de relaxation du PVPh montrent que la
relaxation d’orientation de cette composante est presque compléte a la fin du temps ex-
périmental puisque le (P,) se rapproche beaucoup de 0. Ainsi, le PVPh retrouve presque
son état isotrope initial. Les processus de relaxation observés au cours de 'expérience
englobent donc probablement la relaxation de type Rouse, la rétraction de la chaine
dans le tube et la reptation de la chaine hors du tube orienté (au moins en partie).
L’orientation résiduelle est de moins de 0,005 dans tous les cas. Elle peut étre expliquée
par un biais expérimental (si la ligne de base est incorrecte par exemple), par la reptation
incompléte ou par des interactions nématiques avec le PEO qui demeure considérable-
ment orienté. Les segments de chaine orientés de PEO peuvent induire ’orientation des
segments de PVPh qui interagissent fortement avec des groupes éther du PEQO. L’orien-
tation résiduelle du PVPh semble s’accroitre légerement avec la concentration en PEQO,
ce qui conforte cette hypothese, d’autant plus que le nombre de liens hydrogene hété-
rogenes augmente aussi avec la concentration en PEQ. Il est & noter que la baisse en
température cause aussi une augmentation de 'orientation résiduelle.

La section A allonge avec la composition en PEO alors que la section B raccourcit.
La section C semble avoir une longueur similaire a toutes les compositions. Seules les
courbes & PEO25% et PEO30% nécessitent une section D pour décrire leurs formes
correctement.

Fait intéressant, la fin de la section A du PVPh, a toutes les compositions, coincide
grossierement avec la fin de la section B du PEQ. Cela peut suggérer que la relaxation
de la section A du PVPh est reliée a la relaxation des sections A et B du PEO. Néan-
moins, les temps de relaxation que 'on peut calculer & partir des parametres déterminés
par rhéologie démontrent que les premiers temps de relaxation pour le PEO et le PVPh
devraient étre similaires (entre 3 et 10 s d’écart) a des compositions entre PEO25%
et PEO40% (voir tableau 4.1). Expérimentalement, la différence est difficilement dé-
tectable et peut par conséquent expliquer la coincidence entre ces sections. Par contre,
cette explication implique que les sections A et B du PEO et A du PVPh soient bel et
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Composition Polymere Te TR Td
(s) (s) (s)
PEO 39 3,4E5 9,4E7

PEO25% PVPh 42 71 280
o [ 0w
o {70 M w1
o [ FR0 T2 s

Tableau 4.1 — Estimation des temps de relaxation prévus par la théorie de Doi-Edwards

a partir de diverses données expérimentales.® !0

bien dus a la relaxation de type Rouse.

Les sections B et C suffisent selon toute vraisemblance a compléter la description
de la relaxation du PVPh. Au cours de la section D, Porientation est tres faible et
presque constante. Par conséquent, il est tentant d’assigner les processus de relaxation de
rétraction et de reptation, que ce soit individuellement ou en combinaison, aux sections
B et C. Cette hypothese est appuyée par le fait que les temps impliqués correspondent
grosso modo & ceux que 'on peut calculer & partir des données rhéologiques.

Tel que mentionné plus haut, il ne serait pas étonnant que les segments orientés de
PEO aient une influence sur certains segments du PVPh en leur imposant une orienta-
tion résiduelle a la fin de leur relaxation, d’oll une orientation faible, mais mesurable,
au cours de la section D.

Des modeles théoriques

Le modele de Doi-Edwards est le plus couramment cité lorsqu’il est question de
dynamique des polymeres. Le paradigme du tube introduit de maniére implicite par De
Gennes et subséquemment explicité mathématiquement par Edwards est un concept
élégant permettant de faire abstraction de la complexité d’un milieu aux si nombreux
degrés de liberté.

Le mode de mouvement fondamental de cette théorie est la reptation. Le temps
requis pour compléter la relaxation d’orientation par ce procédé est proportionnel a
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M,3. Par conséquent, la reptation du PEO utilisé au cours de cette étude se produit
beaucoup plus tard que ’échelle du temps expérimental. Cependant, les chaines du
PVPh sont assez courtes pour que l'on puisse, dans un milieu homogene et un temps
raisonnable, observer une relaxation compléte.

D’autres mécanismes de relaxation peuvent avoir cours avant que la reptation n’entre
en jeu. Outre les relaxations d’ordre segmentaires, trop rapides pour étre observées par
spectroscopie IR, le mécanisme de relaxation le plus rapide que 'on peut recenser est
la relaxation d’une sous-chaine de taille M, par les modes de vibration décrits par
le traitement de Rouse. Le mode de vibration de type Rouse le plus lent possede un
temps de relaxation 7, proportionnel & M,2. Les calculs & partir des expériences en
rhéologie de Cai, Ait-Kadi et Brisson montrent que les 7, du PEO et du PVPh a des
composition entre 25 et 40 % varient entre 7 et 42 s. La technique du PM-IRLD est
suffisamment rapide pour observer des variations de (P,) dans cet ordre de grandeur de
temps et il est ainsi probable que le mécanisme soit visible dans les courbes de relaxation
expérimentales.

Finalement, plusieurs auteurs ont rapporté avoir observé le processus de rétraction
de la chaine de polymeére dans le tube pour des expériences d’élongation uniaxe.2” 39
Ce mécanisme a été décrit dans le cadre de la théorie de Doi-Edwards dans le cas de
déformations plus rapides que le temps de relaxation de Rouse 7g, proportionnel & M,,2,
c’est-a~dire dans le domaine de la viscoélasticité non linéaire. Encore une fois, en raison
de la masse molaire, on s’attend a ce que la rétraction du PEO soit beaucoup trop
lente pour étre observée a 'intérieur du temps expérimental. Par contre, si elle a lieu, la
rétraction du PVPh devrait survenir suffisamment rapidement pour étre présente dans

la courbe expérimentale mais pourrait étre mal résolue.

La quantité de stress qui sera perdu par le phénomene de rétraction dépend du taux

d’élongation A par 'entremise du tenseur d’orientation @,.(E) et du taux d’élongation
microscopique o(E)3!, ol E est le gradient de déformation égal a

VA 0 0
E=] 0 VX 0
0 0 A
Ainsi, hormis une coincidence des temps de relaxation impliqués, il nous est impossible

d’assigner avec certitude une particularité de la courbe a la rétraction car un seul taux
d’élongation (A = 1,5) a été exploré.

Le modele a trois décroissances exponentielles et sa relation avec la théorie
de Doi-Edwards Messé, Pézolet et Prud’homme ont proposé que les courbes de
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relaxation expérimentales provenant tant de la biréfringence que du PM-IRLD puissent
étre simulées grace a une sommation de trois décroissances exponentielles de temps

%6-28 Tls ont attribué au premier temps caractéristique 7 la

caractéristiques différents.
relaxation de type Rouse et au troisieme temps caractéristique 73, la rétraction de la
chaine dans le tube. Le deuxieme temps caractéristique n’a pu étre attribué a aucun
processus connu, bien qu’ils aient suggéré qu’il soit relié a la relaxation des bouts de

chaines.

Cette approche a été suivie au cours de cette étude et il a été trouvé qu'une fonction
de trois décroissances exponentielles représente bien les courbes expérimentales du PEO
et du PVPh. Les temps caractéristiques provenant de la régression non linéaire sont
présentés a la section 3.3.3 (figures 3.18, 3.19 et 3.20). Cependant, il parait évident
suite a la discussion de la forme des courbes que ’accord de cette méthode ad hoc avec
Pexpérience est plutét fortuit dans le cas du PEO/PVPh car, au mieux, deux processus
de relaxation sont visuellement distinguables dans les courbes de relaxation du PEO et
ceux du PVPh sont mal résolus.

Le premier temps caractéristique 71 Le premier temps caractéristique du PEO
démontre une croissance presque linéaire en fonction de la composition. Celui du PVPh
s’accroit de 25 & 35 %, ot il atteint un maximum, et diminue & 40 % en masse de PEO.
Si ce temps caractéristique est attribuable a la relaxation de type Rouse, alors le terme
variable pouvant expliquer le comportement du (P,) est % (voir équation 1.70). La
température expérimentale n’est pas constante a travers toutes les compositions : plus
il y a de PEQO, plus la température de travail sera basse afin de maintenir un méme
volume libre. Cependant, la variation de température n’est pas suffisante pour expliquer
I’augmentation de 7;. Puisque 7, est inversement proportionnel a T, le produit de 7. et
de T devrait donner une constante si la dynamique du mélange n’était pas dépendante
de la composition. Or, le produit 372 kg T 1, (voir figure 4.4) suit la forme de la courbe
des temps caractéristiques en fonction de la composition pour les deux composantes du
mélange. Par conséquent, on peut conclure que la différence des 7 mesurés a différentes
compositions est due non seulement & la température, mais aussi a la variation des
parametres ¢, N, et b.

Il est déja connu que la valeur moyenne de M, diminue avec l'incorporation de
PEO.%19 Intuitivement, cette tendance est correcte car le PVPh a une M, treés élevée
alors qu’elle est tres basse pour le PEO. Il est donc normal que la M, des mélanges se
trouve entre les deux. La masse molaire en poids M, ainsi que la M, propres & chacun
des polymeres étant connues, il est possible de calculer le nombre d’enchevétrements
effectifs en moyenne sur une chaine Z = M,,/M,. Cependant, il est important de préciser
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Figure 4.2 — Terme (N?b? isolé & partir du premier temps caractéristique 71, de la
température T et du nombre d’enchevétrements Z.

que la M, et le coefficient de friction ¢ ont été évalués par Cai, Ait-Kadi et Brisson a
partir du modeéle de Tsenoglou®?. On prend donc comme hypothése que le modele
comportant un terme d’interactions de Tsenoglou décrit bien notre systéme. Or il n’a
pas été prouvé qu’il en soit. Le temps de relaxation du processus de type Rouse, 7., peut
étre exprimé en fonction de Z au lieu de N,, qui est inconnu, afin que 'information &
propos de I'enchevétrement des chaines soient présente :

¢ N2p2

Te = 3k, T 22

(4.1)
Comme la température est connue de fagon précise (a plus ou moins 1 °C) et que 'on
consideére 7. = 7, il est possible d’isoler le terme ¢ N2 b2 en se servant de la M, propre
& chaque polymere (figure 4.2). Les courbes de la figure 4.2 conservent les principales
caractéristiques de 7; en fonction de la composition en PEO. Ainsi, I’évolution de { N? b?

PEO
T

pour le PEO et le PVPh laisse présager que le caractere croissant de et le maximum

présenté par 75 VP en fonction de la composition seraient dus & I’évolution concurrente

du coeflicient de friction ¢ et de la rigidité des chaines tel qu’exprimé par N et b.
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Figure 4.3 — Longueur en pleine extension de la chaine Nb isolée & partir du coefficient
de friction ¢ déterminé par rhéologie.

Le coefficient de friction ¢ a été mesuré globalement pour le mélange PEO/PVPh
par Cai, Ait-Kadi et Brisson.®10 Il a été trouvé dans I'intervalle de composition entre
PEO25% et PEO40% que le coefficient de friction global diminuait. Cependant, I’erreur
sur les mesures de ¢ est trés grande et on ne peut pas se fier aux valeurs obtenues. En
utilisant ’équation 4.1 et 7, = 7y ainsi que les {, Z et 7y déterminés expérimentalement,
on peut tenter d’isoler Nb. Nb représenterait la longueur d’une chaine de Rouse de N
unités de longueur effective b en plein extension. Le résultat de l'isolement de Nb est
présenté a la figure 4.3. On remarque que Nb augmenterait a la fois pour le PEO et le
PVPh a l'ajout de PEO aux mélanges.

L'interprétation requiert de faire appel aux lois de la mise & 1’échelle (« scaling »).
Si N' = N/X (ou A est ici une simple constante de proportionalité et N’ est le nouveau
nombre d’unités de la chaine & 1’échelle) et que ' = v/Ab (o1 ¥ est la longueur effective
des unités constituant la nouvelle chaine)®!, la longueur en totale extension de la nou-
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velle chaine de Rouse est de Nb/ V/A. Par conséquent, lorsque b augmente, la longueur
de la chaine de Rouse en pleine extension diminue et vice versa. Cela a pour impact
que la rigidité des chaines de PEO et de PVPh irait décroissante avec ’ajout de PEO
et que la tortuosité deviendrait plus importante.

Selon le raisonnement ci-haut, le ralentissement de la relaxation de type Rouse des
deux polymeres serait la conséquence de l'accroissement du nombre d’unités de Rouse
N de la chalne au complet résultant de la diminution de la rigidité du squelette de la
chaine. De cette facon, a la fois le nombre d’enchevétrements ainsi que la tortuosité de
la chaine augmenteraient lorsque la concentration en PEQO irait croissante. Bien que des
sous-chaines de Rouse plus courtes signifient normalement une relaxation de type Rouse
plus rapide, la tortuosité de la chaine contrecarrerait cet effet et ralentirait ce procédé
de relaxation. Le PVPh semble présenter un maximum de 7 & PEO35%. Bien que la
différence est significative dans les limites de l'erreur mesurée, on peut quand méme
s’'interroger sur la crédibilité du maximum en raison des méthodes de calcul utilisées
qui font appel & de nombreuses approximations. Cependant, il est possible qu’il soit
attribuable aux effets inverses de 1’évolution de la masse molaire entre enchevétrements
et du coefficient de friction versus la perte de rigidité de la chaine et le gain de tortuosité.

Si on réévalue les données sur de nouvelles bases en conservant { comme inconnue,

on arrive & isoler un terme qui serait proportionnel 3 (a*b~2

3m2kg T (figure 4.4) car :

en multipliant m par

__ ¢
- 3wk T b
L’évolution de ce terme avec la concentration en PEO suit tout a fait celle du temps

(4.2)

Te

caractéristique 71. Par conséquent, trois phénomenes peuvent expliquer la forme de la
courbe. La fonction est directement proportionnelle au coefficient de friction. Puisque
la fonction est croissante, cela suggere que ( s’accroit avec l'ajout de PEO pour les
deux polymeéres et jusqu’a un maximum pour le PVPh & 35 % en masse de PEQO. Cette
explication est satisfaisante intuitivement car il y a plus de liens hydrogene formés
entre les chaines des deux différentes especes a plus haute concentration de PEO, ce
qui devrait aider a géner la relaxation. La fonction du temps caractéristique est aussi
inversement proportionnelle au carré de la longueur effective d’une unité de Rouse b.
Pour que le temps caractéristique augmente, il faut que b? diminue. Des unités de Rouse
plus courtes conduisent a des chaines plus souples et plus tortueuses, ralentissant ainsi la
relaxation de I’orientation. Finalement, un accroissement de a* permet des mouvements
de segments de chaines latéraux plus amples. Il faut plus de temps aux segments pour
ressentir 'effet des obstacles topiques du tube et le 7, s’en trouve ainsi augmenté.
Cependant, il est peu probable que ce soit le cas pour ce systeme car il a été mesuré
que la M, (dont est directement dépendant a) diminue avec I'incorporation de PEO.
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Figure 4.5 — Evolution du terme a2b~! isolé & partir des données expérimentales en
fonction de la fraction massique en PEO.

Il est déja connu que N, et ¢ diminuent avec I'incorporation de PEO.%'0 Ainsi,
l'opération 3”2’“# devrait résulter, si ’assignation 7y = 7, est correcte, en le terme
a* b?. Puisque N, diminue et que la densité du mélange p augmente, alors le parametre de
maille a, que 'on peut imaginer comme le diametre du tube, devrait diminuer laissant
uniquement la diminution de la longueur b des segments de Kuhn comme possibilité
pour satisfaire la tendance vue dans la figure 4.5. Cependant, les mesures du coefficient
de friction par Cai comportent une erreur tres forte et on ne peut se permettre d’inférer
trop largement sur les résultats découlant de leur utilisation.

Le deuxiéme temps caractéristique 75 Pour le PEQ, il est trés difficile d’asso-
cier 75 & un des trois processus de relaxation de la théorie de Doi-Edwards. En effet, nos
calculs démontrent que la rétraction, le mécanisme subséquent a la relaxation de type
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Rouse, devrait survenir, pour des chaines de M, ~ 830 000 g/mol dans un ordre de
grandeur de 10° s, c’est-a-dire quelques semaines & la température de travail, ce qui est
beaucoup plus grand que le temps expérimental. Par conséquent, le 7 du PEO ne peut
étre expliqué par la rétraction de la chaine dans le tube. Cependant, d’autres processus
peuvent expliquer la relaxation d’orientation apres la relaxation de type Rouse et ils
seront discutés plus loin. La tendance observée dans la figure 3.19 est la méme que
I’évolution suivie par le 71, (figure 3.18), ce qui logiquement pourrait s’expliquer par
un procédé relatif & la mécanique de Rouse.

Le PVPh dispose de chaines beaucoup plus courtes que le PEO et par conséquent
relaxe beaucoup plus rapidement que ce dernier. Ainsi, les mécanismes de relaxation
requérant le mouvement d’une chaine dans son ensemble, tels que la rétraction et la rep-
tation, ont la possibilité d’étre observables au cours du temps expérimental. Nos calculs
prédisent des temps de relaxation 7z de I'ordre de quelques dizaines de secondes (entre
70 (PEO25%) et 30 s (PEO40%) avec un maximum & PEO30%, voir figure 4.1) pour la
rétraction du PVPh alors que la reptation devrait avoir lieu en quelques centaines de
secondes (entre 275 (PEO25%) et 128 s (PEO40%) avec un léger maximum & PEO30%,
voir figure 4.1). Les 72 mesurés se situent entre les prédictions pour la rétraction et la
reptation. Il est cependant impossible avec les données disponibles de distinguer si le
temps caractéristique provient de la contribution de la rétraction ou de la reptation.
La rétraction est, d’apres la théorie de Doi-Edwards, sensible a la vitesse de la défor-
mation. Plus la déformation se fait rapidement, plus la rétraction sera importante.33
Ainsi, il pourrait étre possible de départager les deux mécanismes en effectuant une
étude en fonction de la vitesse d’étirement, ce qui n’a pas été fait au cours de ce travail.
Cependant, puisque la forme de la courbe ressemble globalement a celle de 7y, en
fonction de zpgo, on peut suggérer qu’il s’agit d’un processus répondant & la statistique
de Rouse, soit la rétraction. La reptation devrait résulter en une forme de courbe dif-
férente puisque la dépendance sur la masse molaire de la chaine est cubique plutot que
carrée.

Bien que non exact, il est possible d’appliquer le méme traitement que précédemment
afin d’extraire le terme Nb, mais cette fois en I'isolant & partir de I’équation 1.71. Celui-
ci résulte encore en ’'observation de I’augmentation de la longueur totale L de la chaine,
conséquence de la diminution de b et de I’augmentation proportionnelle de N, tel que
discuté ci-haut. Cependant, il est a noter que les valeurs résultantes different de celles
déterminées précédemment par un facteur d’approximativement 10.

Le troisiéeme temps caractéristique 73 Pour le PEQO, le troisitme temps ca-
ractéristique de la régression non linéaire a trois exponentielles ne peut étre attribué a
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partir de la stricte théorie de Doi-Edwards. En effet, tel qu’énoncé ci-haut, la rétrac-
tion a cette température et masse molaire devrait se produire beaucoup trop lentement
comparativement au temps expérimental. Quant a la reptation, le dernier processus
de relaxation d’orientation possible, elle devrait se dérouler dans un temps de ordre
de 10® s, soit quelques années. En corrélation avec le fait que trois sections suffisent
a décrire la forme de la courbe de relaxation du PEO & zpgo = 0,40, le 73 & cette
composition est tres élevé, de telle maniere qu’il n’est pas essentiel a ’obtention d’une
bonne régression.

En ce qui concerne le PVPh, a toutes les compositions, 73 semble étre assignable
a la reptation a U'intérieur d’un doute raisonnable. Assurément, 'orientation résiduelle
du PVPh a la fin du temps expérimental est faible et le polymeére est presque de retour
a I’état isotrope. Les temps caractéristiques 7s,,,, mesurés sont cependant plus élevés
que ceux prédits par calculs. De surcroit, I’évolution observée du 73 en fonction de la
composition est contraire aux prédictions. Clairement, les calculs a partir des données
rhéologiques, du moins dans le cas d’'un mélange aux fortes interactions, ne peuvent que
fournir une idée de I’ordre de grandeur des temps de relaxation car I'interdépendance des
processus de relaxation des composantes rend les choses beaucoup plus complexes que la
simple théorie de Doi-Edwards. Cependant, les valeurs que prennent les 73, sont aux
limites du temps expérimental et reposent en partie sur 'extrapolation de la courbe de
relaxation au cours de la régression. Par conséquent, 'erreur est trés importante car on
ne sait quelle forme possede la courbe apres la fin de 'expérience. Ainsi, il est hasardeux
d’extraire des conclusions plus précises de ces données.

En conclusion, seul le 7y du PEO peut étre raisonnablement assigné & un mécanisme
de relaxation (relaxation de type Rouse) de la théorie de Doi-Edwards, les 7 et 75 étant
trop grands pour apparaitre au cours du temps expérimental. Ils devront étre expliqués
par d’autres types de processus.

Quant au PVPh, il est possible que les trois procédés principaux soient observés
au cours de l’expérience. Cependant, il est pratiquement impossible de les départager
avec certitude, bien que le premier temps (71) puisse raisonnablement étre assigné a la
relaxation de type Rouse et qu'il soit probable que le dernier (73) soit di a la reptation.

Les coefficients A;, A; et A3 Les coefficients A;, Ay et Az sont des préfacteurs
aux exponentielles proportionnels, du moins mathématiquement, & 'importance du pro-
cessus de relaxation associé au cours du retour a 1’état isotrope du systéme. Par contre,
leur interprétation demeure floue dans le cadre d’une théorie concrete. Par exemple, Doi
et Edwards?3! stipulent que le stress anisotropique pendant le processus de la rétraction
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s’écrit ainsi (entre 7, et Tg) :

7o (1) = = ML (1)) Qus (E). (4.9

oap est le stress anisotropique, ¢ la concentration, (L (¢)) la longueur moyenne de la
chalne primaire et Qup (E) un tenseur d’orientation. On remarque dans ’équation

précédente que la longueur (L (¢)) est au carré. Sachant que cette longueur répond a
la statistique de Rouse, c’est-a-dire que (L (t)) o exp (—t/Tr), il devient évident que le
modele a trois décroissances exponentielles ne procure pas a prior: une forme convenable
a apposer a la théorie de Doi-Edwards comprenant le processus de rétraction car il ne
porte pas au carré le terme exp(—t/73).

Le modele de Tassin-Monnerie et sa relation avec la théorie de Doi-Edwards
Tassin et Monnerie ont proposé une équation (équation 3.13)3* qui nécessite I’emploi
d’une variable de moins que le modele & trois décroissances exponentielles. L’équation
de Tassin et Monnerie respecte dans son ensemble les propositions de Doi-Edwards.
Par exemple, I'expression en rapport avec 7, est portée au carré tout comme la forme
proposée par Doi et Edwards pour la rétraction (équation 4.3).

Les coefficients de 1’équation de Tassin-Monnerie possedent tous une explication
physique plus évidente que les préfacteurs de ’équation 3.12. Le parametre d’ordre du

reseat représente l'ordre régnant dans le systéme a la fin du processus de

réseau (Ps)
relaxation de type Rouse (apres 7.). A partir de ce moment, le retour a I’état isotrope
est totalement dépendant du passage des bouts de chaines a un point précis, c’est-a-
dire la fin du tube topique de la chaine en question. Tel que présenté a la figure 3.25,
le (Py)*®a du PVPh est dépendant de la composition en PEO, ce qui indique que la
tortuosité de la chaine est affectée par des enchevétrements hétérogénes avec le PEQ.23
Cette observation corrobore ’analyse faite précédemment résultant en la conclusion
que la rigidité des chaines devait diminuer afin de satisfaire 1’accroissement de L avec
I'ajout de PEO. On n’observe pas le méme comportement pour le PEO car il s’agit du
constituant dilué dans le PVPh, le nombre d’enchevétrements du PVPh avec le PEO

devant étre sensiblement le méme a toutes les compositions étudiées.

Le deuxieme parametre de I’équation de Tassin-Monnerie est le taux d’élongation
microscopique a()). Il demeure constant en fonction de la composition pour le PVPh
alors que celui du PEO diminue avec l'incorporation de PEO (figure 3.26). Il semble
PEO jille de paire avec 'augmentation de L = Nb car la
déformation peut étre répartie sur un plus grand nombre de segments de chaine. Cela

logique que la diminution de «

signifie que la déformation totale est le résultat d’une petite déformation sur un grand
nombre de segments de chaine plutot qu'un plus petit nombre de segments subisse une
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plus grande déformation microscopique. Il est intéressant aussi que aF*© soit inférieur

ou égal & af VPP 3 toutes les compositions malgré que le PEO posséde une orientation

plus élevée.

Les différences entre les temps caractéristiques déterminés par régression des deux
modeles (décroissance exponentielle du troisiéme ordre et Tassin-Monnerie) ne sont pas
significatives et les temps suivent la méme évolution dans les deux cas. Les courbes de
régression déterminées par les deux méthodes sont quasi identiques, sauf pour quelques
exceptions. Ces facteurs militent en faveur de 1’équivalence des deux expressions, mais
comme le modeéle de Tassin-Monnerie possede une variable en moins, il devrait étre
préféré.

Le probleme majeur que ’on encourt avec 'utilisation du modele de Tassin-Monnerie
est que les courbes de relaxation sont modelées & l'aide de I’expression compléte alors
que, pour le PEOQ, il est évident que la rétraction et la reptation ne peuvent avoir lieu
au cours du temps expérimental. Par conséquent, cela démontre bien la faiblesse des
régressions non linéaires en ce sens qu’il est difficile de discerner ce qui est nécessaire
et inutile dans I’équation afin d’obtenir une bon accord entre le modele et les données.
Il est par conséquent de n’utiliser les régressions que pour caractériser la forme des
courbes.

D’autres modeles Des études de la relaxation d’orientation par biréfringence?”3% et

PM-IRLD?2%27293536 de plusieurs types de systémes de polymeéres ont démontré que
les processus de relaxation de la théorie de Doi-Edwards n’étaient pas suffisants pour
décrire la forme de la courbe au cours du temps expérimental. Conséquemment, de
nouveaux modeles sont nécessaires a 'interprétation des données expérimentales. Plu-
sieurs propositions existent dans la littérature. Les principales tournent généralement
autour des fluctuations de la longueur de chaine®™3° de relaxation de la matrice (re-
lache de contrainte thermique®®*! et convective*?™!  dilatation du tube*6:52-5%) et des

interactions de courte distance ou nématiques33:36:57,

Les effets de relaxation de la matrice sont répartis sur toute la largeur du spectre de
relaxation. Ils ne présentent pas par conséquent de caractéristiques spécifiques (comme
une forme exponentielle, par exemple) dans la courbe de relaxation. Cependant, ils
pourraient étre tenus pour responsable de la pente observée lors des paliers entre les re-
laxations plus importantes. Puisqu’on est en présence d’un systéme a deux distributions
de masses molaires, il est probable que le polymere de plus faible masse molaire, qui
de plus est le constituant majoritaire du mélange, entraine la relaxation plus rapide de
celui de plus haute masse par le biais de la relache de contraintes thermique et cinétique.
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En support a cette hypothese, on peut évoquer que l'orientation des deux composantes
est corrélée tout au long de la relaxation a plus forte composition en PVPh alors que
Pon perd cette coopérativité au fur et a mesure que du PEO est ajouté au mélange.

On considere généralement que les fluctuations de la longueur de chaine se produisent
dans l'ordre de grandeur du temps de Rouse 7. Bien que, dans le cas du PEO, le
processus de relaxation supplémentaire se produit plus tot, entre 7, et T, les fluctuations
de la longueur de chaine ne sont pas a rejeter pour autant. A partir de 7., toute la
relaxation d’orientation provenant de mouvements de la chaine elle-méme se résume
a la résolution d’un probleme de premier passage des bouts de la chaine aux limites
extrémes du tube topique, apres lequel un segment du tube est détruit. Afin d’accomplir
la régénération du tube et le retour a 1’état isotrope, le principal mode de mouvement
est la reptation, mais la rétraction et la fluctuation de longueur permettent aussi la
destruction de segments du tube déformé. Les fluctuations de la longueur de chaine
liberent aussi du stress de la matrice car elles sont incluses dans le procédé de relache de
contraintes thermiques. Incidemment, 'inclusion de ce processus justifie une complétion
d’une relaxation plus rapide que prédite par la stricte théorie de Doi-Edwards.

Doi et Watanabe ont proposé que les effets des interactions nématiques sont grands
sur les propriétés optiques, mais faibles sur les propriétés viscoélastiques.’® Merrill et
coll. ont développé un modele prenant compte du couplage de 'orientation locale-
ment.%® Ce faisant, ils en sont arrivés & la conclusion que de nouveaux phénomenes
de relaxation résultant du couplage de 1'orientation peuvent étre observés lors de la re-
laxation individuelle de composantes d'un mélange a plusieurs distributions de masses
molaires. Les expériences d’Ylitalo et coll.’® sur la relaxation de systémes bimodales
de poly(éthylénepropyléne) par biréfringence et dichroisme tendent & supporter cette
hypothese. En effet, des contributions de I'autre composante apparaissent a la fois dans
les courbes de relaxation de la plus courte et de la plus longue composante. Notre
systeme est effectivement composé de deux éléments de masses molaires distancées et
suffisamment élevées (M, > M,). De plus, la variation du (P,) des constituants en
fonction de la composition laisse suggérer qu’il existe beaucoup d’enchevétrements dis-
similaires entre les chaines (figure 3.12).23%1 Ainsi, le systéeme PEQO/PVPh tel qu’étudié
est susceptible de présenter lui aussi des processus de relaxation dus au couplage de
l'orientation entre les composantes. La figure 3.13 montre la relaxation du PEO dans
les mélanges. Il a été suggéré que les sections C de la courbe de relaxation aux com-
positions de 25, 30 et 35 % en masse de PEO sont dus & un phénomene de relaxation
distinct retardé au fur et a mesure de l'inclusion de PEO dans le mélange. A 40 %,
cette section a disparu de la courbe. Il est possiblement décalé a I'extérieur du temps
expérimental. Les différences de la forme des courbes de relaxation du PEO deviennent
frappantes lorsqu’elles sont normalisées (figure 3.15). A 40 %, il devient apparant que la
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relaxation ne se fait pas de la méme maniere a partir d’une centaine de secondes. Or, il
a été démontré que 'orientation au cours de la relaxation & PEQ40% n’est plus couplée,
contrairement aux compositions PEO25% et PEO30% (figures 3.32 & 3.35). On propose
par conséquent que la relaxation ayant cours durant la section C des courbes de relaxa-
tion du PEO puisse étre 'incidence du couplage de I'orientation du PEO avec le PVPh.
Le couplage de l'orientation peut aussi expliquer 'orientation résiduelle du PVPh 4 la
fin du temps expérimental, le PEO demeurant assez fortement orienté jusqu’a la fin de
I'expérience.

On ne peut passer sous le silence non plus la contribution de McLeish et ses divers
collaborateurs. 41625 Bien qu’ils n’aient pas & proprement parler proposé de nouveaux
processus de relaxation pour les polymeres linéaires, ils ont beaucoup travaillé a intégrer
les différents modeles en un seul et & tester la théorie contre I’expérience en utilisant
des méthodes mathématiques analytiques et numériques. Ces analyses n’ont pas été
effectuées sur notre systeme.

4.3 Les interactions spécifiques et la dynamique des

polymeres : les liens hydrogene et le mélange
PEO/PVPh

Il est maintenant légitime de se questionner sur le role des interactions spécifiques
sur la dynamique des polymeres. Plus précisément, quel effet ont les liens hydrogene
sur la relaxation d’un mélange de polymeres ?

Les liens hydrogene assurent la compatibilité du systeme en fournissant une enthalpie
favorable au mélange. Ils sont probablement aussi responsables du mixage intime des
deux composantes au niveau de domaines nanométriques. Par contre, a la lumiere du
raisonnement précédemment exposé, il semblerait que l'influence des liens hydrogene
sur la relaxation de l'orientation des deux composantes dans le mélange soit limitée.

En effet, le comportement global en relaxation, c’est-a-dire la relaxation presque
compléte du PVPh et celle beaucoup plus lente du PEQO, tient surtout a la différence de
masse molaire et de la densité des enchevétrements. L’autre facteur majeur influengant
la relaxation, le coefficient de friction, tel que mesuré par Cai et coll. pour le mélange
PEO/PVPh, évolue a l'inverse de la concentration des liens hydrogéne. Ces derniers
n’agissent par conséquent probablement pas a ce niveau.
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Le mélange PEO/PVPh présente un couplage de l'orientation & PEO25% et PEO30%
alors que les deux polymeéres démontrent un découplage de relaxation & 35 et 40 % en
masse de PEO (voir figures 3.32 & 3.35). Il devient apparent que ’accroissement de
la concentration des liens hydrogene ne suffit pas a assurer un couplage de 'orienta-
tion. L’explication la plus plausible serait que l'augmentation de la concentration de
PEOQO cause la formation de domaines de plus en plus grands, bien que toujour indétec-
tables par DSC. Cependant, ils seraient suffisamment larges pour que la dynamique des
chaines en soit affectée. On peut se référer a la théorie de Lodge-McLeish portant sur
la variation de concentration dans les mélanges de polymeéres?? pour plus de détails sur
la formation de domaines locaux.

Dans un autre ordre d’idée, Pedrosa et coll.! rapportent que la densité d’énergie
d’interaction B des mélanges modeles entre 'EPH (un équivalent de faible masse du
PVPh) et les équivalents de PEO (des éthers de faibles masses) décroit avec la fraction
d’EPH. C’est-a-dire que plus il y a d’EPH dans le mélange, plus la densité d’énergie B
est grande et négative. Ceci est en directe corrélation avec la tendance observée a ce que
les temps de relaxation s’écartent et avec la perte de coopérativité lors de la décroissance
du contenu en PVPh dans le mélange de polymeres. Peut-étre que la concentration des
liens hydrogene ne fait pas augmenter le coefficient de friction de fagon appréciable,
mais plutot que c’est la fagon dont les composantes sont mélangées qui a la plus grande
influence sur la fagon dont ils interagissent. Par exemple, a plus forte concentration
en PVPh, le PEO se trouve a étre plus dilué dans la matrice de PVPh et la pelote
du PEO risque d’étre plus interpénétrée par le PVPh qu’a plus faibles concentrations
en celui-ci. Par conséquent, le coefficient de friction en serait affecté par le biais de la
densité d’énergie d’interaction.
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Conclusion et perspectives

Conclusion

Le phénomene de relaxation d’orientation dans un mélange de polymeres formant
des liens hydrogene a été étudié par PM-IRLD. Le PM-IRLD, une technique de spec-
troscopie infrarouge, permet des mesures de dichroisme rapides (& des intervalles d’en-
viron 1,6 s) grace & la double modulation du signal induite par interférometre de Mi-
chelson (modulation & basse fréquence) et par le PEM (modulation & haute fréquence
Verr = 100 kHz). Parmis les principaux avantages du PM-IRLD figure la possibilité de
mesurer simultanément ’orientation de différentes composantes d’un mélange, si une
vibration appropriée est disponible.

Le mélange PEO/PVPh a été étudié car il présente la particularité de former des
liens hydrogéne contribuant & rendre le mélange miscible & des fractions massiques
de PEO allant de 0 & 50 % en masse. Dans ce domaine de compositions, le systéme
n’exhibe par DSC qu’une seule T, relativement étroite, confirmant ainsi la miscibilité
4 une échelle de 20 & 30 nm! des mélanges préparés par évaporation d’une solution
8 % m/V dans Palcool benzylique. Aucun pic de cristallinité n’est observé en dega
d’une fraction massique de 50 % en PEOQ. Les spectres infrarouge montrent que les
vibrations associées a la structure cristalline du PEQO disparaissent lors du mélange
avec le PVPh pour adopter le profil du spectre du PEO amorphe. Aussi loin que le
permettent d’assurer les techniques de DSC et de spectroscopie infrarouge, le mélange
est completement amorphe aux compositions étudiées.

Les films autosupportés préparés par pressage, d’une épaisseur de 20 a 30 pm, ont
été déformés a une température de référence de T, +2, 6 et 10 °C jusqu’a un taux
d’élongation de A = 1,5. La masse molaire M,, du PEO a été variée entre 830 000 g/mol
et 340 000 g/mol alors que celle du PVPh était de 32 800 g/mol. A I'inverse, la masse
molaire entre enchevétrements M, du PEO (2 200 g/mol) était beaucoup plus faible que
celle du PVPh (29 300 g/mol), signifiant que le PEO est beaucoup plus enchevétré que
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le PVPh dans ’homopolymeére. Si on applique le modeéle de Tsenoglou? & ce systéme,
on trouve que la M, de chacun des constituants dans le mélange, & une composition

donnée, se trouve & une valeur intermédiaire entre ces deux extrémes.?

Une orientation de symétrie uniaxe est ainsi induite par élongation tel qu’en fait foi
la grandeur et le signe de la différence dichroique AA des vibrations propres a chacun
des polymeres (951 cm™ pour le PEO et 3 021 cm™ pour le PVPh). Le AA observé
3 951 cm™! est positif corroborant un angle «, formé entre la vibration et I'axe de la
chaine, de 48 ainsi qu’une orientation préférentielle des segments dans la direction de
la déformation. Celui mesuré & 3 021 cm™! est négatif, en harmonie avec un angle o de
90 et une orientation préférentielle des segments dans la direction de la déformation.
L’intensité du AA des deux composantes diminuait au cours du temps expérimental,
indiquant une relaxation de I’orientation. A la fin du temps expérimental, le AA n’était
plus détectable pour la vibration du PVPh, signifiant un retour a 1’état isotrope du
polymere alors que le AA de la vibration du PEO demeurait mesurable, ce qui veut
dire que les segments du PEO possedent encore une orientation préférentielle.

Il a été démontré que, suite a la déformation, le PEO est beaucoup plus orienté que
le PVPh a toutes les concentrations. Ce phénomene a été attribué au fait que le PEO
relaxe moins en raison d’une valeur de M, beaucoup plus faible que celle du PVPh. Par
ailleurs, il a été observé que I'inclusion de PEO dans le mélange promeut l’orientation

du PVPh par 'accroissement du nombre d’enchevétrements hétérogénes.*

Au cours de la relaxation d’orientation, le PVPh retourne a un état isotrope a 'in-
térieur du temps expérimental. Il a été suggéré que les trois processus de relaxation
proposés par Doi et Edwards, la relaxation de type Rouse, la rétraction et la reptation,
surviennent pour cette composante durant ’expérience afin que (P)FVF! &~ 0. Cepen-
dant, ils seraient trop rapprochés dans le temps pour que la courbe de relaxation du
PVPh présente distinctement les profils caractéristiques de ceux-ci.

Quant au PEQO, dont la M,, est beaucoup plus élevée et la M, beaucoup plus basse,
il n’aurait le temps que de compléter la relaxation du type Rouse. Pour un polymere
de cette taille et de M, comparable, on calcule que, a la température de travail, la
rétraction devrait se faire dans un ordre de grandeur de semaines alors que la reptation
serait complétée dans l'ordre de grandeur d’une année. Cependant, l'interprétation du
profil de la courbe de relaxation du PEO suggere qu'un processus de relaxation supplé-
mentaire surviendrait apres la relaxation de type Rouse. L’hypotheése a été émise que
ce processus de rétraction soit entrainé par la relaxation plus rapide du PVPh par le
biais d’interactions nématiques.®
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Il a été observé que la relaxation des deux polymeres était retardée par l'inclusion
de PEO au mélange. Afin d’expliquer ce phénomeéne, on a proposé que le PEO, pos-
sédant une M, plus élevée, rend les chaines des deux composantes plus tortueuses et
enchevétrées dans le mélange. Il a été impossible de relier explicitement 1’accroissement
de la concentration de liens hydrogene au retard de la relaxation.

Deux modeles mathématiques ont été utilisés et comparés afin d’extraire les temps
caractéristiques des courbes de relaxation. Il a été trouvé qu’ils donnaient des résultats
semblables, bien que le modele de Tassin-Monnerie nécessite une variable ajustable de
moins que le modele a trois décroissances exponentielles. Le premier temps caracté-
ristique 73 du PEO augmente constamment avec la fraction massique en PEO, entre
PEO25% et PEO40%. Le 7, du PVPh montre un maximum & PEO35%, que 'on at-
tribue & une compétition entre les effets de la M, et du coefficient de friction ¢ d’un
coté et de la diminution de la température de travail de 'autre. Le deuxiéme temps
caractéristique 75 des deux polymeres suit la méme évolution que le 77 respectif. L’er-
reur sur le troisieéme temps caractéristique 73 a été jugée trop importante pour tirer des
conclusions de ce parametre.

Il a été trouvé qu'il y a couplage de l'orientation & des concentrations de PEO25%
et PEO30% alors que le couplage est perdu aux concentrations plus fortes en PEO.
La raison qui est évoquée en hypothese est qu’il commencerait & avoir la formation de
domaines riches en PEO et non détectables par DSC. La dynamique des chaines s’en
trouverait affectée car la concentration locale ressentie par les segments de chalne ne
serait plus homogeéne au travers de I’échantillon, affectant localement les propriétés.®”
On peut donc déduire de cette observation que ’accroissement de la concentration de
liens hydrogéne PEO/PVPh ne suffit pas & assurer un couplage de lorientation entre

les composantes de ce systeme a toutes les concentrations.

Finalement, malgré que la concentration de liens hydrogéne PEO/PVPh varie avec
la composition en PEO dans le mélange, il semblerait que la dynamique des chaines soit
encore grandement dominée par la M, des composantes ainsi que par la variation de la
M, en fonction de la fraction massique en PEQ. Il est difficile de dégager le véritable role
des liens hydrogene dans la relaxation d’un mélange de polymeres. Néanmoins, ils ont
un effet concret sur la miscibilité et ’échelle a laquelle le mélange est homogene. Ils ont
peut-étre une influence sur lefficacité des interactions de longue portée des segments,
par exemple.
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Perspectives

Afin de répondre un certain nombre de questions demeurées ouvertes suite a cette
étude, il serait intéressant de suggérer quelques voies a explorer.

Certaines de nos hypothéses nécessiteraient une connaissance plus approfondie de
la morphologie du mélange PEO/PVPh & Iéchelle nanométrique afin d’étre validées.
Par exemple, il pourrait étre possible de teindre préférentiellement & ’aide d’oxyde
d’osmium ou d’oxyde de rubidium les domaines riches en une composante afin d’obtenir
une différence de contraste suffisante pour des images en microscopie électronique &
transmission. De plus, la microscopie a force atomique en mode différence de phase
pourrait étre utilisée pour visualiser les domaines sur la facette d’une fracture.

En ce qui concerne les liens hydrogene, il serait intéressant d’avoir un meilleur
controle sur leur concentration. On pourrait y arriver par divers moyens. Tout d’abord,
on pourrait étudier comparativement le comportement de mélanges fait & partir de
PVPh et de poly(oxyméthyléne), poly(oxyéthyléne) et poly(oxypropyléne). La densité
de groupements éther comparativement aux CH, aliphatiques pourrait avoir un effet
sur la formation des liens hydrogene et tous ces polyméres sont supposés avoir une
fenétre de miscibilité convenable avec le PVPh. Deuxiémement, on pourrait utilisé un
solvant approprié afin de briser les liens hydrogene de maniere controlée. Cependant,
cette méthode aurait comme grand désavantage que le solvant agirait trés certainement
comme plastifiant et modifierait par le fait méme la viscoélasticité de 1’échantillon. Une
autre option serait de mesurer la concentration des liens H dans le NIR comme 1’a fait
Haijun Cai en se servant d’harmoniques des élongations OH en temps réel, au cours de
I’élongation et de la relaxation d’orientation subséquente.

La diffusion de neutrons est une expérience qu’il serait extrémement intéressant de
mener sur des chaines étiquetées par du deutérium. Elle permettrait de mesurer le rayon
de gyration d’une pelote de polymere a 'intérieur du mélange et de suivre la dynamique
des segments étiquetés.

Une autre méthode plus accessible de mesure d’orientation que ’on pourrait mettre
a profit est la spectroscopie Raman. Ce type de spectroscopie permettrait de mesurer
le (P,) et le (P;) d’échantillons trempés. Le (P;) améliorerait ’approximation que 1’on
fait de la distribution d’orientation N(6).

Un autre point qui permettrait d’améliorer I’étude serait de faire de simples mesures
en traction sur les échantillons a différentes températures et de mesurer les courbes de
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la force imposée a I’échantillon pour le conserver a une longueur donnée. Ce type de me-
sures, surtout si elles sont effectuées en méme temps que les mesures spectroscopiques,
pourraient établir si le (Ps) varie bel et bien linéairement avec le stress tel que le sti-
pulent Doi et Edwards (hypothese de I'alignement indépendant). De plus, il pourrait
étre possible d’établir si certains temps caractéristiques (tel que le 75 suggéré par Messé
et coll.) ne seraient pas spécifiques aux mesures optiques alors que les processus qui leur
sont associés seraient indétectables par rhéologie.

Afin de mettre a profit encore le PM-IRLD, on pourrait faire une expérience ou une
chaine serait incluse dans une matrice réticulée. La chalne aurait alors tout le loisir
de procéder aux processus de relaxation proposés par Doi-Edwards sans bénéficier des
effets de la matrice tels que les relaches de contrainte car I’environnement immédiat de
la chaine ne pourrait procéder a la rétraction ni a la reptation. De plus, on pourrait faire
des mesures de relaxation d’orientation sur une matrice completement réticulée dont le
seul processus de relaxation disponible en théorie serait la relaxation de type Rouse,
sur une matrice partiellement réticulée, dont certaines branches auraient la possibilité
de procéder a la rétraction et sur le polymere analogue non réticulé qui disposerait de
toute la gamme des processus de relaxation naturellement disponibles & une chaine.
Ces expériences permettraient de découpler les effets des différents processus et de la
matrice et de les « isoler » le mieux possible.

D’autres systemes qui pourraient présenter un intérét a étudier en PM-IRLD incluent
les polymeres rigides, afin de tester l'influence de la rigidité d’'un segment et de la
tortuosité de la chaine sur la relaxation, et les polymeres étoilés, afin de tester la théorie
que Milner-McLeish ont récemment proposée afin d’expliquer la relaxation mesurée par
rhéologie.

Finalement, la microscopie & force atomique pourrait de plus étre utilisée afin d’étu-
dier les forces en jeu dans le dégagement et 1’élongation d’une chaine unique. Si cette
chaine était a l'origine emprisonnée dans une matrice d’un polymere et que le bout de
la chaine était fonctionnalisé de maniére qu’il serait possible d’« accrocher » la chalne &
la pointe du microscope, il serait alors possible en effectuant une traction de la dégager.
Par ce fait méme, les forces mesurées donneraient des indications sur la friction ressentie
par la chaine et de l'effet des enchevétrements.
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Annexe A

La fonction de corrélation

Les mesures d'une valeur physique A appartenant a un systéme a 1’équilibre varieront
dans le temps autour de la valeur moyenne (A). Pour ce parameétre, il est possible de
définir une fonction de corrélation dans le temps telle que

Caa(t) = (A(t)A(0)). (A1)

La fonction de corrélation est donc la moyenne dans le temps du produit A(t)A(0)
sur plusieurs mesures. A ¢t = 0, la corrélation est totale et C44(0) = (A42). Plus le
temps avance, moins le produit est corrélé et C4a(t) finit par tendre vers Caa(t) =
(A(t)){A(0)) = (A)2. L’expression générale pour calculer la fonction de corrélation est
la suivante :

(A®)A(D)) = / dz / Ao’ A(z) A(') Gz, o3 8) oy (&), (A.2)

ou A(z) et A(z’) sont les valeurs de A quand le systéme est dans 1’état x et x’ respecti-
vement, W.,(z') est la fonction de distribution de la conformation du polymeére & 1’état
d’équilibre et G(z, z';t) est la fonction de Green. La fonction de Green est une fonction
de partition. Dans le cas présent, elle représente le poids statistique d’un systeéme qui
était dans 'état ' au temps ¢t = 0 et qui se trouve dans I’état z au temps t. Le temps
t auquel Cya(t) — (A)? sera égal & 1/e ((A?) — (A)?) est le temps caractéristique de

corrélation 7o pour lequel
—1

(A(t)A(0))  exp (-—) . (A.3)

TCc



Annexe B

Protocole expérimental en
PM-IRLD

Toutes les mesures en spectroscopie sont faites sur le montage du PM-IRLD (voir 1.2).
La dimension de I'iris et la gain du préamplificateur doivent demeurer constants tout
au long des manipulations.

B.1 Préparation de ’appareil

Installer tous les accessoires nécessaires, dont 1’étireuse, sur le spectrometre. S’as-
surer que les raccordements sont correctement effectués et que le polariseur du PEM
est en position p. Asseoir le détecteur approprié sur son support et le remplir d’azote
liquide. Laisser le détecteur refroidir pendant une vingtaine de minutes. Le spectro-
metre demeure généralement allumé, s’il est éteint, remédier a la situation. Allumer,
dans 'ordre, les filtres électroniques, ’amplificateur synchrone, le controleur du PEM,
I’alimentation du détecteur et 'ordinateur. Le spectrometre devrait étre ajusté a une
résolution de 8 cm™! et & une vitesse de miroir de 1,0 cm/s. La vitesse du miroir est
sélectionnée grace & une boite électrique spécialement congue. Ajuster les parametres
des filtres électriques en fonction du domaine spectral a I’étude, tel que donnés dans le
tableau 2.1. Ouvrir I'iris du spectrometre a un diametre approprié (entre 1,0 et 2,5 cm)
de facon a pouvoir conserver le méme diametre avec et sans I’échantillon. Il faut 1’ajus-
ter afin d’éviter que le détecteur ne sature, tout en étant assez large afin d’obtenir un
signal suffisamment fort en présence de I’échantillon. Un diametre d’environ 2 cm est
généralement approprié pour travailler avec des échantillons de mélange PEO/PVPh de
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30 wm d’épaisseur. Si le détecteur MCT de Belov est utilisé (le seul a utiliser un préam-
plificateur réglable), ajuster le gain du préamplificateur a « B ». A l'aide de la fonction
« Intensity Adjustment » du logiciel d’acquisition « Acquire », régler la position du
détecteur afin d’obtenir le signal maximal.

B.2 Notes sur les conditions d’acquisition de spectres

Les spectres statiques font 'objet de 200 balayages & une résolution de 8 cm™",

a raison de 150 balayages par seconde. Les conditions des spectres dynamiques sont
variables et adaptées a chaque tranche de temps. La relaxation est, dans le cas de cette
étude, divisée en trois parties : B, C et D. Dans la partie B, on fait ’acquisition de 180
spectres représentant la sommation de quatre balayages au rythme d’un spectre toutes
les 1,6 s pour un total de 288 s. Les 90 spectres de la partie C sont I’accumulation de 30
balayages chacun. Il y a un écart de 12 s entre chaque spectre et le temps d’acquisition
pour cette partie est de 1 080 s. Finalement, la partie D est constituée de 80 spectres de
75 balayages de 30 s. Elle dure 2 400 s pour une durée totale de mesure de relaxation
d’un peu plus d’une heure. Parfois, la durée de la partie D est doublée.

Le canal A transporte le signal Ip¢, soit le signal semblable au simple faisceau en
IRTF et le canal B transporte le signal 140, c’est-a-dire le signal démodulé par I'ampli-
ficateur synchrone. Les signaux des canaux A et B seront sauvegardés respectivement
dans des fichiers avec les terminaisons *.rwa et *.rwb.

B.3 Signal de fond

Lorsque le signal est optimisé, s’assurer que tout le montage est en place et acquérir
sur les canaux A et B le signal de fond lorsque le PEM est en place (spectre A2, la lettre
majuscule suivie d’'un chiffre dénote le suffixe apposé a l'identifiant de 1’échantillon
servant & créer un nom unique pour le spectre). Ajouter ensuite un polariseur dans
le montage et enregistrer les spectres de calibration en polarisation s et p (spectres
A3 et A4). Enlever le PEM du chemin optique et enregistrer le signal de fond avec
un polariseur en position p et s (spectres P1 et S1) et finalement sans PEM et sans
polariseur (spectre X1). Pour les spectres de type Pz, Sz et Xz, seul le canal A (fichier
*.rwa) est nécessaire.
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B.4 Echantillon isotrope

Insérer ’échantillon dans I’étireuse, ajuster le controleur a la température de travail
et laisser la température s’équilibrer (généralement, au moins 45 minutes). Lorsque la
température est stable & + 0,1 °C, attendre 15 minutes supplémentaires et acquérir un
spectre simple faisceau de 1’échantillon seul (spectre X2). Ajouter alors le polariseur dans
chemin optique et prendre des spectre simple faisceau de 1’échantillon en polarisation s
et p (spectres S2 et P2). Enlever le polariseur, remettre le PEM & sa place et acquérir
le spectre A5 de I’échantillon sur les canaux A et B.

B.5 Déformation et mesure de la relaxation

On s’appréte par la suite & acquérir la partie B de la relaxation d’orientation. Il faut
entrer les parametres d’acquisition des spectres et s’assurer que le controleur de I’étireuse
est ajusté aux bons réglages (se référer a la section 2.3.1). Démarrer, simultanément,
I’acquisition des spectres, la déformation et le chronometre. Noter que les quelques
premiers spectres seront mesurés au cours de la période de déformation d’une durée de
6,4 s. Alafindela partie B, entrer immédiatement les parametres pour la partie C et
recommencer 'acquisition. Noter le temps auquel ’acquisition de la partie C débute et
répéter pour la partie D. Il est important de procéder rapidement afin que I'intervalle
ou il n’y a aucune mesure sior le plus petit possible.

B.6 Apres la relaxation

Apres la mesure de la relaxation, prendre un spectre statique du canal A et B avec
le PEM en place (spectre A6). Enlever par la suite le PEM et prendre un spectre
simple faisceau X3 de ’échantillon seul. Ajouter un polariseur, enregistrer un spectre
P3 en position p et un spectre S3 en position s. Démonter finalement I’échantillon de
I’étireuse. Mesurer les distances entre les marques afin de vérfier le taux d’élongation
et ’homogénéité de la déformation. Enregistrer de nouveau les signaux de fond en
polarisation s et p (spectres S4 et P4) et sans polariseur (spectre X4).
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B.7 Traitement préliminaire des spectres

En utilisant le logiciel « Acquire », on fait le ratio des spectres *.rwb par *.rwa pour
obtenir la quantité S, telle que définie par ’éq. 1.94, qui sera stockée dans le fichier *.trb

correspondant. On fait ce traitement uniquement pour les spectres portant les suffixes
Az, Bz, Cx et Dz.

Quant aux spectres de suffixes Pz, Sz et Xz, il s’agit de spectres simple faisceau.
On peut donc calculer la transmittance pour chaque ensemble de spectres en divisant
le spectre avec échantillon par le spectre de signal de fond correspondant. En prenant le
négatif du logarithme de la transmittance, on obtient donc les spectres en absorbance
a partir desquels on peut calculer le rapport dichroique (& l'aide des paires Pz et Sz)
ou observer un spectre en absorbance classique de ’échantillon (spectres Xz).
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Figure C.1 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique zpro = 0,25.
T=T,+2°C, A=15 M,
(a) PEO. (b) PVPh.

= 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.
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Figure C.2 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique zpgo = 0,30.
T=T,+2°C, A= 15, Mypz, = 830000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.

(a) PEO. (b) PVPh.
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Figure C.3 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique xpgo = 0,30.
T=1T,+6°C, A=1,5, Mypg, = 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.

(a) PEO. (b) PVPh.
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Figure C.4 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique xpgo = 0,30.

T =T, +10°C, A=15, M,
(a) PEO. (b) PVPh.

pro = 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.
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Figure C.5 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique zpgo = 0,35.
T =T, +2°C, A =15, Mypz, = 830000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.
(a) PEO. (b) PVPh.
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Figure C.6 — Courbes de relaxation expérimentales a la fraction massique xpgpo = 0,40.

T=T, +2°C, A=15 M,
(a) PEO. (b) PVPh.

PEO

= 830 000 g/mol. L’axe du temps est logarithmique.



Acronymes et symboles

|| parallele

1 perpendiculaire

AC courant alternatif

ADC convertisseur analogue-numérique

ATR spectroscopie infrarouge en réflectance totale interne atténuée
DC courant continu

DSC analyse enthalpique différentielle

DMSO diméthylsulfoxide

DMTA analyse thermo-mécanique dynamique

EPH 4-éthylphénol

G gauche

GPC chromatographie d’exclusion stérique

HDPE polyéthyléne haute densité

HPLC chromatographie a haute pression en phase liquide
I4¢c signal modulé aux fréquences du PEM et aux fréquences de Fourier
Ipo signal modulé aux fréquences de Fourier

IR infrarouge

IRRAS spectroscopie infrarouge en réflectance a angle rasant
IRLD dichroisme linéaire infrarouge

IRTF spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier
LCST température critique de solution basse

UCST température critique de solution haute

MCT mercure-cadmium-tellure

M. masse molaire entre enchevétrements

M,, masse molaire moyenne en nombre



Acronymes et symboles

M, masse molaire moyenne en poids

NA non applicable

ND non disponible

NIR IR rapproché

p paralléle

(P,) parametre d’ordre

(Py) coefficient de Legendre d’ordre 4

(P,) coefficient de Legendre d’ordre n

PDI indice de polydispersité

PE polyéthylene

PEG poly(éthylene glycol)

PEM modulateur photoélastique

PEO polyoxyéthyléene

PM-IRLD dichroisme linéaire infrarouge a modulation de polarisation
PMMA poly(fnéthyl méthacrylate)

PMP poly(méthyl penténe)

PP polypropyléne

PS polystyrene

PSD détecteur sensible a la phase

PVME poly(vinyl éther de méthyl)

PVPh poly(4-hydroxystyréne)poly(vinyl phénol)
RMN spectroscopie a résonance magnétique nucléaire
s perpendiculaire

T. temps de relaxation entre enchevétrements
T trans

TOA analyse thermo-optique

T, température de transition vitreuse

T,, température finale de transition vitreuse
T,, température initiale de transition vitreuse
THF tétrahydrofurane

T} température de fusion

TGT trans-gauche-trans

TTT trans-trans-trans
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URS-FTIR spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier a balayage ultra-rapide

V vitesse de déplacement du miroir mobile

U nombre d’onde



