N

N

Modélisation du vieillissement thermique et mécanique
d’une protection externe en EPDM de jonctions
rétractables a froid

Mouna Ben Hassine

» To cite this version:

Mouna Ben Hassine. Modélisation du vieillissement thermique et mécanique d’une protection externe
en EPDM de jonctions rétractables a froid. Autre. Ecole nationale supérieure d’arts et métiers -
ENSAM, 2013. Francais. NNT: 2013ENAMO0048 . pastel-00941411

HAL 1Id: pastel-00941411
https://pastel.hal.science/pastel-00941411
Submitted on 3 Feb 2014

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://pastel.hal.science/pastel-00941411
https://hal.archives-ouvertes.fr

Jury

M. Frangois-Xavier PERRIN, Professeur, MAPIEM, Université du Sud Toulon-Var Rapporteur

M. Raphael ESTEVEZ, Professeur, SIMAP, Université Joseph Fourier de Grenoble Rapporteur

M. Lucien LAIARINANDRASANA, Maitre de Recherche, HDR, Centre des matériaux, Mines ParisTech Président du jury
Mme Florence BRUNO, Ingénieur de recherche, Responsable du pdle matériaux&procédés, LRCCP Examinateur

M. Xavier COLIN, Professeur, PIMM, ENSAM Paris Examinateur

M. Moussa NAIT-ABDELAZIZ, Professeur, LML, Université Lille 1 Examinateur

M. Fahmi ZAIRI, Maitre de conférences, HDR, LML, Université Lille 1 Examinateur

M. Christophe TOURCHER, Ingénieur de recherche, LME, EDF R&D Examinateur

M. Gregory MARQUE, Ingénieur de recherche, MMC, EDF R&D Invité

Parislech ET METIERS
T RS AV QA v:isicon

2013-ENAM-0048

Ecole doctorale n° 432 : Sciences des Métiers de I'lngénieur

Doctorat ParisTech

THESE

pour obtenir le grade de docteur délivré par

I’Ecole Nationale Supérieure d'Arts et Métiers

Spécialité “ Mécanique - Matériaux ”

présentée et soutenue publiguement par

Mouna BEN HASSINE

le 29 Octobre 2013

Modélisation du vieillissement thermique et mécanique d’une protection

externe en EPDM de jonctions rétractables a froid

Directeur de thése : Xavier COLIN
Co-direction de la thése : Moussa NAIT-ABDELAZIZ et Fahmi ZAIRI

Arts et Métiers ParisTech - Centre de Paris
Laboratoire des Procédés et Ingénierie en Mécanique et Matériaux (PIMM)






Remerciements

Je souhaite remercier, en premier lieu, I’ensemble des membres du jury pour avoir

accepté d’évaluer mon travail de these :

» Messieurs Raphael Estevez et Frangois-Xavier Perrin pour avoir accepté d’étre les
rapporteurs de cette these. Vos remarques pertinentes m’ont permis d’élargir ma vision du
monde des polymeres aussi bien sur des aspects de la physico-chimie que de la mécanique. Je
Vous remercie pour vos rapports complets et intéressants ainsi que pour les discussions forts
intéressantes que nous avons eues lors de la soutenance.

e Mes remerciements vont également a Monsieur Lucien Laiarinandrasana qui m’a fait
I’honneur de présider le jury ainsi que Madame Florence Bruno pour avoir examiné mon

travail de thése.
Ce fut un réel honneur pour moi d’avoir échangé avec vous sur mes travaux.

Ce travail est avant tout un travail d’équipe. Ainsi, mes sinceres remerciements sont adressés
a mes directeurs de thése qui m’ont beaucoup appris aussi bien sur le c6té humain que

scientifique, et énormément aidé pour 1’aboutissement de ce travail.

o Je te remercie Xavier, pour ton aide précieuse en cinétique chimique et en vieillissement
des polymeres. Tu avais confiance en moi en m’associant a tes recherches, d’abord durant le
stage de master et ensuite pour ce travail de thése. Tu as réussi a me faire mdrir
scientifiguement durant ces trois dernieres années. Ce fut un vrai plaisir de travailler avec toi
et je serais honorée de pouvoir continuer notre collaboration.

o Je te remercie Moussa, pour tout ce que tu m’as appris. J’ai énormément apprécié ton
regard bienveillant & mon égard. J’ai été honorée qu’un grand chercheur tel que toi m’ai
transmis une infime partie de ses connaissances. J’ai, en particulier, énormément apprécié ton
suivi et tes conseils avisés sur la partie mécanique de la rupture de ce travail. Ta sympathie, ta
gentillesse et ton soutien m’ont été précieux !

e Je te remercie Fahmi pour ta disponibilité, ton écoute et ta gentillesse. J’ai
particulierement apprécié ton dynamisme, et ta grande réactivité face a toutes mes
interrogations. Je te remercie de m’avoir transmis ta rigueur de travail qui m’a été utile pour
mener & bien cet ambitieux projet. J’ai beaucoup apprécié nos échanges scientifiques qui
m’ont permis d’améliorer mes connaissances en mécanique des élastoméres, et au-dela de
cela tes qualités humaines. Ta bonne humeur (et en particulier tes « blagues a deux balles ») a

été clairement un atout pour rendre la mécanique plus digeste !



Remerciements

J’ai eu le plaisir de travailler également avec Christophe Tourcher et Grégory Marque, qui
sont mes encadrants industriels a EDF.

e Je te remercie Christophe, car tu étais toujours attentif & mes besoins et au bon
avancement du travail. Je te remercie pour ta bonne humeur et pour ton soutien permanant.
Ton professionnalisme était un atout indéniable pour le bon déroulement du projet. Un grand
merci !

« Je te remercie Grégory, pour ton suivi, tes conseils et tes remarques pertinentes lors des
réunions d’avancement. Ton regard avisé sur mon travail m’a été bénéfique. Ce qui sera sans
aucun doute un avantage pour nos futurs projets au sein d’EDF R&D.

e Je ne peux manquer d’exprimer ma reconnaissance chaleureuse et sincere a mademoiselle
Ingrid Sellier qui m’a suivi officiellement au début de la thése et « officieusement » jusqu’a

ma soutenance. Un grand merci pour ton soutien inconditionnel et tes encouragements !

Ces trois années de collaboration me laisseront un formidable souvenir professionnel, mais
aussi humain. Un énorme merci encore du fond du cceur a cette superbe équipe : Xavier,
Moussa, Fahmi, Christophe, Grégory et Ingrid. Vous étiez une sorte de famille pour moi et

j’apprécie également tous vos efforts pour m’avoir aidé a préparer mon avenir.

Un immense merci a toute 1’équipe d’EDR R&D, en particulier les deux chefs de groupes
avec lesquelles j’ai interagi, Messieurs Philippe Barathon (LME-M24) et Nicolas Prompt
(MMC-T25) qui m’ont fait confiance en m’associant a leur département R&D respectif. Je
remercie également I’ensemble des personnes qui sont intervenues de prés ou de loin dans cet

ambitieux projet : chercheurs, ingénieurs et techniciens.

Un grand merci & Messieurs Michel Der Mahe (de ’organisme MAI - Materials Ageing
Institute) et Cédric Lorthioir (de I’institut de Chimie et des Matériaux Paris-Est) pour leurs
explications pertinentes et les échanges tres constructifs que nous avons eus lors des

caractérisations microscopiques et des analyses RMN.

Un grand merci également a toute 1’équipe du laboratoire PIMM pour leur sympathie de tous
les jours, leur soutien et leur accueil chaleureux : Abbas, Sedigheh, Odile, Christophe, Farida,

Jemma, Paulo, Gaelle...

Un merci a tous mes professeurs de I’Université Paris 12. Un clin d’ceil tout particulier a
Madame Valérie Langlois et Monsieur Daniel Grande qui m’ont donné envie de faire des
sciences et de la recherche. Je me souviendrai toujours de votre soutien, de votre

reconnaissance et de vos conseils...



Remerciements

J'aimerais remercier tous ceux, qui m'ont témoigné leur amitié et m'ont accompagné pendant
cette aventure. Je pense plus spécialement & Alex (mon cher co-bureau, merci pour les
échanges scientifiques mais aussi pour ces trois annees de complicité !), Inés (merci d’avoir
été toujours a mes cotés !), Fatma (ma chere amie, tu es d’une gentillesse unique !), Fidele
(merci pour tous tes conseils que j’ai appliquée a la lettre ), Nidhal (tu es arrivée au bon
moment !), Wissam (merci pour ta bonne humeur !), Yahya (merci pour ta gentillesse et ton
amabilité 1), Maéva (la communication au travers la vitre va certainement nous manquer !),

Manuella et Octavie (allez c’est déja la derniere ligne !).

Merci pour votre soutien et vos encouragements et pour tous les bons moments passes

ensemble. Je vous témoigne ici toute ma reconnaissance et mon amitié la plus sincére.

Je remercie également mes amies qui n’ont pas pu venir a ma soutenance mais qui ont, en
quelque sorte, chacun a leur maniére, contribué a I’aboutissement de ce travail. Je pense

évidemment au trio en or : Amira, Nahla et Raouen.

Plus que tout, je remercie ma famille qui m’a toujours soutenue dans mes choix de parcours et

a toujours su me donner du réconfort quand j’en avais besoin.

Un grand merci a ma sceur Safa, mon frére Aymen, ma tante Najiba, mon beau-frére

Mohamed et mon petit neveu Adam. Vous étiez pour moi ma bouffé d’air !

Je dédie ce travail plus particuliérement a mes chers parents en témoignage de ma profonde
affection et mon éternelle reconnaissance pour leur soutien inconditionnel pendant toutes mes

études et leur présence, malgré la distance qui nous séparait durant ces années.

MERCI ATOUS!!

-)






Table des matieres

T oo (UL (o] T T=T 0] - - 3

Chapitre I. Structure chimique et comportement mécanique des élastomeres : Effet du vieillissement

I P (o] L= SOOI 9
11. Propriétés mécaniques des ElastOmeres ChargeS...eueeeeeeeeeeerererreenenceeeerserasesnsaseseasesnsnsasasnsns 35
11 PhéNomene de VIl lISSEMENt. ..iuieiieriireiiiriinreriiratirertratisessasesrssssssassasasssssssnsssssssssnsans. 46
IV, TREFMO-0XYAATION. ....ctiiitiietie bbbt bbb bt b bbb bbbt eb e bt eeb b e e b b e ebeneene e 48
V. Couplage vieillissement thermique-vieillissement MECANIQUE...........ccccveveeiiiire e 61

(0013 Tod [V (o] DO POPRRUR o

Chapitre 11. Matériaux d'étude et techniques de caractérisation

1. TeChNIQUES A& CArACTEIISALION. ... ..cueiieitiieisirieie sttt e bbbt bbb n sttt n bt 73
I1. Matériaux d’étude, préparation et caractérisation initiale des échantillons...........ccccovieieiiainnnnni. 88
I11. Conditions de vieillissement thermique acCeléré........covureiiieiernrerrrrerernrereieecaceresersssnsacesesens 118

Chapitre I111. Conséquences de la thermo-oxydation sur les propriétés physico-chimiques de ’EPDM :

Etude expérimentale et modélisation cinétique

I 7 L0 N P 125
1. Protocole eXPErimMENTAL c.c.eeieieerireieieieneneeeieeneneeeeecacacacnsesssessnsnsesassssnsssnsessmensensasasnsssasanes 126
111. Modifications & ’échelle MOIECUIAITe. ... .oviuieirireieinieirereiarnrersrsesnimmnsnsersssssnsesossasasessssssnsnss 128
VI. Modifications a I’échelle macromoléculaire.........ccouveiuiiiiiiniiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieneennn 149
CONCIUSTON ... 1.t it it et et et et et et et et e et et et e et et ten e —he et ten bt she et 2en bee she e aresear et erear et ar e nn e an e areneas 162

Chapitre IV. Conséquences de la thermo-oxydation sur les propriétés mécaniques de ’EPDM industriel :
Etude expérimentale et modélisation

1. ProtoCole eXPEFIMENTAL ...........couiiiiiiie ettt sttt e b et et seebeeteebesbebesrebessesestesatesrens 167
11. Effet du vieillissement thermique sur le comportement monotone en grandes déformations............ 170
Conclusion sur le critére basé sur le d&faut INTFHNSEQUE........ccovieriieiiei e 200
111. Effet du vieillissement thermique sur le comportement viscoélastique en grandes déformations....... 201
Conclusion partielle sur le modele de COMPOITEMENL.........ccviviiiiiiciee e e 222
L070] 0 1od [T 1S{To] o TP TSSOSO U USSP PR 229
PEISPECLIVES. ...ttt bt b s e st b e st e Rt h £ et SRt SR e bR e £ e Rt eE £ R e R SR eR b et Rt e Rt e b e e Rt be bt neenes 233
F N a1 1oy G C=Tod o] Lo [U =TSRV SOUUTRRSURPRRN 237

Résumé-Abstract






Introduction générale







Introduction générale

Contexte industriel

Les réseaux souterrains de distribution d’électricité moyenne tension (HTA) ont connu
plusieurs mutations importantes ces quarante dernieres années. Vers les années 1975, les cables
électriques a isolation synthétique ont été introduits dans le réseau en remplacement progressif
des cébles a isolation papier imprégné. Parallélement, les accessoires de raccordement ont
également évolué. Les premiers accessoires étaient rubanes soit en ruban papier imprégné, soit
en ruban synthétigue EPR (Ethylene Propylene Rubber). Dans les années 80, la technologie
« Rétractable a Chaud » (appelé aussi thermo-rétractable) a été introduite. Enfin, depuis une
vingtaine d’années les accessoires de type « Rétractables a Froid » (RF) sont largement utilisés
sur le réseau HTA francais par ERDF (Electricité Réseau Distribution France). Cette technique a
été principalement retenue pour sa simplicité de mise en ceuvre et sa fiabilité aprés montage.
Hormis la défaillance électrique, les principales causes possibles de défaillance des jonctions
sont liées a des problématiques de tenue mécanique des composants constitutifs (perte
d’étanchéité, déchirure, etc.). Une fois installées sur cables, les jonctions RF restent légérement
expansées et leurs composants élastomériques voient naturellement les contraintes mécaniques
relaxer au cours du temps. A cette relaxation vient se superposer un vieillissement de nature
thermochimique en service. A terme la combinaison de ces deux effets, peut générer une
diminution de la pression a I’interface cable/accessoire et causer la perte de 1’étanchéité a 1’eau.
De plus, le vieillissement thermique peut conduire a la fragilisation de la protection externe.
D’autre part, ’application de contraintes mécaniques dues a 1’état expansé de la protection peut
conduire & terme a une déchirure de cette derniere. Sans cette premiere barriere, le corps
électrique de la jonction sera en contact avec de I’eau (ou I’humidité du sol) qui pourra
provoquer a plus ou moins long terme le claquage de 1’isolation du cable ou du corps électrique

de la jonction.

Bien que peu de jonctions RF subissent des défaillances en service, il n’existe pas, a ’heure
actuelle, de modele permettant de prédire leur durée de vie. Or, cette prédiction de la duree de
vie est devenue une problématique majeure des exploitants du réseau HTA francais pour des

raisons aussi bien économiques que de fiabilité.
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Approche scientifique adoptée

Le travail de la présente these se focalise sur 1’étude de la protection externe en EPDM
(Ethylene Propylene Diene Monomeére) des jonctions RF. Cet élément est essentiel car il assure
I’étanchéité des jonctions vis-a-vis de 1’environnement. 1l s’agit, en effet, de la premiére barriére
protectrice. Sa dégradation peut entrainer la ruine prématurée de la liaison électrique. L’objectif
visé est la proposition d’un outil de prédiction de durée de vie des protections externes des
jonctions combinant les effets du vieillissement thermique (échauffement par effet Joule) et du
vieillissement mécanique (expansion sur les cables). Pour atteindre cet objectif, I’approche

adoptée au cours de la thése peut étre décomposée en trois étapes :

e La premiére étape de I’étude portera sur I’effet du vieillissement thermique sur la
structure chimique de la gomme EPDM pure, la matrice EPDM vulcanisée au soufre non
stabilisée non chargée, et la matrice EPDM vulcanisée au soufre stabilisée au tri-méthyl-
quinoléine (TMQ) non chargée. L’objectif sera de déterminer les mécanismes d’oxydation et de
stabilisation contre 1’oxydation des chaines EPDM, et de réversion/post-vulcanisation des ponts
inter-chaines soufrés. Un modéle cinétique général sera dérivé de ces mécanismes pour mieux
comprendre la dégradation thermique de 1’élastomére EPDM industriel. Pour valider ce modéle
et identifier ses principaux parameétres, nous aurons recours a des essais de vieillissement
thermique en atmosphére oxydante a haute température (typiquement entre 70 et 170°C). Les
différents échantillons seront réguliérement analysés et caractérisés par différentes techniques
courantes de laboratoire pour déterminer les modifications a différentes échelles structurales des
chaines EPDM et des ponts inter-chaines soufrés : les groupements chimiques par spectroscopie
infrarouge a Transformée de Fourrier (IRTF), les variations de masse par thermogravimétrie, la
densité de réticulation par gonflement dans un solvant adéquat et le module caoutchoutique par
spectrométrie mécanique (DMTA).

e La deuxieme étape concernera 1’étude du comportement mécanique de 1’élastomeére
EPDM industriel aprés vieillissement accéléré. En premier lieu, une analyse des propriétés
ultimes en termes de déformations et de contraintes a la rupture sera réalisée dans le but de
développer un critére de rupture a I’échelle macroscopique pour des conditions étendues de
températures et de temps. Ainsi, a partir d’une équivalence temps-température et en se basant sur

le concept de défaut intrinseque et I’approche de la mécanique de la rupture, un critere prédictif
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de rupture de la protection externe des jonctions sera déterminé. En second lieu, I’effet du
vieillissement thermique (en absence de sollicitation mécanique) sur la relaxation viscoélastique
des contraintes mécaniques de 1’élastomére EPDM industriel sera étudié. L’objectif sera de
déterminer un mécanisme de relaxation et d’en déduire un mod¢le cinétique permettant de
prédire I’impact du vieillissement thermique sur la relaxation des contraintes mécaniques. Pour
valider ce modeéle et identifier ses principaux parametres, nous réaliserons des essais de
relaxation sur des échantillons préalablement vieillis & haute température (typiquement entre 130
et 200°C). Une modélisation de type visco-hyperélastique, intégrant des parametres pertinents
émanant de la microstructure du matériau, établira un lien entre la microstructure et la réponse
mécanique du matériau. Les principales modifications structurales de 1’élastomére EPDM
industriel seront caractérisées par gonflement dans un solvant adéquat (densité de réticulation) et
par des essais de multi-relaxations sur un cycle charge/décharge en grandes déformations
(relaxation viscoélastique des contraintes).

» La troisieme étape portera sur 1’¢tude des couplages vieillissement chimique-sollicitation
mécanique. L’objectif sera d’étudier les effets combinés de la température, de 1’oxygene et d’une
déformation imposée sur le comportement macroscopique de 1’élastomeére EPDM industriel.
Pour valider ces couplages, nous réaliserons des essais de relaxation a haute température
(typiguement entre 130 et 170°C) en atmosphére oxydante. Les mécanismes de dégradation
identifiés, dans la premiere étape de 1’étude, pourront étre intégrés dans la loi de comportement
visco-hyperélastique et permettre ainsi, la prediction du comportement mécanique a long terme

de I’élastomére EPDM industriel en service.
L’ensemble de ces étapes seront organisées dans ce manuscrit sous la forme de quatre chapitres :

e Le premier chapitre bibliographique exposera quelques genéralités sur la structure
chimique et le comportement macroscopique des élastomeres. 1l présentera les différents types
de vieillissements possibles, les effets de la thermo-oxydation sur la microstructure et ses
conséquences sur le comportement macroscopique des élastomeres.

e Dans le second chapitre, les différentes techniques de caractérisation, les matériaux de
I’étude et les résultats des caractérisations initiales seront exposés.

e Le troisieme chapitre portera sur les conséquences multi-échelles de la thermo-oxydation

sur les propriétés physico-chimiques de la matrice EPDM. Tout d’abord, la caractérisation de la
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thermo-oxydation a 1’échelle moléculaire sera réalisee par spectroscopie IRTF et
thermogravimeétrie. Sur la base de ces résultats, un modéle cinétique général de thermo-
oxydation de la matrice EPDM sera proposé. Ensuite, la caractérisation de la thermo-oxydation a
I’échelle macromoléculaire sera réalisée par chromatographie d’exclusion stérique pour I’EPDM
linéaire de départ, et par gonflement dans un solvant adéquat, spectrométrie mécanique (DMTA)
et traction uniaxiale pour les matrices EPDM vulcanisées au soufre et 1’élastomére EPDM
industriel. Sur la base de ces résultats, le modele cinétique établi sera complété pour prédire
I’évolution de la masse molaire des chaines élastiquement actives du résecau EPDM matriciel.

e Le quatrieme chapitre présentera les conséquences de la thermo-oxydation sur les
propriétés mécaniques de 1’élastomeére EPDM industriel. En premier lieu, les conséquences du
vieillissement thermique sur les propriétés ultimes seront examinées. Sur la base de ces résultats,
en combinant 1I’équivalence temps-température, la mécanique de la rupture et la notion de défaut
intrinséque, nous proposerons un modele prédictif de rupture. Dans un second lieu, I’effet du
vieillissement thermique sur la réponse viscoélastique du matériau en grande déformation sera
exposé. Sur la base de ces résultats expérimentaux, un modele de type visco-hyperélastique
intégrant les cinétiques matériaux sera etabli. En dernier lieu, la modélisation sera affinée en

prenant en compte un couplage thermomécanique équivalent aux conditions réelles en service.




Chapitre I

Structure chimique et comportement mécanique

des élastomeres : Effet du vieillissement

ette étude bibliographique est structurée en cing parties :

Dans un premier temps, nous présenterons quelques généralités sur la structure
chimique et le comportement macroscopique des élastomeres, en particulier sur

leurs propriétés mécaniques.

Nous donnerons ensuite une définition générale du terme «vieillissement » et nous
présenterons ses différents types. Ensuite, nous nous intéresserons plus particuliérement au
mécanisme de vieillissement par thermo-oxydation. Enfin, nous étudierons ses effets sur la
microstructure et le comportement macroscopique des élastomeéres en s’ appuyant sur diverses

données recueillies dans la littérature.
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Chapitre I

I. Elastomeéres

I.1. Description générale des élastomeres

Au cours des derniéres années, les scientifiques et les industriels ont porté un grand

intérét aux polymeres thermoplastiques présentant des propriétés élastomériques [1].

Les élastomeres, souvent appelés « caoutchoucs », représentent une grande famille de
matériaux polymeres naturels ou synthétiques et sont utilisés dans un grand nombre
d’applications. L’ajustement de leurs propriétés d’usage nécessite une bonne connaissance de
leur composition chimique, de leur morphologie aux échelles macromoléculaires et
microstructurales, de leur procédé d’élaboration et de leurs propriétés physico-chimigues.

Les élastomeres présentent plusieurs propriétés spécifiques dont principalement :

e Une faible température de transition vitreuse T : La transition dite « vitreuse » Ty
(« g » pour « glass » en anglais) est I’une des propriétés caractéristiques des polyméres, et en
particulier des ¢élastomeres. Elle traduit le passage, a température croissante, d’un état
d’équilibre métastable a un état hors d’équilibre. La transition vitreuse n’est pas une
transition au sens thermodynamique, mais plut6t une transition de type cinétique [2] au cours

de laquelle une modification significative des propriétés physiques du matériau apparait.

A Téchelle macromoléculaire, la température de transition vitreuse Ty est associée a une
modification du degré de liberté du mouvement des segments de chaines en fonction du
volume libre. En effet, lorsque la température d’un élastomére augmente, on observe a partir
de Tg, une agitation thermique suffisante pour surmonter les forces d’interaction entre les
segments de chaines [3]. La Ty dépend ainsi de la mobilité des chaines et, par conséquent, de
la densit¢ de réticulation. Elle est également fonction de 1’encombrement stérique des

segments de chaines et de leur polarite.

Dans le cas des EPDM, la température de transition vitreuse Ty dépend de la teneur en unités
éthylene (Eth) et propylene (Prop). Elle est inférieure a la température ambiante et peut
varier, par exemple, de -55°C pour les élastomeres avec une faible fraction d’unités de Prop
jusqu’a des valeurs pouvant étre légerement positives pour les élastomeres a trés haute teneur
en Prop. Cette variation, quasi-linéaire en genéral, peut étre décrite de maniere satisfaisante

par une loi des mélanges de type Gordon-Taylor [4] :

T, = ZWiTgi Equation 1
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oU w; est la fraction massique de I’élément i dans le mélange et T est la température de

transition vitreuse de 1’élément i.

e Une élasticité caoutchoutique a température ambiante : D’aprés la théorie de
I’élasticité caoutchoutique, la chaine de polymere dans un réseau réticulé se comporte comme
un ressort entropique. Lorsque la chaine est tendue, I’entropie est faible, vu le nombre réduit
des conformations disponibles. Une fois que la contrainte de sollicitation appliquée est
supprimée (force extérieure), la force de rappel fait revenir la chaine de polymére a son état
d’équilibre (état d’origine non étir¢).

e Une structure souvent amorphe (exempte de cristallinité) : Les EPDM qui
contiennent une fraction massique en unités Eth inférieure a 55% sont complétement

amorphes et ne sont pas auto-renforcés. Par contre, lorsque la fraction massique en Eth est de

I’ordre de 60 a 70%, les longues séquences d’Eth forment des domaines cristallins [5, 6].

e Un réseau tridimensionnel : La structure en réseau du polymere réticulé est
indispensable pour éviter I’écoulement des chaines et permettre a 1’élastomeére, a 1’état solide,
de conserver ses propriétés dimensionnelles a long terme. Cette structure de réseau est en
général obtenue grace a la formation d’un certain nombre de liaisons chimiques inter-
macromoléculaires (ou ponts) suite a 1’incorporation d’agents de réticulation dans la gomme

¢lastomére pendant sa mise en ceuvre.
I.2. Présentation de I'’Ethyléne Propyléne Diene Monomere (EPDM)

Les premiers élastomeéres synthétiques présentant une importance commerciale sont
les polybutadienes (1910-1914) et les polychloroprénes (1932-1933). Les élastomeres a base
d’éthyléne et de propylene sont apparus en 1960. Parmi I’ensemble des caoutchoucs
synthétiques, I’EPDM possede la croissance de production la plus rapide. Il s’agit d’un
¢lastomeére a squelette hydrocarboné avec un petit nombre d’insaturations comme
groupements latéraux résultant de la copolymérisation de trois monoméres : 1’éthyléne, le

propyléne et un diene (monomere insaturé non conjugué).

Il existe un grand nombre d’EPDM commerciaux se différenciant par leurs caractéristiques

structurales liées a :

e La fraction molaire ou massique des differents monomeéres constitutifs :
L’introduction de monomeére Prop dans une chaine polyéthyleéne (PE) conduit, par exemple, a

une diminution importante du taux de cristallinité.
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e La distribution de masse molaire et la masse molaire moyenne de la gomme
élastomere (avant réticulation) : Ces deux caractéristiques vont fortement influencer la
viscosité du polymere pendant sa mise en ceuvre, mais aussi les propriétés €lastiques et a la

rupture du polymere réticulé.

¢ Les conditions de mise en ceuvre : Citons, par exemple, la température et la durée de

réticulation mais aussi de conditionnement.

e La nature du monomeére diéne : Le monomeére insaturé non conjugué est incorporé
dans la formulation de maniere contr6lée. Il permet de faciliter le processus de réticulation
par activation des positions allyliques (en cas de vulcanisation au soufre) et ainsi, de doter le
matériau de propriétés mécaniques intéressantes pour une application donnée. Différents
travaux de recherches ont montré que le comportement des EPDM vis-a-vis de la
vulcanisation [7-11], la réversion [12], le vieillissement [12] et I’oxydation [13] dépend, outre
des agents de réticulation utilisés, de la nature du diéne introduit.

La Figure 1 montre les monomeres diénes commerciaux les plus utilisés : le 5-vinylidene-2-
norbornéne (VNB), le dicyclo-pentadiéne (DCPD) et le 5-éthylidene-2-norbornéne (ENB) [7,
14, 15].

J /]

a) b) <)

Figure 1. Structure chimique des monoméres dienes commerciaux les plus courants :
(@) VNB, (b) DCPD et (c) ENB.
Les atomes de carbone tertiaires (provenant du propyléne) et les doubles liaisons conférent a
ces composés une sensibilité a I’oxydation. Mais, dans la plupart des applications, ces
matériaux sont fortement modifiés par vulcanisation et par I’addition d’un agent renforcant en
grande quantité, tel que le noir de carbone. Ces propriétés peuvent étre encore améliorées par

’ajout de stabilisants.
I.3. Composition chimique et élaboration des élastomeres insaturés chargés

De manicre générale, 1’¢laboration d’un élastomére poly-diénique tel que I’EPDM
requiert deux étapes importantes : une mise en ceuvre avec polymérisation des monomeres et

une formulation par 1’ajout de nombreux ingrédients, tels que les charges, les antioxydants,

11
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etc. Ces deux étapes sont suivies d’un mélangeage et d’une vulcanisation de la matrice

élastomérique.
1.3.1. Formulation

La formulation s’impose dans la mesure ou les matrices élastomériques, méme
vulcanisées, ne possédent pas les propriétés nécessaires pour des applications industrielles.
Il est donc nécessaire d’ajouter aux élastomeéres de nombreux ingrédients ayant chacun un
role bien defini :

e Les plastifiants : Ces composants améliorent certaines propriétés du matériau telles
que la tenue au froid par exemple, mais également ils facilitent la mise en ceuvre du mélange.
En effet, les plastifiants permettent une augmentation de la mobilité des chaines
macromoléculaires et facilitent 1’incorporation des différents ingrédients de la formulation et
leur dispersion. Ainsi, ils contribuent aux propriétés mécaniques finales de 1’¢lastomere apres
vulcanisation [16, 17]. Les plastifiants peuvent étre soit a base d’huile minérale, soit a base de

produits d’origine animale ou de synthése.

e Les agents de vulcanisation : Il s’agit d’un ensemble d’agents chimiques dont le role
est de favoriser la formation des liaisons chimiques inter- et intra-chaines. Le choix du
systeme de vulcanisation dépend du type de vulcanisation (au soufre ou par peroxyde

principalement).

e Lacharge : Elle peut étre soit renforgante (afin d’améliorer les propriétés mécaniques
de la matrice) soit non renforcante (ajoutée pour des raisons économigues). Nous pouvons

citer par exemple le noir de carbone (renforcant) et les argiles (renforgantes ou non).

e Les stabilisants : lls sont utilisés en petite quantité (en raison de leur faible solubilité
dans la matrice polymere) et ils ont pour role la protection de I’élastomere contre I’oxygene,
I’ozone et les radiations UV. Les stabilisants sont soumis a des réglementations qui ont pour
but de limiter des risques dus a leur emploi : par exemple, leur toxicité et nuisance pour
I’environnement dans le cadre du stockage des déchets et du rejet des matériaux hors d’usage.

11 s’agit en général de dérives amines ou phénoliques et de noirs de carbone.

e Les composants spécifiques : Ce sont des additifs introduits dans la formulation pour
assurer certaines propriétés specifiques et/ou pour des raisons économiques (afin de diminuer
le colt de revient). Ils peuvent correspondre a des agents de mise en ceuvre, des ignifugeants,

des agents gonflants, des agents desséchants, des pigments, etc.
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1.3.2. Vulcanisation/réticulation des matrices élastomériques
1.3.2.1. Définition

Les réactions de polymérisation permettent de former, a partir de monomeres, de tres
longues chaines macromoléculaires, souvent de structure filiforme. Ces chaines moléculaires
sont plus ou moins repliées sur elles-mémes et/ou entre elles pour former ce que nous
appelons les nceuds physiques (conformation de pelote statistique). Ces nceuds physiques
déterminent le comportement du polymere au-dessus de la température de transition vitreuse
(Tg). En effet, lors d’une sollicitation en déformation ou en contrainte pendant un temps
suffisamment long, aprés désenchevétrement, les chaines glissent les unes par rapport aux
autres d’une manicre irréversible jusqu’a 1’écoulement du polymeére. Ainsi, pour une
utilisation rationnelle de leurs propriétés, il est alors nécessaire de stabiliser ces systemes

grace a un type de réaction appelée réticulation.

La réticulation des élastomeéres est apparue dans les années 1839-1844. Le terme réticulation,
appelé aussi vulcanisation, est généralement appliqué aux matériaux élastomériques. Il s’agit
d’un procédé qui permet la formation d’un réseau tridimensionnel par la création de nceuds
chimiques entre les chaines macromoléculaires. Ces nceuds chimiques correspondent a ce que
nous appelons des ponts inter-chaines.
La vulcanisation d’un élastomére est assurée par trois facteurs indispensables :

e Un apport d’énergie, le plus courant étant d’origine thermique,

e L’existence ou la création de sites réactifs sur les chaines macromoléculaires, le plus
souvent de type insaturations ou groupements polaires,

e Un agent de vulcanisation.

Les ponts inter-chaines les plus courants sont des groupes d’atomes de soufre (structures
poly- ou monosulfures) et des liaisons carbone-carbone. Le processus de réticulation est
habituellement effectué par traitement thermique de la gomme crue, en présence d’un agent
de réticulation dans un moule sous pression, pour la transformer d’un état plastique a un état
élastique. Les matériaux ainsi réticulés peuvent subir de grandes déformations élastiques, car
la vulcanisation permet le retour élastique apres suppression de la contrainte appliquée
(Figure 2).

Le temps et la température de vulcanisation sont des paramétres fondamentaux de la
réticulation et peuvent influencer considérablement 1’architecture du réseau élastomere et
donc, les propriétés finales du matériau [18, 19]. L’obtention des conditions optimales de

réticulation des élastomeres necessite des essais rhéométriques sur des mélanges a 1’état cru.
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Déformation Comportement
élastique

_—

vulcanisation Arrét de la

déformation

Figure 2. Comportement réversible des élastomeres.
Le principe de ces essais consiste a appliquer au mélange une déformation sinusoidale et a
mesurer le couple transmis correspondant & la resistance du caoutchouc a cette déformation.
Ensuite, a partir d’une courbe rhéométrique, exprimant la variation du couple mesuré en
fonction du temps pour une température donnée, nous distinguons quatre parametres
différents (Figure 3) :

Couple (N.m)
Vitesse de vulcanisation
Cmax ! *
Col o ___ _(' i o Réversion
98 A Optimumde 7%
/7 'vulcanisation
ra
/ I
7 I
v |
’ I
Cmin ——————————————————— I
I .
I Temps (min)
<> g »
Temps de grillage « tg, »

Figure 3. Exemple d’une courbe rhéométrique.
e Le couple minimum (Cnn) qui traduit la viscosité du mélange avant réticulation a la

température considérée,

e Le couple maximum (Cpax) qui traduit 1’élasticité du mélange complétement réticulé
(propriétés mécaniques du matériau). Tous les ponts inter-chaines sont formés au niveau de
Cmax'

e Le temps de grillage noté «ty» (ts pour Scorch Time en anglais) correspondant au
temps nécessaire pour avoir une remontée de deux points au-dessus du couple minimum (Cpin
+ 2 dN.m) a la température considérée. Ce temps est conventionnellement choisi comme le
temps de démarrage de la réaction de réticulation. En effet, ts, est le temps pendant lequel il

est possible de mettre en ceuvre les mélanges crus et les rendre plus malléables a cette
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température sans risquer d’initier la vulcanisation (le mélange commence a durcir a partir de
tSZ)l

e Le temps optimum de vulcanisation tgg associé au couple Cog. Il s’agit du temps
nécessaire pour atteindre 98% de variation entre le couple maximal et le couple minimal sur

la courbe rhéométrique. Nous avons donc :
Cog = 0,98 X (Cpnax — Cimin) + Crmin Equation 2

A tgg, il est généralement considéré que la vulcanisation du mélange est optimale.
1.3.2.2. Nature des ponts inter-chaines

Selon la théorie de I’élasticité caoutchoutique, pour résister a une déformation, la
force de rappel est proportionnelle au nombre de ponts inter-chaines par unité de volume
d’¢élastomére [20]. Ces ponts sont de deux sortes : des nceuds chimiques (ce sont des liaisons
covalentes entre chaines) et des noeuds physiques (ce sont des enchevétrements des chaines).
Plus la densité de réticulation physique et chimique du réseau est élevée, plus le nombre de

ponts inter-chaines est grand.

Différentes procédures peuvent é&tre utilisées pour la réticulation d’un EPDM. La

vulcanisation au soufre est, de loin, le plus utilisé (> 80% des applications d’EPDM).
[.3.2.2.1. La réticulation au soufre

La découverte de la vulcanisation (provenant du mot ‘Vulcain’, dieu romain du feu) a
littéralement causée une révolution dans I’industrie des ¢lastomeres puisque plusieurs variétés

de caoutchoucs industriels sont rapidement apparues sur le marché.

En 1839, un premier brevet a été déposé par Charles Goodyear aux Etats Unis dans lequel il
montre d’une part, que le traitement thermique d’un élastomere en présence de soufre
augmente sa résistance et son ¢élasticité et, d’autre part, que 1’évolution de ces propriétés est
faiblement dépendante des variations de température. En 1843, a Londres, ce processus a
aussi été étudié par Thomas Hancock qui a élaboré un autre brevet sur la vulcanisation des
élastomeres. Le soufre est I’agent de réticulation le plus courant. Il est relativement peu
colteux, d’ou un intérét économique pour 1’industrie du caoutchouc. La vulcanisation par des
ponts de soufre rend les macromolécules solidaires entre elles. Elle permet donc de
transformer un amas macromoléculaire en un reéseau covalent tridimensionnel continu (Figure
4). Dans le cas extréme, un seul atome de soufre relie deux chaines entre elles. Cependant, en

pratique des ponts polysulfures (di- ou trisulfures) sont prédominants.
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Réseau non R

réticulé Chaines » H-C-H H-C-H

d’élastomere
l Soufre Soufre / \ Soufre

Réseau HC _s_CH H-C_ s, CH

réticulé /g‘ é é é
Ponts de

réticulation (a) (b)

Figure 4. Formation d’un réseau tridimensionnel a partir de ponts inter-chaines :
ponts (a) mono- et (b) polysulfures.

La vulcanisation au soufre est adéquate pour le caoutchouc naturel (NR) et les élastomeres
synthétiques contenant des doubles liaisons tels que le polybutadiene (BR), le polystyrene-
butadiene (SBR), le polynitrile-butadiene (NBR), le polyisobutyléne-isopréne (IIR) ainsi que
I’éthyléne-propyléne-diéne monomere (EPDM).

Au cours d’une vulcanisation accélérée au soufre, les insaturations du monomere diéne
activent la substitution des hydrogénes allyliques (labiles) par des ponts polysulfures.
Les doubles liaisons ne sont alors pas consommeées pendant la vulcanisation, mais restent

actives (Figure 5).

S0 + accelerator(s) + Zn + stearic acid
l DT

soluble sulphurated
zinc complex

|
allylic "

substifution

pendent sulphur
(cross-link precursor)

/~SmX

x 2 l disproporiionation

5
/ nﬂ initial cross-link
—_—

DT DT, diaryldisulphide
devulcanization
/
P
W / N
—

) thiophene
matured cross-link
(p<n)

oxidation desulphuration

products

Figure 5. Mécanisme et produits de la réaction de vulcanisation au soufre accélérée pour
les EPDM (X désigne un sous-produit de ’accélérateur) [21].
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La substitution par le soufre dans I’lENB peut se produire en position Csz-ex0, Cs-endo et Cqy

pour générer des alcenes soufrés (Figure 6).

0 ENB-E ENB-Z
/ CH;
S L w \ i \
efl:l ——3—Hexo %‘fﬁ\ E%\CHS \:ﬁ/
= A4 T—-H — T H
H s
endo H

Figure 6. Exemple de Cs-exo et Cs-endo et les isoméres E et Z de ’ENB [21].

Pour ajuster au mieux leurs propriétés d’usage, la vulcanisation au soufre de ’EPDM et des
autres élastomeres est effectuée en présence du soufre élémentaire combiné avec des
activateurs tels que I’oxyde de zinc (ZnO) et I’acide stéarique, et des accélérateurs tels que le
tétra-méthyl-thiuram-disulfide (TMTD) et le mercapto-benzo-thiazolyl-ether (MBTS).
Signalons que la vulcanisation des élastomeéres au soufre en absence d’activateurs et
d’accélérateurs peut durer plusicurs heures, et ne présente donc aucun intérét industriel.

Par contre, en présence d’accélérateurs et d’activateurs, un temps optimal de vulcanisation de

2 a 10 minutes peut étre atteint.

Eventuellement, des retardateurs peuvent étre utilisés pour éviter une réticulation lors de la
mise en ceuvre du matériau élastomere. Ces retardateurs correspondent généralement a des
composés acides, tels que I’anhydride phtalique, 1’acide salicylique ou benzoique, ou des

composes nitrosés comme la N-nitrosodiphénylamine.

La composition du systeme de vulcanisation d’un élastomeére EPDM industriel courant est

rapportée au Tableau 1.

Tableau 1. Composition du systeme de vulcanisation industriel d’un EPDM [22].

Compose : réle .Quantité (pce), .
(pce : partie pour cent d’élastomére)
EPDM 100
ZnO : activateur de vulcanisation 2-10
Acide stéarique : activateur de vulcanisation 1-4
Soufre : agent de vulcanisation Y =0,5-4
TMTD : accélérateur de vulcanisation Y/2
MBTS : accélérateur de vulcanisation Y/4

Le schéma général de vulcanisation accélérée au soufre montrant le role clé de I’oxyde de

zinc en combinaison avec les acides gras et les activateurs aminés est donné sur la Figure 7.
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L'qland
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XSNR, * ZnO + Ligand — X—8— Zn— 8§—X
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S Etape 4 | Etape 3 * Y
X Ligand
Complexe| Ponts de réticulation o
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wanapana®  Réseau de vulcanisation

S apres maturation
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Figure 7. Role des accélérateurs et activateurs dans les systémes de vulcanisation au soufre
des élastomeres polydiéniques.

Il est important de signaler le rdle indispensable des activateurs secondaires

(en accompagnement de I’oxyde de zinc). En effet, ils jouent deux rdles principaux :

e Faciliter I’ouverture du cycle de soufre ¢lémentaire (en Sg) et ainsi, la formation des
ions polysulfures (Figure 7-étape 2). Ceci permet d’augmenter la vitesse de vulcanisation.

Parmi ces activateurs, on peut citer les amines ou les carboxylates de zinc par exemple.

e Générer le sulfure de zinc qui est un tensioactif permettant d’augmenter la solubilité du
complexe accélérateur zinc-mercaptide dans la matrice élastomere. Ce complexe catalyse la
sulfuration des chaines d’élastomére. En effet, il permet, d’une part, la formation de ce que
I’on appelle le précurseur de réticulation (Figure 7-étape 3) et, d’autre part, la désulfuration
des ponts polysulfures en ponts di- et monosulfures (Figure 7-étapes 4 et 5), ce qui augmente
significativement 1’efficacité de la vulcanisation. Le réseau final vulcanisé au soufre contient
un mélange de ponts mono- et polysulfures liés a 1’élastomére en position allylique. Parmi

ces activateurs, nous pouvons citer I’acide stéarique par exemple.

Les composés les plus variables, en termes de type et de quantité, sont le soufre elémentaire
(ou les donneurs de soufre) et les accélérateurs. En se basant sur le pourcentage en soufre (ou
donneurs de soufre S) et le rapport massique entre accélérateur et soufre (A/S), nous pouvons

distinguer trois types de systéemes de vulcanisation decrits dans le Tableau 2 [23, 24].
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Tableau 2. Différents systemes de vulcanisation au soufre [24].

Type du systéme de vulcanisation Soufre Accélérateur Rapport
(S, pce) (A, pce) A/S
Conventionnel 2,0-3,5 1,2-0,4 0,1-2,6
Semi-efficace 1,0-1,7 2,5-1,2 0,7-2,5
Efficace 0,4-0,8 5,0-2,0 2,5-12

e La vulcanisation dite conventionnelle est obtenue en utilisant un fort taux de soufre.
Dans ce cas, le réseau est principalement composé de ponts polysulfures (95% massique) et
de quelques ponts di- et monosulfures (Tableau 3). Ces liens polysulfures de plus faibles
énergies de dissociation sont sensibles a la température et, de ce fait, les matériaux obtenus ne
peuvent pas étre utilisés au-dela de 70°C.

e L’utilisation d’un systéeme semi-efficace réduit, voire élimine complétement, la
probabilité de réversion sauf a haute température de vulcanisation. Ainsi, le réseau final
montre une grande résistance au vieillissement thermique, en particulier & la thermo-
oxydation.

e Les systemes de vulcanisation efficaces présentent un faible pourcentage de soufre
(ou donneurs de soufre) et un pourcentage élevé en accélérateurs. lls conduisent a des réseaux
composés principalement de ponts monosulfures (Tableau 3). Dans ce cas, les liaisons inter-
chaines sont plus fortes et le matériau est capable de fonctionner a plus haute température
(typiquement 100°C).

Tableau 3. Ponts soufrés généreés par les différents systemes de vulcanisation au
soufre [24].

Systeme de vulcanisation Conventionnel | Semi-efficace Efficace
Ponts poly et disulfures (% massique) 95 50 20
Ponts monosulfures (% massique) 5 50 80
Cycles polysulfures ++ +/- ——
Résistance au vieillissement
thermique o /- T
Reésistance a la réversion -— +/- ++

Bien que la vulcanisation au soufre soit connue depuis plus de 170 ans, son mécanisme
réactionnel n’est pas encore bien connu. Quelle est I’espéce réactive principale? S’agit-il
d’intermédiaires ioniques ou radicalaires, ou bien les deux a la fois [23]? La méconnaissance
de ce mécanisme est en partie due a sa complexité, en particulier a la variété des structures
soufrées impliquées qui peuvent conduire a une variété de réactions élémentaires incomprises

ou encore en discussion.

19

—
| —



Chapitre I

Bien que le soufre soit le plus connu et le plus utilisé, il existe un autre agent de réticulation :

le peroxyde.
[.3.2.2.2. La réticulation par peroxyde

La réticulation par peroxyde est connue depuis longtemps, mais elle a gagné en
importance avec le développement des caoutchoucs synthétiques saturés (absence
d’insaturations). Le peroxyde est un agent de réticulation colteux par rapport au soufre, mais
beaucoup plus simple a mettre en ceuvre car son mécanisme d’action ne nécessite pas la

présence de double liaisons, d’activateurs et d’accélérateurs.

Ce processus de réticulation est aussi couramment utilisé pour les élastomeres polydiéniques,
en particulier pour les EPDM. Dans ce cas, la présence du di¢ne augmente ’efficacité de la
réticulation. La température de début de réticulation de 1’élastomére correspond a la
température de decomposition du peroxyde. Ainsi, la température de réticulation peut étre
ajustée a partir de la structure chimique du peroxyde. Le peroxyde le plus simple, utilisé
industriellement pour réticuler les élastomeres, est le peroxyde d’hydrogéne (H-O-O-H). Les
autres peroxydes sont obtenus a partir de ce peroxyde soit par mono- (hydroperoxydes : R-O-
O-H) soit par double substitution (peroxydes : R-O-O-R).

La stabilité thermique des peroxydes dépend fortement du degré de substitution de 1’atome de
carbone. Elle évolue dans 1’ordre suivant :

Carbone primaire (-CH3) > Carbone secondaire (-CH,-) > Carbone tertiaire (>CH-).

Les peroxydes réagissent généralement par arrachement des atomes d’hydrogene des chaines
élastomériques. Cette réaction conduit a des radicaux alkyles trés actifs sur la chaine, qui vont
ensuite participer a des réactions bimoléculaires de terminaison pour former des ponts inter-

chaines carbone-carbone (Figure 8).

Chaines
d’élastomeére

VA
apAxoiad
VA

AN

Y/
VA

VA

H-C-H H-C-H H-C-H H-C-H
[ AT o
H-CiH ) (\I_—!:,T-H — H-(|: c|:-H
H-|C-H H-C-H H-C-H H-C-H

Figure 8. Réticulation des chaines d’un polymére par établissement de ponts inter-chaines

carbone-carbone.
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Signalons que cette réaction de couplage est en compétition avec la réaction de dismutation
des radicaux alkyles. Le mécanisme de réticulation de I’EPDM par peroxyde est beaucoup

moins complexe que celui de la vulcanisation au soufre (Figure 9).

12RO-0R
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ROs ROH

J\/L/\q\/\ﬂ L_Z_ o + ,‘\—J;\/\'Q/\)v‘
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Figure 9. Mécanisme de réticulation de I’EPDM par peroxyde faisant intervenir les

BT

EPDMe 4—

Pont de réticulation
allyl/alkyl

macroradicaux provenant aussi bien du propylene que du diéne [25].
En effet, la réticulation est initiée par la décomposition thermique du peroxyde. Ensuite, les
radicaux actifs, ainsi formés, arrachent des atomes d’hydrogéne pour former des
macroradicaux. Enfin, la réticulation résulte soit de la combinaison de deux macroradicaux,

soit de 1’addition d’un macroradical sur une double liaison d'une autre chaine d’élastomere.

D’apres Orza et al. [25], I’arrachement des atomes d’hydrogene par les radicaux primaires et
secondaires derives du peroxyde, ne se produirait pas seulement sur les groupes méthynes

(>CH-), mais aussi sur les groupes en positions allyliques en C3 et Cy de I'ENB.

Ainsi, la réticulation résulterait de la terminaison bimoléculaire des radicaux tertiaires et des

radicaux allyliques, ainsi que de leur addition sur les doubles liaisons de I’ENB.
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Chapitre I

[.3.2.2.3. Influence de la densité de réticulation sur les propriétés mécaniques

Les propriétés macroscopiques des élastoméres vulcanisés, a savoir les propriétés
viscoélastiques, sont largement pilotées par la densité de réticulation (nombre de ponts inter-
chaines par unité de volume ou de masse du matériau) [26]. La déformation maximale que
peut atteindre un élastomere réticulé dépend de la distance moyenne entre deux nceuds de
réticulation dans le réseau macromoléculaire. Cette distance est inversement proportionnelle
a la densité de réticulation. Une faible densité de réticulation conduit a une grande flexibilité
des chaines macromoléculaires et donc, une grande déformabilité macroscopique du matériau
et une grande résistance a la rupture. Les principaux effets de la réticulation sur les propriétés

d’utilisation sont présentés schématiquement sur la Figure 10.

Reésistance
Dissipation au déchirement et Module
a la fatigue - statique

Module
dynamique

— Dureté

Propriétés

Résistance
dynamique

Densité de réticulation

Figure 10. Influence de la densité de réticulation sur différentes propriétés
thermomécaniques des élastoméres vulcanisés [27].

Nous constatons que le module statique (déterminé a partir d’un essai en sollicitation
monotone et représentant la composante élastique du comportement rhéologique) augmente
avec la densité de réticulation pour atteindre une plus grande valeur que celle du module
dynamique (déterminé en DMTA et représentant a la fois le comportement visqueux et
élastique). C’est donc un module « composite ». D’autre part, la dissipation (rapport entre la
composante visqueuse et la composante élastique du module complexe et, représentant
I’énergie de déformation non stockée et convertie en chaleur) diminue quand la densité de
réticulation augmente. La résistance au déchirement et a la fatigue et, la dureté sont liées a
I'énergie de rupture. Les valeurs de ces propriétés augmentent avec la densité de réticulation
tant que cette derniére reste en dessous d’une valeur critique, mais elles diminuent au-dela.
L’ensemble de ces propriétés mécaniques varient souvent de fagon antagoniste avec la
densité de réticulation, si bien qu’il est difficile de trouver une densité de réticulation
optimale. En effet, certaines propriétés thermomécaniques sont considérablement améliorées

lorsque la densité de réticulation augmente, tandis que d’autres Se dégradent.
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Il convient de noter que les propriétés mécaniques des élastoméres vulcanisés ne dépendent
pas seulement de la densité de réticulation, mais aussi de la nature du polymere linéaire de
départ, de la nature des ponts inter-chaines (C-C, C-S-C, C-S4-C) et du taux de charges
incorporées. En effet, nous avons vu qu’il existe deux grandes voies de réticulation des

élastomeres : la réticulation par peroxyde et au soufre.

Dans le cas de la vulcanisation au soufre, la nature des ponts inter-chaines (mono- ou
polysulfures) peut étre modulée en ajustant le rapport massique soufre/accélérateurs. Malgré
la fragilité des ponts polysulfures vis-a-vis du vieillissement thermique, ils deviennent un
atout précieux pour les propriétés dynamiques des élastomeres vulcanisés. En effet, les
réseaux formés de ponts polysulfures présentent de meilleures propriétés mecaniques que les
réseaux constitués de ponts monosulfures ou carbone-carbone (réticulation par peroxyde).
Cette différence est attribuée a la labilité des ponts polysulfures [28] présentant une énergie
de dissociation de la liaison S-S relativement faible (Tableau 4).

Tableau 4. Energie de dissociation des ponts inter-chaines.

Liaison chimique Energie de dissociation (kJ/mol)
S-S 257 + 10
C-S 274+ 15
C-C 328+ 2

Par conséquent, les ponts inter-chaines vont se rompre avant les liaisons C—C du squelette de
la chaine principale, et pourront ensuite se reformer a un autre endroit du réseau
macromoléculaire pour s’accommoder des contraintes. Ce mécanisme confére au matériau
vulcanisé de bonnes propriétés a la rupture associées a une grande capacité a relaxer les
contraintes et & fluer. C’est le cas des matériaux obtenus par vulcanisation conventionnelle
qui sont capables de relaxer les contraintes internes par destruction des ponts polysulfures. Le
gain en stabilité thermique se fait donc au détriment des performances mécaniques de ces

matériaux.

La réticulation par peroxyde conduit a des réseaux tridimensionnels avec de meilleures
propriétés mécaniques en compression sur une large gamme de températures [29], mais avec
une résistance en traction a haute température et une résistance a la fatigue mécanique plus

faibles que celles des matériaux vulcanisés au soufre.

D’une maniére générale, la vulcanisation des élastoméres permet d’augmenter leur élasticite,

mais au-dela d’une valeur seuil, elle réduit leurs propriétés a la rupture.
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[.3.2.2.4. Techniques de caractérisation de la vulcanisation au soufre

La vulcanisation au soufre des elastomeres oléfiniques contenant un pourcentage
élevé (NR, IR, BR, SBR) ou faible (IIR, EPDM) d’insaturations genére une grande variété de
ponts inter-chaines soufrés [30, 31], conférant ainsi des propriétés élastiques élevées a

I’¢lastomére vulcanisé (Figure 11).

Ponts de réticulation Autres modifications

-C-

I )

S |Mono-soufré | _C.- -C- Groupement latéral

| I I pendant
-C- S, ?x (R : résidu
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-C- | multifonctionnel

| S

b .
S |Di-soufrés I -G C- ;
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| -C- L
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'(-I:' _CI:_ -C=C-C=C-C=C- conjuguées
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< R 7

S Poly-soufrés | -C -C- C=C > C=C Cis / Trans
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Figure 11. Différents types de ponts inter-chaines d’un réseau réticulé au soufie [31].

Difféerentes techniques ont été reportées dans la littérature pour élucider le mécanisme de
réticulation, déterminer la structure chimique des ponts inter-chaines, et déterminer les
constantes de vitesse des réactions élémentaires telles que : la spectrométrie de résonance
magnétique nucléaire **C haute résolution a 1’état solide [32], les essais de compression du
gel gonflé [20, 33], la calorimétrie différentielle a balayage [34] et la chromatographie en

phase gazeuse [35].

Les proportions des ponts inter-chaines dépendent de la nature du polymére linéaire de
départ, des accélérateurs et des agents auxiliaires, ainsi que des conditions expérimentales de
la réaction de vulcanisation, en particulier de la température et de la durée de vulcanisation.
Les proportions en ponts mono-, di- et polysulfures sont déterminées par des réactifs
chimiques de type thiol et amine, en combinaison avec des mesures de gonflements [36, 37].
Par exemple, pour rompre seulement les ponts polysulfures, nous utilisons le 2-propane-thiol
et la pipéridine. Cependant, pour rompre a la fois les ponts di- et polysulfures, nous utilisons

du 1-dodecane-thiol et de la pipéridine [38].
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Aux stades initiaux de la réaction de vulcanisation, les ponts C-Sy-C sont relativement longs
(x =4 ou 5). Leur longueur diminue ensuite avec la température et la durée de vulcanisation
(x<4).

1.3.3. Renforcement des matrices élastomériques par des charges

Nous avons vu qu’étant donné la trés faible température de transition vitreuse Tg, il est
impératif de vulcaniser les élastomeres afin de leurs conférer des propriétés élastiques stables

(pour atteindre un allongement a la rupture de 1’ordre de plusieurs centaines de pourcent).

Pour résister aux sollicitations répétées et aux conditions extérieures, outre une grande
élasticité, une piece en élastomere doit aussi présenter une bonne rigidité, une bonne
résistance a 1’usure ou a la fatigue. De plus, sur le plan économique, la diminution du prix de
revient d’une piece est constamment recherchée. Ce sont ces considérations qui ont conduit a

introduire des charges dans les matrices élastomériques.

La charge permet, essentiellement, d’accroitre les propriétés mécaniques de la matrice
élastomérique (module élastique, résistance a la déchirure, propriétés a la rupture, etc.).
L’influence de la charge est observée dans tous le domaine de déformation d’une éprouvette
en ¢lastomére. En effet, avec I’introduction de la charge, nous observons, aux petites
déformations, une disparition de la quasi-linéarité du module élastique et, aux grandes

déformations, une augmentation notable appelée durcissement structural.

En pratique, différents types de charges sont utilises (silice, noir de carbone, etc.), mais leur
choix reste encore empirique car il n’existe pas encore un consensus entre les chercheurs pour

expliquer les mécanismes moléculaires intervenant dans le renforcement des élastomeres.

Les charges sont classées selon la couleur qu’elles donnent aux mélanges (clairs ou opaques),
ou selon les propriétés macroscopiques qu’elles conferent aux réseaux ¢élastomeres. En effet,
si la charge améliore les propriétés d’usage de 1’élastomere (module élastique, énergie de
rupture, contrainte ou allongement & la rupture), elle est dite « renforgante ». Par contre, si
elle est utilisée pour uniquement diminuer le prix de revient des mélanges, elle est considérée

comme inerte ou diluante, ou encore non renforgante.

L’intérét majeur des élastomeres réside dans leurs propriétés mécaniques, et en particulier
1’¢élasticité caoutchoutique, aussi bien du point de vue industriel que fondamental. Pour cette
raison, dans 1’industrie, ces matériaux ne sont quasiment jamais utilisés purs, c¢’est-a-dire non

renforcés par des charges.
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1.3.3.1. Le noir de carbone

Le noir de carbone est obtenu dans des fours spéciaux par décomposition thermique
partielle de gaz naturels ou d’hydrocarbures lourds. Il existe sous forme de plus d’une
trentaine de grades et constitue la charge la plus utilisée par les caoutchoutiers. En effet, ce
renfort génére un large spectre de propriétés pour les élastomeres chargés.

Le noir de carbone est constitué de particules « élémentaires » de forme majoritairement
sphérique (nodules). Ces nodules se trouvent généralement sous la forme d’une structure

primaire appelée « agrégats », de taille de I’ordre d’une centaine de nanométres (Figure 12).

Plans
graphitiques
désordonnes

Nodule Agrégat Agglomérat
10-90 nm 100-300 nm 10-1000 pm

Figure 12. Représentation multi-échelle de la structure du noir de carbone.

Suivant les paramétres de malaxage et des sollicitations mécaniques, ces agrégats
interagissent entre eux par l’intermédiaire de liaisons de faible énergie de type Van der
Waals, pour générer des structures secondaires appelées « agglomérats » de tailles plus

grosses, comprises entre quelques centaines de nanomeétres jusqu’au millimetre.

L’avantage des particules de noir de carbone est leur incorporation aisee dans les élastomeres
hydrocarbonés, du fait de leur bonne compatibilité chimique (nature chimique relativement
proche). Dans les formulations industrielles, 1’effet du noir de carbone (d’un point de vue
mécanique) est généralement dominant par rapport aux autres additifs.

1.3.3.2. Les charges inorganiques

Comme le noir de carbone, des charges inorganiques sont utilisées non seulement
pour réduire le prix de revient des mélanges (par exemple la craie), mais aussi pour assurer
certaines améliorations de propriétés spécifiques. En effet, ’utilisation de la silice permet de
faciliter la mise en ceuvre des mélanges (par exemple, 1’argile Kaolin), ou encore d’ameliorer
certaines proprietés mecaniques telles que la dureté, la résistance a la rupture ou au
déchirement (par exemple silicates d’aluminium). Les composés siliciés sont les charges

renforcantes les plus utilisées aprés le noir de carbone. Ces composes présentent des tailles de
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particules élémentaires assez petites (de I’ordre de quelques nanometres) et leur chimie est

plus simple que celle du noir de carbone.

Les silices s’incorporent facilement dans les matrices silicones. Cependant, leur introduction
dans des élastomeres hydrocarbonés est en géneral assez difficile en raison du nombre élevé
d’agglomérats et de la faible compatibilité chimique des groupements hydroxyles avec les
chaines hydrocarboneées (Figure 13). Il est alors indispensable d’avoir recours, au préalable, a
un traitement chimique de la surface de la charge pour améliorer 1’interaction charge/matrice

[39].

K,H H
I r XY
/ o AN o e :‘\“n”f \‘\ﬂ/s P
sifica sifica l silica
geminal silanols isolated silanols vicinal (hydrogen bonded) silanols

Figure 13. Représentation de la composition chimique superficielle de la silice [40].

Le greffage de molécules de type organo-silanol (R-Si-OH) est souvent utilisé. Selon leur
nature, ces molécules peuvent jouer le role, soit d’agents de recouvrement qui permettent de
limiter les interactions entre la silice et la matrice [41], soit d’agents de couplage qui

permettent d’établir des liaisons covalentes entre la matrice et la silice [39, 42].

Suivant la nature du traitement chimique, I’incorporation des silices améliore I’allongement a
la rupture, la résistance au déchirement, le vieillissement a la chaleur mais surtout permet

d’avoir une hystérese (dissipation d’énergie) plus faible.

En conclusion, le renforcement par des charges est nécessaire dans la plupart des applications
courantes des élastomeres. Des petites aux grandes déformations, le renforcement des
élastomeres est fortement influencé par les différentes interactions (physiques et chimiques)

qui se forment entre la charge et la matrice pendant la mise en ceuvre.

Le noir de carbone est I’agent renforgant de loin le plus utilisé, mais les agents siliciés ont
gagné en importance ces dernieres années. En effet, les fabricants parviennent
progressivement a contrebalancer les inconvénients majeurs de la silice, tels que le colt élevé
et la difficulté de mise en ceuvre, par I’obtention de propriétés intéressantes pour de

nombreux domaines d’application.
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1.3.3.3. Interaction entre charge et élastomére

Dans les élastomeres renforcés, les charges forment avec le réseau macromoléculaire

différents types d’interactions :

 Interactions chimiques : Ce sont des liaisons covalentes de fortes énergies formées
entre les insaturations de la matrice élastomérique et les radicaux libres présents en surface
des charges [21]. Ces radicaux sont générés par le cisaillement important lors de 1’étape de

malaxage.

« Interactions physiques : Il en existe deux sortes : soit des liaisons de faible énergie de
type Van der Waals ou hydrogéne formées entre les charges et 1’¢lastomere, soit un ancrage
mécanique de 1’élastomére sur la charge. Ce dernier est d’autant plus important que la surface

de la charge est rugueuse.

En se basant sur ces deux types d’interactions, nous pouvons distinguer trois états de mobilité

des chaines macromoléculaires [22, 24] (Figure 14) :

e Les chaines d’¢élastomere 1ié : Ce sont des chaines en interaction avec la charge formant
ainsi une couche vitreuse a proximité directe des particules de charge. L’épaisseur de cette
couche dépend de plusieurs paramétres tels que la nature et le taux de charges, le temps de
mélangeage, le temps de stockage, etc. En effet, les interactions charge/élastomere ne se

forment pas instantanément.

e Les chaines d’élastomeére occlus : Ce sont des chaines piégées dans les espaces inter-
particulaires des agrégats de charges. Du fait de leur isolement, elles sont protégées (dans le
domaine d’élasticité linéaire a faibles déformations) des sollicitations externes et elles se

comportent donc comme une charge.

e Les chaines d’¢élastomere libre : Ce sont des chaines ne présentant pas ou ayant de trés
faibles interactions avec les charges. Leur mobilité ne dépend alors que de la nature de la

matrice élastomérique et de sa densité de réticulation.

Plz'ir)s Chaines
graphitiques o OCClus
désordonnés O

Chaines liées

Chalnes

libres
Nodule Agreégat Agglomérat

10-90 nm 100-300 nm 10-1000 pm

Figure 14. Différents domaines de matrice élastomérique renforcée par le noir de carbone.
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1.3.3.4. Influence des charges sur les propriétés mécaniques

Le renforcement mecanique des élastomeres dépend de plusieurs paramétres. En effet, le

module global d’une formulation d’élastomere est la somme de plusieurs contributions

(Figure 15) :

>

Liaisons faibles

Contribution au module E’

Module de la matrice élastomérique

Taux de déformation

Figure 15. Différentes contributions au module E’ au cours de la déformation d’un
élastomere [43].

e Le module de la matrice élastomérique correspondant a la raideur de 1’élastomére
vulcanisé, mais non chargé. Cette contribution dépend aussi bien de la nature du polymere

linéaire de départ que de ses propriétés physicochimiques.

o L’effet hydrodynamique provenant des particules rigides de charges. Cet effet se traduit
par une amplification des contraintes dans le matériau suite a une restriction de la mobilité

des chalnes d’¢élastomere dans la phase caoutchoutique.

e Liaisons chimiques de fortes énergies (liaisons covalentes) entre les charges et la
matrice.

e Liaisons chimiques de faibles énergies (de type Van der Waals, liaisons hydrogenes,
etc.) entre les charges et la matrice, entre les agglomérats, et entre les particules de charges
elles-mémes. Ce type de liaison a un effet trés important aux faibles déformations et cet effet
est décroissant avec le taux de déformation jusqu’a devenir quasiment nul aux grandes
déformations. En effet, les grandes déformations provoquent la désagglomération des

particules de noir de carbone et la rupture des liaisons faibles charge/matrice.

Différentes théories sur le renforcement d’un élastomere ont été suggérées en prenant en

considération 1’effet hydrodynamique. En 1906, Einstein a développé un modele pour les
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charges rigides et sphériques dispersées dans un fluide de viscosité constante 7, [44]. Il a

exprimé la viscosité du mélange 7 en fonction de la fraction volumique de charges @:
n=1n,1+25) Equation 3
Par la suite, Smallwood [45] a remplacé la viscosité par le module :
E=Ey(1+259) Equation 4
ou E et Eq sont respectivement les modules du composite et de 1’élastomére non charge.

Or, I’équation (4) ne peut étre utilisée que pour les milieux trés dilués (i.e. loin du taux de
percolation des charges). Pour prendre en compte les interactions entre particules dans le cas
de fortes fractions de charges, Guth et Gold ont modifié cette équation en introduisant un
terme de second ordre [46] :

E=Ey(1+250+ 14,10 Equation 5
ol le terme (14,1 @?) représente les interactions entre les particules de charges.
Pour tenir compte de ’anisotropie possible des agrégats de charges, Guth [47] a proposé
I’équation générale suivante :

E =E,(1+0,67f®+1,62f2") Equation 6
ou fest le facteur de forme défini comme le rapport des axes d’un ellipsoide enveloppe d’un
agrégat moyen.

Halpin et Tsai [48] ont également proposé un autre modele qui préedit la rigidité du composite

en fonction du facteur de forme :

_Ey(1+2@n)

Equation 7
1-@n g

avec

n=——> Equation 8

ou Es est le module des charges.

Pour les matrices élastomériques, E¢>> Ey, donc 1’équation (7) se simplifie en :

_E,(1+2f)

Equation 9
a-o “
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I.3.4. Stabilisation
Il existe trois types d’antioxydants (Figure 16) :

e Ceux qui piegent les radicaux alkyles (P®) (principalement les amines encombrées ou
HALS) qui sont genérés par une contrainte extérieure ou par la réaction des radicaux

alkoxyles (PO®), hydroxyles (*OH) et peroxyles (PO,") avec le substrat polymere.

e Les antioxydants primaires (principalement les phénols encombrés et amines
aromatiques secondaires) qui bloquent la propagation en chaine en réagissant avec les

radicaux peroxyles (PO,") générés par 1’addition des radicaux alkyles (P*) avec I’oxygéne.

e Les antioxydants secondaires qui évitent la formation des radicaux alkoxyles (PO®),
hydroxyles ("OH) et alkyles (P*) par décomposition non radicalaire des hydroperoxydes
(POOH).

Dans le cas général, tous ces mécanismes de stabilisation sont susceptibles d’entrer en

compétition, ce qui justifie I’emploi de mélanges des différents types d’antioxydants.

Propagation cyclique

Antioxydant
primaires

Amorgage
intrinseque

Inination

Produits inactifs

Antioxydant
secondaires

Amorcage
thermique

Figure 16. Rupture du mécanisme boucle fermée par action des HALS, des antioxydants
primaires et des antioxydants secondaires.

Il existe trois paramétres qui déterminent ’efficacité de I’antioxydant :

e La perte physique de I’antioxydant due a 1’évaporation, le lessivage par I’eau ou

I’exsudation,
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e La perte chimique de I’antioxydant due & sa réaction avec les hydroperoxydes et/ou les
radicaux présents (P*, PO,"),

e La concentration minimale, parfois appelée « concentration critique », pour laquelle
I’antioxydant reste actif.

Généralement, on utilise des mélanges de plusieurs antioxydants, chacun réagissant selon une

voie différente, pour empécher 1’oxydation et éviter de générer de nouvelles chaines

d’oxydation [49].
1.3.4.1. Les inhibiteurs des radicaux peroxyles

Plusieurs antioxydants appartiennent a la famille des inhibiteurs de radicaux peroxyles :

e Les phénols encombrés ou a empéchement stérique : Ce sont les antioxydants les plus
utilisés dans les polymeres. Il existe de nombreux types de phénols qui different par leur
fonctionnalité (mono-, bi-, tri-, et tétra-phénol) et leur masse moléculaire. Les phénols (AH)
sont transformés en radicaux phénoxyles (A®) par arrachement de ’atome de 1’hydrogéne
labile par les macroradicaux (étape d’initiation). Les radicaux phénoxyles sont ensuite
transformés en quinones (B®) (stabilisées par résonnance) qui peuvent a leur tour réagir avec
un macroradical [50, 51] (étape de propagation). Vu leur forte volatilité, les antioxydants de
faibles masses molaires sont généralement combinés avec des produits de plus forte masse
molaire pour stabiliser le polymére lors de la mise en ceuvre a température élevée. Le

mécanisme d’action d’un phénol se compose d’au moins deux réactions élémentaires :

A—H + ROO ——> B+ ROOH 1)

B + ROO » B—OOR )

» Noir de carbone : En plus de son role renforgant, le noir de carbone présente 1’avantage
d’étre a la fois un bon antioxydant et un fort absorbeur de rayonnement ultraviolet (UV) pour
les matériaux polymeéres dans le cas ou la coloration noire ne pose pas de probleme. Ces
propriétés stabilisantes remarquables sont assurées principalement par des groupements
oxygenés (hydroxyles, quinones, lactones, etc.) portés par les structures aromatiques en
périphérie des particules de noir de carbone (Figure 17). En effet, ces groupements oxygénés
jouent le réle d’antioxydants primaires (capteurs de radicaux). Il convient aussi de noter
qu’une bonne dispersion des particules de noir de carbone dans la matrice polymere est
indispensable pour I’optimisation de I’effet stabilisant du noir de carbone sans nuire a son

effet renforgant [52].
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quinone

Figure 17. Structure chimique du noir de carbone.
e Amines aromatiques secondaires : Leur mécanisme d’action ressemble beaucoup a

celui des phénols. Elles sont transformées en radicaux aminyles par arrachement de

I’hydrogéne labile par les macroradicaux :

A—NH + ROO’ » A—N’ + ROOH (3)
A—N"  + ROO’ > A—NOOR (4)
A—N + ROO’ > A—NO  + RO (5)

Ces antioxydants sont efficaces a haute température, mais ils sont peu utilisés en raison de

leur tendance a changer les propriétés d’aspect [51].
1.3.4.2. Décomposeurs d’hydroperoxydes

Les décomposeurs d’hydroperoxydes réduisent les hydroperoxydes (ROOH) en
produits non radicalaires et stables thermiquement. Nous pouvons distinguer différents types

de décomposeurs d’hydroperoxydes :

e Thioesters : Ce sont des composés organiques soufrés qui réduisent les hydroperoxydes

pour former des sulfoxydes (R’SOR’) et des alcools selon le mécanisme suivant :

ROOH + R—S—R ———> ROH + R—SO—F R (6)

ROOH + R SO R’ » ROH + R—SO—TF R (7)

Ces stabilisants possedent une odeur forte et désagréable qui empéche leur utilisation pour la

stabilisation des polymeres dans le secteur de I’emballage alimentaire.

e Phosphites: Ce sont des composes organiques phosphorés qui réduisent les
hydroperoxydes pour former des phosphates et des alcools selon le mécanisme suivant :
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(Ro—),p + ROOH —— RoH +(RO—),P=0 (g

Les phosphites sont les décomposeurs d’hydroperoxydes les plus efficaces pendant la mise en
ceuvre d’'un polymére a I’état fondu. Ils sont généralement utilisés en mélange avec les

phenols encombrés [51].
1.3.4.3. Synergie et complémentarité

Il existe différents types de systemes de stabilisation dont les concentrations des
différents antioxydants sont optimisées pour une application donnée. Nous pouvons

distinguer :

e Les stabilisants qui présentent des actions indépendantes mais complémentaires. En
effet, certains antioxydants primaires et secondaires agissent de maniére complémentaire
pour bloquer des réactions élémentaires différentes du processus d’oxydation. C’est le cas de
I’association phénol-phosphite par exemple, ou encore de I’association d’un stabilisant
thermique pour la mise en ceuvre avec un agent anti-UV pour une application sous

rayonnement solaire.

e Les stabilisants qui interagissent. Soit un stabilisant S; d’effet E; et un stabilisant S,
d’effet E;. Méme s’ils sont choisis pour leurs modes d’action spécifiques, ils peuvent

contribuer a différents types d’interactions :

o Si le mélange (S; + S;) est caractérisé par une efficacité E > E; + E, (efficacités
mesurées a concentrations massiques ou molaires égales), nous parlons alors d’une
interaction avantageuse ou de synergie. Nous observons en général une synergie dans le cas

d’un meélange de phénol et de thioester pour la stabilisation a long terme des polyoléfines.

o Si le mélange (S1 + Sy) est caractérisé par une efficacité E < E; + E», nous parlons
d’antagonisme. Nous observons un antagonisme dans le cas d’un mélange de thioester et
d’un agent anti-UV de type amine a encombrement stérique (appelé AES ou HALS) pour la

stabilisation des polymeres sous rayonnement solaire.

o Si le mélange contient plus de deux stabilisants, il est difficile de prévoir son

efficacite a partir des efficacités connues de chaque stabilisant.

L’oxydation des ¢lastomeéres polydiénique peut étre retardée par incorporation de phénols
encombrés de forte masse molaire. Ces stabilisants sont associés a des phosphites organiques

ou des diphénylamines, si des colorations parasites sont tolérables.
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II. Propriétés mécaniques des élastomeres chargés

Pour qu’un matériau soit mécaniquement reconnu comme un caoutchouc, il doit étre
souple, hautement déformable (capable de supporter de tres grandes déformations sans se
rompre) et elastique (capable de retrouver sa géométrie initiale apres suppression de la

sollicitation mécanique).

En général, les élastomeres sont des matériaux viscoélastiques complexes et leur réponse
mécanique dépend fortement du chargement meécanique : type de sollicitation, temps,

fréquence et température.
II.1. Comportement viscoélastique

La réponse des ¢lastomeres vulcanisés chargés a une sollicitation mécanique n’est pas
purement élastique. En effet, sous 1’action d’une contrainte, la mobilit¢é des chaines
macromoléculaires est freinée par frottement visqueux au niveau des jonctions de faible
énergie et des enchevétrements, aussi bien dans les régions de matrice loin des charges qu’au
niveau des interphases charge/matrice. Ce mécanisme visqueux associé a 1’¢lasticité
caoutchoutique induit un caractére viscoélastique dans le comportement macroscopique des
élastomeres. Les effets viscoélastiques peuvent étre tres importants en comparaison aux
matériaux non polymériques, en raison de la grande variété des degrés de liberté des chaines
macromoléculaires. Ils dépendent notamment de la température et de la vitesse de
sollicitation. Ils sont responsables du fluage (sous contrainte imposée) et de la relaxation (a

déformation imposee).

Ces effets viscoélastiques sont significatifs quand le polymere passe d’un comportement
solide vitreux a un comportement solide caoutchoutique, c’est-a-dire au niveau de la
transition vitreuse. Le comportement viscoélastique d’un polymeére est le résultat de deux

contributions (Figure 18-a) :

e Un comportement de solide élastique, caractérisé par une déformation élastique en
phase, ainsi qu’un module de conservation (£’) d’origine entropique reli¢ a 1’énergie

élastique emmagasinée dans le matériau.

e Un comportement de liquide visqueux, caractérisé par une déformation visqueuse en
quadrature retard de phase, ainsi qu’un module de perte (£) relié a 1’énergie visqueuse

dissipée.
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Déformation
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Figure 18. (a) Composantes de la déformation sinusoidale (cas des petites déformations)
[27] (b) Définition simplifiée des modules E’ et E’’ [53].

L’expression du module élastique dynamique (Figure 18-b) devient alors une quantité

complexe et s’exprime par :
E*=E' +iE" Equation 10
Un modeéle ressort-amortisseur est souvent utilisé pour expliquer cette propriété

viscoélastique. Dans le cas d’un polymere homogene, isotrope et incompressible, il existe une

relation simple entre le module élastique dynamique (E*) et le module de cisaillement

complexe G* :
E* =3G* Equation 11
ol E' =3G’ Equation 12
et E" =3G" Equation 13

Le facteur de perte Tan § représente la perte d’énergie par frottement visqueux et est défini

par :
" z

Tan é = o Equation 14
A D’échelle microscopique, la viscoélasticité d’un élastomere chargé résulte de la friction des
chaines macromoléculaires entre elles, de la friction des chaines contre les charges et des
interactions des charges entre elles [54]. Ainsi, I’incorporation de charges dans un élastomere
entraine un changement significatif des propriétés dynamiques, et le réseau de charges se
présente comme le paramétre majeur gouvernant la réponse dynamique [55]. Cependant,
malgré des décennies de recherche, la plupart des modéles proposés pour reproduire le
comportement viscoélastique des élastomeres négligent les effets de ce parametre et se basent

sur des modeéles rhéologiques simples de type Kelvin-Voigt ou Maxwell [56].
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Les propriétés mécaniques d’un élastomere varient en fonction du type de sollicitation :

dynamique ou statique. Chaque chargement se caractérise par des propriétés matériaux
particulieres :

e Dans le cas d’un chargement statique de traction uniaxiale aux grandes déformations,
une courbe typique de loi de comportement d’un €lastomére est présentée a titre illustratif sur
la Figure 19. Cette courbe montre la non-linéarité du comportement mécanique et la grande
capacité de ce matériau a se déformer. D’autre part, nous pouvons distinguer trois différents

domaines dans la courbe contrainte-déformation :

o Domaine 1: Dans le domaine des faibles déformations, 1’augmentation de la
contrainte est liée a la rigidité initiale de I’élastomere. Cette rigidité est liée a un processus de
déplacement des chaines les unes par rapport aux autres (rupture des liaisons faibles). La

partie linéaire de cette courbe permet le calcul du module d’Young (loi de Hooke).

o Domaine 2 : Dans le domaine intermédiaire des déformations, 1’augmentation de
cette derniere est accompagnée par une faible augmentation de la contrainte. En effet, dans ce
domaine de déformation, une faible contrainte est suffisante pour orienter les chaines
élastiquement actives.

o Domaine 3: Dans le domaine des grandes déformations, la contrainte augmente
fortement avec la déformation jusqu’a la rupture du matériau. Au cours de cette phase, les
chaines macromoléculaires atteignent leurs limites d’extensibilité (les chaines ne sont pas de
longueur infinie) et contribuent a un durcissement important de 1’élastoméere. Dans certains

cas, I’alignement des segments de chaines peut méme induire une cristallisation [57].

5 ; /

! /
> [Domaine . Dorhaine Dornaine /
1 : 2 3

Contrainte (MPa)

i _—

) . ___._J..--"I
——
. [
[i] 0.5 1 1.5 2 2.5 3
Déformation

Figure 19. Caractére hyper-élastique d’un élastomére en chargement statique (traction
uniaxiale).
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e Lors d’un chargement dynamique aux faibles déformations, nous pouvons distinguer
¢galement différentes zones dans la courbe d’évolution des propriétés mécaniques

dynamiques d’un polymére en fonction de la température (Figure 20) :

Relaxations mécaniques T
secondaires

&

Relaxation mécanique £/
associée a la transition vitre
&— Comportement SN / e /
« solide »

A-peak l'|l

« Plateau » caoutchoutique N /'/ /’j
e e _/f'

[
|
!
'
|
'
1
|
)
[
|
|
|
I
'
'
'
'
'

Module élastique

/

a i

Temperature, or Lag time, or -Log frequency

Température, temps

Figure 20. Evolution (a) du module élastique [58]
et (b) des composantes dynamiques avec la température [27].

o Zone vitreuse a basse température : L’immobilité des mouvements de grande
amplitude des chaines macromoléculaires se traduit par une rigidité importante du
polymere. Dans cette zone, les mouvements locaux de faible amplitude de petits groupes
d’atomes (pendants ou sur la chaine principale) conduisent a des processus de relaxations
secondaires. La chute du module associée a ces relaxations secondaires est, en général, tres
faible devant celle associée a la relaxation principale. Cet état est caractérisé par une tres
faible déformabilité du matériau et un module élastique au plateau caoutchoutique E de

I’ordre du GPa.

o Transition vitreuse/caoutchoutique : L’augmentation de la température se traduit
par la mobilité de longs segments de chaines macromoléculaires au-dela d’une température
appelée « température de relaxation o (T,) », qui est parfois associée a la température de
transition vitreuse Ty du polymere. Cet état est donc caractérisé par une transition du

matériau d’un état quasi-fragile a un état ductile de grande déformabilité.

o Zone caoutchoutique : Les élastomeres possedent une grande déformabilité et un
comportement visqueux. Le module caoutchoutique E des élastomeres non chargés est
compris entre 0,1 et 1 MPa a haute température. A ces températures, 1’agitation thermique
prédomine devant les interactions entre chaines. Le module de 1’élastomére est un module
composite dd a la contribution simultanée des enchevétrements des chaines (interactions

physiques), de la réticulation (liaisons covalentes) et des charges qu’il contient
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éventuellement (effet hydrodynamique). Les propriétés mécaniques sont géneralement
exploitées dans cette zone, car le module élastique E varie légerement et le facteur de perte

d’énergie Tan J est minimum.

o Transition caoutchoutique/liquide : Dans cette zone, 1’élastomére se comporte
comme un fluide non newtonien quasi-incompressible et fortement visqueux. 1l ne passe pas
directement de 1’¢tat solide a I’état liquide a une température fixe, mais sa viscosité décroit

progressivement avec la température. Il s’agit donc d’une zone de transition trés diffuse.
I1.2. Elasticité caoutchoutique

A 1’échelle de la structure microscopique, un ¢élastomere vulcanisé est constitué¢ de
longues chaines macromoléculaires reliées entre elles par des ponts inter-chaines covalents.
Les macromolécules forment ainsi un réseau tridimensionnel dont les segments de chaines
sont orientés de facon aléatoire sous forme de pelote statistique. Outre ces ponts covalents, il
existe des liaisons de plus faible énergie, appelées liaisons secondaires ou enchevétrements.
L’¢lasticité caoutchoutique est le résultat de ces faibles interactions entre macromolécules.
Ainsi, sous I’action d’une sollicitation mécanique, les segments de chaines peuvent glisser les
uns par rapport aux autres et donc, changer la conformation des segments de chaines
macromoléculaires qui passent d’un arrangement aléatoire & un arrangement orienté suivant
la direction de la sollicitation. L’¢lasticité caoutchoutique est donc de nature entropique
(c'est-a-dire liée aux changements de conformation des segments de chaines). En effet, en
I’absence de force extérieure, le réseau macromoléculaire peut se trouver dans une
configuration d’entropie maximale. Sous sollicitation mécanique, les chaines se déplient et
s’arrangent suivant une direction privilégiée correspondant a la direction du chargement. Ceci

induit la diminution de I’entropie du réseau et un état de déformation macroscopique.

Différentes hypothéses ont été suggérées pour modéliser 1’¢lasticité caoutchoutique. La

théorie statistique suppose que :
e Le réseau est parfait, c’est-a-dire sans défaut (absence d’extrémités de chaines),
e Ladistribution des longueurs de chaines est gaussienne,
e Aucune énergie n’est emmagasinée,
e Toutes les chaines ont la méme distribution de masse et une conformation affine.

La théorie statistique de 1’¢lasticité caoutchoutique [59] permet d’exprimer la contrainte en

traction uniaxiale o en fonction de I’allongement [60] :
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M A

o= PR [/12 1j Equation 15
c
ol p est la masse volumique (kg.m™), R est la constante des gaz parfaits (J.mol™.K™), T est la
température absolue (K), M, est la masse molaire moyenne d’une chaine entre deux nceuds de
réticulation chimiques ou physiques (i.e. entre jonctions covalentes ou enchevétrements)
(kg.mol™) et A est I’allongement défini par :

A =1/l Equation 16

ou I et lp sont, respectivement, les longueurs actuelle et initiale.

Le terme multiplicatif de 1’équation (15) correspond au module de cisaillement G aux faibles

déformations et peut étre exprimé alors par 1’équation suivante :

Gozﬂ
M

C

Equation 17

Du fait de I’extensibilité limitée des chaines, les écarts entre la théorie et 1I’expérience aux
plus grandes déformations ont conduit & remplacer I’approche gaussienne par une autre
approche faisant intervenir la fonction de Langevin [61]. Cette approche dite non-gaussienne
considére une distribution discréte d’orientations des chaines macromoléculaires du réseau.
En considérant un réseau a trois chaines orientées selon les trois axes perpendiculaires de

I’espace, la contrainte en traction uniaxiale o est donnée par [62] :

G3chenes _ o \/_ [ L—l(m]_% ! (\/%B Equation 18

N est la longueur des chaines et L™ est la fonction inverse de Langevin définie par :
1

L(x):coth(x)—; Equation 19

En supposant 1’allongement faible et N grand, la fonction inverse de Langevin est donnee
par :

L™ Y(x) = 3x Equation 20
et I’approximation gaussienne (15) peut étre retrouvée.
En considérant une distribution discréte d’orientations dans un réseau a huit chaines, la

contrainte en traction uniaxiale o s’écrit de la maniere suivante [61] :

Gochaines _ FLl AR A AT Equation 21
°\ 3 \/ N NPy |
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En comparant ces résultats avec ceux obtenus pour une distribution aléatoire des chaines, Wu
et Van der Giessen ont proposeé de combiner les deux relations précedentes pour obtenir une
expression plus générale [31] :

8 chaines

o=(1-p)c*™™ + po Equation 22
ou le paramétre p est défini par :
p =085 \/iﬁ Equation 23

Une comparaison purement qualitative de ces équations est réalisée sur la Figure 21. La loi
gaussienne donnée par 1’équation (15) constitue une borne inférieure, alors que le modéle a
huit chaines exprimé par I’équation (21) constitue une borne supérieure du comportement. De
maniere générale, les distributions de Langevin données par les équations (18) a (22)
correspondent a une approximation gaussienne aux faibles allongements et prédisent que la

contrainte devient infinie lorsque le réseau est complétement étiré.

‘Wu-Van der Giessen

3 chaines

Contrainte normalisée

Gaussienne

" Ln \)

Figure 21. Comparaison qualitative de différents modéles avec N = 12 (la contrainte est
normalisée par le module élastique).

I1.3. Propriétés particulieres des élastomeres aux grandes déformations
I1.3.1. Effet Mullins

Pour des températures supérieures a T4, les élastomeres renforcés présentent des
comportements spécifiques liés a des phénomenes de dissipation d’énergie, notamment 1’effet
Mullins observé lors des premieres sollicitations cycliques du matériau.

L’effet Mullins appelé aussi adoucissement cyclique est caractérisé par une baisse
remarquable du niveau de contraintes quand 1’élastomere réticulé est étiré une seconde fois
au méme taux de déformation. En effet, la premiére extension entraine une perte de la rigidité

pour les déformations ultérieures, et 1’apparition d’une déformation rémanente (Figure 22).
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Figure 22. Mise en évidence de Ueffet Mullins dans les élastomeéres chargés [55].

Ce phénomene est partiellement recouvrable a température ambiante pour des temps trés

longs.

La théorie phénoménologique de Mullins [63] considére que la rupture des agrégats de

charges ou des liaisons charge/matrice est a 1’origine de I’effet Mullins.

Plusieurs tentatives d’explications du phénoméne ont été proposées. Certains chercheurs, par
exemple [64], ont donné une description quantitative qui montre que 1’effet Mullins résulte de
la rupture des liaisons faibles charge/matrice. Une autre explication est basée sur le modéle
moléculaire [65], qui propose le concept de rupture de chaines de différentes longueurs entre
des charges adjacentes. Enfin, en considérant des phénomenes a I’interface entre la charge et
la matrice, des travaux de recherches [66] ont évoqué la notion de glissement des chaines
d’élastomére adsorbées sur la surface des charges sous ’effet de la déformation. Récemment,
des mesures de gonflement [55] ont montré que I’effet Mullins pouvait étre attribué a une
rupture ou a un glissement des chaines ayant atteint leur limite d’extensibilité, ce qui va
induire une diminution du nombre de chaines élastiques actives du réseau et donc un effet
d’adoucissement des contraintes. D’une manicre générale, dans tous les modeles proposés,
I’effet d’adoucissement des contraintes est attribué a la déformation qui est proportionnelle a

la contrainte.
I1.3.2. Effet Payne

Ce phénomene a été étudié depuis une cinquantaine d’années et a été interprété pour
la premiére fois par Payne [67]. Lorsque I’¢lastomére chargé est soumis a une sollicitation
périodique d’amplitude croissante et a une fréquence donnée, ce phénomeéne se traduit par la
diminution du module élastique (G’) aux faibles déformations (inférieures & une dizaine de
pourcents) (Figure 23). Cette chute du module de conservation (G’) s’accompagne d’une

augmentation du module de perte (G ) traduisant ainsi une grande dissipation d’énergie.
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Figure 23. Effet Payne pour des élastoméres non chargés et charges.

L’effet Payne peut étre expliqué a partir de deux théories :
e Un mécanisme d’agglomération-désagglomération du réseau de charges [67, 68],

e Un mécanisme thermiquement activé correspondant a 1’adsorption-désorption [69, 70]
de la couche vitreuse de la matrice élastomérique initialement adsorbée sur la surface des

charges ou au désenchevétrement des chaines dans la couche de matrice liée.

En effet, il s’agit d’'une combinaison de ces deux mécanismes dont la proportion de chacun
dépend de la nature du polymeére linéaire de départ, du taux de charges, ainsi que de

parametres expérimentaux (temps de malaxage et fréquence de sollicitation).

A partir des théories proposées, il est évident que ce phénomene est caractéristique des
élastomeéres renforcés. Il serait essentiellement di a la matrice élastomérique « liée » sur la
surface des charges. Nous pouvons ainsi en déduire que mieux les charges sont dispersées

dans la matrice, plus 1’effet Payne est faible.
I1.3.3. Relaxation

Le phénomene de relaxation de contraintes est présent dans tous les systéemes non
équilibrés. Il est associé au temps nécessaire pour le retour a 1’équilibre ou pour atteindre un
nouvel état d’équilibre suite a une perturbation.

Dans les élastomeres réticulés et non chargés, la relaxation de contraintes peur étre le résultat

de trois processus dont les échelles de temps sont trés différentes :

o L’orientation et le déplacement de courts segments de chaines macromoléculaires avec

des temps de relaxation compris entre 10#-10° s & 20°C [43, 71, 72].

e Le regroupement et la réorganisation des chaines macromoléculaires avec des temps de
relaxation de I’ordre de 10%-10* s. Ce processus est aussi responsable de 1’écoulement

visqueux des polymeres linéaires [73].

—
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e Le réarrangement du réseau macromoléculaire suite a des réactions chimiques (post-
réticulation, rupture de ponts inter-chaines ou coupures de chaines [73, 74]) et a des

sollicitations mécaniques avec des temps de relaxation de 1’ordre de 10-10° s & 20°C [75].

Les deux premiers processus correspondent, respectivement, aux étapes rapide et lente de la
relaxation physique, alors que le dernier processus correspond a la relaxation chimique. Les
relaxations physiques présentent une énergie d’activation de 1’ordre de 13 kcal/mol, alors que

I’énergie d’activation des relaxations chimiques est plut6t de 1’ordre de 30 kcal/mol [73, 76].

La relaxation chimique des contraintes a été décrite pour la premiére fois par Tobolsky [75,
77]. Selon cet auteur, la chute de la contrainte pendant le vieillissement thermique des
élastomeres réticulés est due a la coupure de chaines oxydante quand les essais de relaxation
des contraintes sont réalisés a des températures suffisamment hautes (typiquement
supérieures a 80°C), pour lesquelles la contribution des processus physiques a la relaxation

peut étre négligée.

Dans le cas des elastomeéres vulcanisés au soufre (Figure 24), les mécanismes de relaxation
sont plus complexes, car le réseau est formé par différents types de ponts inter-chaines

(mono-, di- ou polysulfures).

PIROXIDE VULCANIZATE

LPMUS VULCAMIZATE |

SULPHUR vULCAMIZATE 2

il:ll % M 41:}
Tlu{f\?gunn -

Figure 24. Relaxation de différents types d’élastoméres réticulés au soufie ou par
peroxyde.

Quand les élastomeéres réticulés sont chargés, nous observons, en plus des relaxations
physiques et chimiques (de la matrice), un autre type de relaxation qui correspond a la
décohésion charge/matrice [71, 72]. Ce processus a été longtemps attribué par erreur a la
relaxation de la charge. Cependant, & ce jour, il n’existe pas d’interprétation claire de ce

processus de relaxation.

Il est connu que les élastomeres chargés de noir de carbone présentent une relaxation en

traction non-linéaire en fonction de la contrainte et de la déformation, qui peut étre lié a un
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changement de structure dépendant du niveau de déformation. Par consequent, le nombre de
processus de relaxation est plus important que dans le cas des élastoméres vulcanisés non

charges.
I1.3.4. Propriétés ultimes et courbes enveloppes

Les propriétés a rupture sont étroitement liées au comportement viscoélastique de
I’¢lastomeére. En effet, la grande capacité d’allongement des élastomeres chargés est associée
a une hystérése (phénomene dissipatif dépendant du temps) et son évolution dépend du type
de sollicitation (traction, compression, flexion, cisaillement, etc.), de la vitesse de sollicitation
et de la température.

En se basant sur le principe d’équivalence temps-température, et apres détermination du
facteur de glissement qui est un parametre intrinseque au matériau, il est possible de tracer
une courbe maitresse reliant la contrainte aux propriétés ultimes en échelle logarithmique a
partir des données expérimentales obtenues a différentes températures (ou différentes vitesses
de sollicitation) [78]. La courbe ainsi obtenue définie alors I’enveloppe de rupture [79, 80].
L’enveloppe de rupture représente une propriété intrinséque au matériau et peut étre décrite

en faisant varier soit la température, soit la vitesse de sollicitation.

Contrainte enveloppe de rupture

E -¥ rupture relaxation

éqtullbmér:lax

courbe 4 I'équilibre

déformation

Figure 25. Courbe enveloppe de rupture typique d’un élastomére en fonction de la
température [81].

Elle permet de prévoir le comportement a la rupture de 1’élastomére pour des vitesses et des
températures données, mais également son comportement en fluage (trajet BC-Figure 25) ou
en relaxation (trajet BD-Figure 25), ainsi que la relaxation a I’équilibre (trajet AE-Figure 25).
Nous pouvons observer également, une région intermédiaire pour laquelle les propriétés a

rupture sont optimales.
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II1. Phénomene de vieillissement

Au cours du vieillissement naturel, la surface de ’EPDM se dégrade sous 1’action
combinée ou non combinée de différents facteurs environnementaux : les radiations [82], la
température [83, 84], ’0zone [85], des agents chimiques acides ou basiques [86, 87], et
I’oxygeéne [88-90], ce qui se traduit par une perte de ses propriétés fonctionnelles. Pour
retarder ces dégradations, des antioxydants (phénols et amines encombrées) et des charges
réactives (noir de carbone) sont incorporés dans les EPDM qui trouvent leurs applications
dans de nombreux domaines de I’industrie (automobile, électrique, etc.) [91-99]. Il est donc
tres important de comprendre la stabilisation et la dégradation des EPDM dans de telles

conditions.
II1.1. Qu’est-ce que le vieillissement ?

Le vieillissement est une évolution lente des propriétés du matériau a partir d’un état
de référence, résultant de son instabilit¢ propre ou de l’environnement. La littérature
distingue plusieurs types de vieillissements. Cette évolution peut concerner la structure
chimique des macromolécules, la composition chimique du matériau formulé (pénétration ou
extraction de petites molécules) ou son état physique (fraction de volume libre, contraintes
internes, etc.). A cause de ce phénomene de dégradation, nous définissons la « durée de vie »
du matériau, c’est-a-dire le temps au bout duquel une propriété atteint un seuil critique en
dessous duquel le matériau n’est plus apte a I’emploi. Les différents mécanismes
responsables de la dégradation des polymeéres peuvent étre classés en deux grandes

catégories : le vieillissement physique et le vieillissement chimique.
I11.2. Vieillissement physique

Par convention, le vieillissement physique correspond a tout phénomeéne de
vieillissement qui n’implique pas une altération chimique des macromolécules ou des

additifs. Il peut étre de deux types :

e Le \vieillissement physique avec transfert de masse consistant en une
absorption/désorption de matiére par le matériau (pénétration de solvants, migration

d’adjuvants, etc.),

o Le vieillissement physique sans transfert de masse pour lequel il n’y a pas d’échange de
maticre. Il s’agit en particulier du vieillissement sous contrainte mécanique et du phénoméne

de relaxation de contraintes. Dans ce cas, le vieillissement physique résulte d’une
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réorganisation des chaines macromoléculaires vers une configuration plus stable. En effet, il
est reconnu qu’un polymére n’est généralement pas dans un état d’équilibre
thermodynamique en dessous de sa température de transition vitreuse Ty [100, 101]. Au cours
d’un refroidissement, le matériau se fige avec un exceés de volume libre et d’enthalpie au
passage de la zone de transition vitreuse. De nombreuses études, menées dans ce domaine,
sur des polymeres et des composites a matrice organique, ont montré que toutes les propriétés

qui dépendent de la mobilité moléculaire sont significativement affectées [100].
I11.3. Vieillissement chimique

Contrairement au vieillissement physique, le vieillissement chimique se référe a un
changement irréversible de la composition suite a des réactions chimiques. Les processus
chimiques les plus importants sont les réactions de post réticulation et de coupure de chaines.
Les phénomenes de post-réticulation ou d’oxydation impliquent, respectivement, une
augmentation ou une diminution de la densité de réticulation. Cette variation s’accompagne
généralement d’une variation de Tg et d’un changement dramatique des propriétés d’aspects
et mécaniques telles que le craquelage ou la perte des propriétés élastiques et a la rupture.
D’aprés Verdu [101], le vieillissement modifie peu la forme des courbes de traction des
polymeres, mais joue un rble important sur les propriétés a rupture et notamment, sur

I’allongement a la rupture qui diminue catastrophiquement avec le temps de vieillissement.

L’EPDM contient des doubles liaisons, ce qui implique une trés faible résistance vis-a-vis de
la thermo-oxydation. Mais, dans la plupart des applications, ces matériaux sont fortement
modifiés par vulcanisation et I’addition d’un agent renforcant (le noir de carbone) et de
stabilisants. Ainsi, la durabilité de 1’élastomére dépend de la sélectivité des antioxydants pour
former des structures stables en réagissant avec les produits d’oxydation critiques tels que les

hydroperoxydes (ROOH) et les macroradicaux (R* et RO*,).

L’¢étude analytique et cinétique des changements chimiques se produisant dés les premieres
étapes de la réaction d’oxydation est I’un des meilleurs moyens pour prévoir le comportement
a long terme des polymeres. Les caractéristiques cinétiques (a savoir la période d’induction et
la vitesse maximale d’oxydation) permettant d’évaluer la stabilité d’un polymére peuvent étre
déterminées par des méthodes d’analyse courantes de laboratoire telles que la spectroscopie
infrarouge a transformée de Fourrier (IRTF) souvent en mode de Réflexion Total Attéenuée
(ATR) [102, 103], I’analyse thermique (Analyse thermogravimétrique (ATG), Calorimétrie
Différentielle a Balayage (DSC) [104], la chimiluminescence [105] ou I’absorption
d’oxygene [106, 107].
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IV. Thermo-oxydation

IV.1. Schéma général de thermo-oxydation des polyoléfines

L’oxydation est la principale cause de dégradation de la plupart des polymeres. Les
mécanismes d’oxydation mettent en jeu des radicaux libres qui se forment sous ’action de
facteurs mécaniques ou chimiques. L’instabilité relative des polyoléfines a 1’oxydation est
liée principalement a la possibilité d’arracher des atomes d’hydrogénes des chaines
macromoléculaires. Cette réaction est plus facile dans le cas des polymeres que des
hydrocarbures en raison de la présence d’impuretés et de sous-produits de dégradation
provenant du processus de mise en ceuvre (résidus catalytiques, hydroperoxydes, etc.).

La différence d’oxydabilité entre le polyéthyléne (PE) et le polypropyléne isotactique (iPP)
est principalement liée a la différence d’énergie de dissociation entre les liaisons C-H
secondaires (PE) et tertiaires (iPP). En effet, les liaisons C-H tertiaires sont beaucoup plus

labiles que les liaisons C-H secondaires.

Le mécanisme de thermo-oxydation se décompose en une série de réactions élémentaires

comme proposé par Bolland et Gee [108, 109] :

e Amorcage

L’amorc¢age de la thermo-oxydation se fait par décomposition de produits d’oxydation
instables (ROOH), I’attaque radicalaire du polymere par des impuretés ou la décomposition
d’irrégularités structurales créées pendant la synthése ou la mise en ceuvre du polymére.
Certains auteurs ont suggéré que 1’oxydation entre la température ambiante et 50-60°C
s’amorgait préférentiellement au niveau des impuretés et des irrégularités structurales :
doubles liaisons résiduelles [110], carbones quaternaires ou radicaux peroxyles [110] formés
sous I’action catalytique des ions métalliques [111]. Pendant longtemps, nous avons supposé
que la formation de radicaux alkyles (R*) démarrait par rupture homolytique des liaisons C-H
les plus faibles au niveau des irrégularités structurales de la chaine macromoléculaire, et se
poursuivait ensuite sur les liaisons >C-H de I’'unité monomere :

RH —> R + H 9)
Mais, des analyses cinétiques récentes ont permis de démontrer que la principale source de
radicaux est en fait la décomposition de son principal produit de propagation :
I’hydroperoxyde (ROOH) [112].
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» Propagation
La propagation est une réaction radicalaire en chaine en deux étapes. Au cours de la
premiére étape, le macroradical alkyle résultant (R®) réagit rapidement avec 1’oxygéne de I’air

(O,) pour former un macroradical peroxyle (RO,") :

R+ O LN RO, (10)

Dans la deuxieme étape, le macroradical peroxyle (RO;") arrache un atome d’hydrogéne
d’une liaison C-H labile, redonnant lieu, ainsi, a un nouveau macroradical alkyle (R*) mais

aussi a un hydroperoxyde ROOH :

RO, + RH —S » ROOH + R (1)
Nous savons, depuis longtemps, que la premiére étape de propagation est tres rapide et
pratiguement indépendante de la température et de la structure du polymeére
ky = 10°-10° L.mol™.s™ [113] avec une faible énergie d’activation E, ~ 0 [114]. Par contre, la
seconde étape de propagation est nettement plus lente. Cette réaction est d’autant plus facile
que I’énergie de dissociation (Ep) de la liaison >C-H est faible. D’apres Korcek et al [115], il
y aurait une relation linéaire entre log (ks) et I’énergie de dissociation (Ep).
Il est aussi maintenant bien admis que les hydroperoxydes formés pendant la propagation
présentent une instabilité thermique et photochimique due a la faible énergie de dissociation
de la liaison O-O (150 kJ/mol). Ils vont donc facilement se décomposer par rupture
homolytique de la liaison O-O pour donner des radicaux. La décomposition peut se faire
suivant deux modes [109, 116] :
e Le mode unimoléculaire :
ROOH —W » RO 4+ OH (12)
e Le mode bimoléculaire (favorisé si la concentration en ROOH devient supérieure a une

valeur critique permettant ainsi a deux ROOH d’établir une liaison hydrogene) :

2 ROOH —Kb RO" + RO, + H,0 (13)

Les radicaux alkoxyles (RO®) et hydroxyles (OH®) ainsi formés sont trés réactifs et sont donc
rapidement convertis en radicaux alkyles et en produits stables thermiquement tels que les

cetones, les acides carboxyliques et les alcools :

RO + RH —— ROH + R (14)

RO’ » R—O0+ R (15)

OH + RH —— HOH + R (16)
(+])
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Les radicaux alkyles formés pendant toutes ces étapes, peuvent réagir avec 1’oxygene pour

former des radicaux peroxyles.

La concentration en hydroperoxydes peut atteindre un état stationnaire quand la vitesse de
formation équilibre la vitesse de décomposition. A ce stade, il apparait que la thermo-
oxydation des polymeres est un processus auto-catalytique résultant de la génération de
radicaux libres qui peut étre décrit comme un processus en « boucle fermée » (Figure 16),
c’est-a-dire amorce par la décomposition de son principal produit de propagation :
I’hydroperoxyde (ROOH). C’est ce caractére en « boucle fermée » qui permet d’expliquer la
forte auto-accélération de la vitesse d’oxydation au terme de la période d’induction [117].
Ainsi, les hydroperoxydes sont les produits clés et la connaissance de leur décomposition
présente un intérét majeur pour la compréhension des mécanismes d’oxydation des
polymeéres. Mais, il est parfois difficile d’étudier la décomposition des hydroperoxydes car
leur concentration stationnaire est en général trop faible et la plupart des méthodes de dosage

(excepté la DSC) des hydroperoxydes ne sont pas simples a mettre en ceuvre.
e Terminaison

La recombinaison bimoléculaire des radicaux alkyles donne lieu a la réticulation
(réaction 17). Plus le systéme est réticulé, plus la quantité d’oxygéne qui pénétre dans le
matériau est faible et la vitesse d’oxydation peut méme s’annuler comme reporté dans le cas
de ’EPDM [118]. Ainsi, la réticulation protégerait les polyméres polydiéniques de

I’oxydation.

R + R > R—R 17)
Il existe également trois grands types de recombinaisons bimoléculaires des radicaux

peroxyles (RO;"). Nous les présentons en partant d’une cage :

. . k y

RO, + RO, —— ROOJOOR —2—» IRo ORI cage * Oz (18)
o Couplage : l RO 'OR I cage &» ROOR (19)
o Dismutation : l RO"ORI cage K . p—0p . R—OH (20)

o Diffusion des K
radicaux alkoxyles l RO 'OR I — % » 2RO (21)
hors de la cage : cage
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Ainsi, la terminaison des radicaux RO," conduira soit a la formation de ponts de réticulation
par couplage (kep), Soit a la dismutation des radicaux alkoxyles (RO®) et la formation de
produits d’oxydation stables (cétones, acides carboxyliques et alcools) (kec) [119, 120]. Les
radicaux s’échappant de la cage (kgg) amorceront de nouvelles chaines d’oxydation.
Une derniére réaction de recombinaison est présente :

RO, + R ——> ROOR (22)
Signalons que le radical alkoxyle peut se réarranger tres rapidement par coupure 3 pour
conduire a des coupures de chaines (réaction 23) avec, pour conséquences, une baisse de la
viscosité du polymére a 1’état fondu et une chute des propriétés a la rupture, c¢’est-a-dire la

fragilisation du polymere a I’état solide.

R
R'—cls—o' ——> R—C—=0 + R (23)
L

Les réactions (9) a (23) décrivent assez bien 1’oxydation des polyoléfines. La sensibilité du
polypropyléne au vieillissement thermique s’explique par la présence de nombreuses
coupures de chaines. Au contraire, dans le cas du PE, les coupures de chaines sont moins
fréquentes devant les actes de réticulation, ce qui implique une diminution moins rapide de sa

viscosité a I’état fondu par rapport a celle du PP.

Dans le cas du vieillissement thermique des élastomeres, la réticulation est pratiguement
toujours accompagnée de coupures de chaines. La prédominance relative de ces deux
processus dépend de la température et du temps de vieillissement. Le processus de
réticulation se traduit par une augmentation de la concentration en nceuds de réticulation
(diminution de la masse molaire moyenne des chaines élastiguement actives) suite a la
formation de liaisons covalentes inter-chaines. La réticulation s’accompagne d’une
diminution du taux de gonflement, une augmentation de la température de transition vitreuse
Ty et du module élastique [121], et une réduction de la souplesse du matériau et de son
allongement a la rupture. Les propriétés physiques du matériau sont peu affectées, a
I’exception d’une diminution de la solubilité et de la diffusivité d’oxygéne. En revanche, les
coupures de chaines se traduisent par une diminution de la concentration des chaines
élastiquement actives. Les coupures de chaines s’accompagnent d’une augmentation du taux
de gonflement, et affectent considérablement les propriétés élastiques et a la rupture des

élastomeres.
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IV.2. Application aux EPDM

L’ensemble des réactions précédentes, qui constituent le schéma mécanistique
général, permettent de décrire les grandes lignes de la cinétique de thermo-oxydation d’un
EPDM.

Dans un EPDM, les hydroperoxydes sont supposes étre les principaux amorceurs de

I’oxydation. Ils peuvent se présenter sous plusieurs formes (Figure 26) [122, 123].

- CH, .. ?HE
# OOH

_. — < I ,
HTTT b

Figure 26. Les différentes formes possibles des hydroperoxydes dans un EPDM.

Le groupe éthylidéne norbornéne (ENB) est connu pour étre un site sensible a 1’oxydation en
raison de la présence des atomes d’hydrogéne en position o de la double liaison, appelés

hydrogénes allyliques.

La thermo-oxydation débuterait donc sur I’ENB, puis elle s’attaquerait aux unites Prop et
Eth. Des analyses par résonance paramagnétique électronique (RPE) ont confirmé que, au
cours de l’oxydation d’un EPDM, les insaturations résiduelles donnent des radicaux

intermédiaires par arrachement d’un atome d’hydrogéne allylique (H) [124] (Figure 27).

Le role des antioxydants primaires sera de bloquer la propagation de I’oxydation par les

radicaux peroxyles (RO,") au niveau des unités ENB, Prop et Eth.

AN, R

+ RO*

L]
HC——CHs HC——CHj HC——CH,
8 9 8 9

90% 10%

Figure 27. Radicaux intermédiaires au cours de I’oxydation d’un EPDM-ENB [124].
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1V.3. Influence des ponts inter-chaines sur la durabilité

Certaines pieces en élastomeére travaillent a haute température et doivent pouvoir
conserver une bonne tenue mécanique dans ces conditions. La résistance au vieillissement est
donc une propriété indispensable pour ce type de matériaux. Elle dépend du type de gomme
de départ et peut étre améliorée en ajoutant des stabilisants. Mais, la tenue au vieillissement
dépend également de la nature et de la stabilité thermique des ponts inter-chaines. La Figure
28 montre 1’énergie de dissociation des liaisons C-C ainsi que celles de différents ponts
polysulfures [49] .

La réticulation par peroxyde conduit a des réseaux tridimensionnels plus thermostables que
ceux obtenus par réticulation au soufre, et donc moins sensibles au vieillissement thermique.
Ces premiers, vont trés peu fluer sous I’application d’une contrainte mécanique a haute
température [125]. En effet, les jonctions inter-chaines C-C sont beaucoup plus stables
puisqu’elles présentent une énergie de dissociation supérieure a celle des liaisons C-S-C.
D’autre part, I’énergie d’activation de la vulcanisation au soufre des élastoméres (33-36
kcal/mol) est comparable a I’énergie de dissociation homolytique de la liaison S-S de la
molécule de soufre (33 kcal/mol) et des ponts polysulfures (37 kcal/mol) [110, 111, 126].
Ainsi, lorsque le nombre d’atomes de soufre augmente, les ponts polysulfures deviennent de
plus en plus faciles & rompre par un apport d’énergie thermique ou mécanique. Ceci explique

les différences de comportement entre les différents systemes de vulcanisation.

90

{ C-C (Cross-link from Peroxide Vulcanization)
80

C-S-S-C
Cross-links from
Sulfur Vulcanization |
R

70
C-S-C
(Predominant
Cross-link
from Sulfur EV
50 Vulcanization)

60

40

30

20

Bond dissociation energy (Kcal/mol)

10

0 1 2 3 4
Number of sulfur atoms involved in cross-link

Figure 28. Influence du nombre d’atomes de soufie dans la stabilité thermique des ponts
sulfures [49].
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Par conséquent, la résistance au vieillissement des élastoméres vulcanises au soufre va
dépendre du systeme de vulcanisation employé. Cette instabilité thermique des ponts soufrés,
fait que, en présence de la température, plusieurs phénomenes peuvent se produire dans un

élastomeére en fonction de son taux de vulcanisation.

Dans les systémes conventionnels, sous ’effet de la température, les ponts polysulfures de
faible énergie se décomposent rapidement en ponts disulfures ou monosulfures. L’excés de
soufre libéré est susceptible de créer de nouveaux ponts inter-chaines. Parallélement, certains
ponts disparaissent pour donner lieu a des structures soufrées cycliques, des groupes soufrés
pendants ou des structures oléfiniques conjuguées. Cet effet est a I’origine du phénoméne de
réversion appelée aussi dévulcanisation. Il s’agit de la réaction inverse de vulcanisation qui
consiste a un réarrangement par rupture des ponts polysulfures pour générer des ponts
disulfures ou monosulfures plus stables [38] en Figure 29.

AT = S +°S.H

o1

Pont de réticulation soufré EPDM-ENB Thiophéne

Figure 29. Réaction de réversion.

La réversion intervient généralement au-dessus de 160°C [127]. Au contraire, dans le cas
d’une vulcanisation efficace, les ponts monosulfures sont beaucoup plus nombreux et

I’¢lastomere présente une meilleure tenue au vieillissement thermique.

La libération de soufre actif conduit alors a la formation de nouveaux ponts inter-chaines, ce
qui conduit, au final, a une augmentation de la densité de réticulation et donc, a un
durcissement et une augmentation du module élastique du matériau. Le processus de

réticulation au cours de la thermo-oxydation est schématisé sur la Figure 30.

Nous distinguons aussi la présence d’un autre type de réaction qui est la post-vulcanisation
qui conduit a la création de nouveaux ponts soufrés inter-chaines a température élevée
(~150°C) en presence de soufre moléculaire (Sg). Elle peut étre amorcée par la présence de
résidus du systéme de vulcanisation ou provenir de la réaction de groupes soufrés pendants

avec des résidus d’accélérateurs [128].
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Figure 30. Formation de ponts inter-chaines supplémentaires par réaction des ponts
mono- et polysulfures avec I’oxygeéne.

Un troisiéme type de réaction peut étre aussi observée lors de la thermo-oxydation des
élastoméres vulcanises au soufre : il s’agit de la rupture des ponts sulfures par oxydation

suivie d’une formation d’une double liaison (Figure 31).
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Figure 31. Ouverture des ponts soufrés par oxydation [129].

En effet, cette réaction d’oxydation correspond a une stabilisation du polymere par

décomposition ionique des hydroperoxydes.

IV.3.1. A TI'échelle moléculaire: Spectroscopie infrarouge a transformée de

Fourrier (IRTF)

La spectroscopie IRTF permet d’évaluer les modifications chimiques du matériau
suite a la thermo-oxydation. Les produits majeurs formés lors de 1’oxydation des polymeres
et, en particulier des EPDM, sont les espéces hydroxylées (3300-3600 cm™ : alcool & 3400
cm*, hydroperoxyde isolé & 3550 cm™ et hydroperoxyde associé & 3410 cm™) et carbonylées
(1710-1720 cm™ : acide carboxylique & 1715 cm™ et cétone & 1721 cm™) [130] (Figure 32).

Nous pouvons aussi suivre les fonctions esters & 1150 et 1040 cm™.
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Figure 32. Evolution du spectre IRTF au cours de la thermo-oxydation d’un film d’EPDM
pur de 100 um d’épaisseur & 120°C dans I’air : (a) Région des carbonyles et (b) Région des
hydroxyles [131].

Les espéces carbonylées sont caractérisées par un coefficient d’extinction molaire élevé
(entre 300 et 600 L.mol™.cm™). Ainsi, leur concentration est un traceur d’oxydation trés
sensible. En effet, le temps d’induction a 1’oxydation (t;) est défini comme étant le temps
pendant lequel aucun produit d’oxydation n’est détecté par analyse IRTF. Le temps
d’induction dépend de la température de vieillissement et est souvent choisi comme critére
d’oxydation au méme titre que la vitesse maximale d’oxydation. A titre d’exemple, nous
déterminons t; quand ’absorbance a 1720 cm™ dépasse la valeur seuil de 0,02 pour un film

EPDM de 100 um d’épaisseur [131] (Figure 33).
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Figure 33. Courbes cinétiques de Figure 34. Effet de la thermo-oxydation
formation des sous-produits carbonylés a sur la double liaison de ’ENB mis en
(m) 80°C, (®) 100°C et (A) 130°C dans ’air évidence par analyse IRTF sur un film
pour un film d’EPDM pur de 100 um d’EPDM de 100 um d’épaisseur apres 0,
d’épaisseur [131]. 16, 24 et 39 h d’exposition a 80°C dans
Dair [13].

Les insaturations sont 1’une des principales sources d’instabilités thermiques des EPDM.
Elles sont considérées comme étant le premier site d’attaque de I’oxydation (Figure 34).En

effet, au cours de la thermo-oxydation, outre la formation des espéces oxydées, nous assistons
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a une disparition des doubles liaisons de 1’éthylidéne norbornéne (809 cm™) suite & leur

réaction avec les radicaux alkyles et peroxyles (Figure 35) [132].

R, RO, ...
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Figure 35. Réaction des radicaux alkyles et peroxyles avec les insaturations de ’ENB.

En paralléle, le pic centré & 809 cm™ est déplacé & 870 cm™ [13]. Ce déplacement de bande
d’absorption est di a I’attaque des C-H allyliques par les macroradicaux et a la formation des
fonctions carbonyles en position a de la double liaison (Figure 36) [133].

— — e —
LAV AN N I """"" ~ ‘ + o 4(—A + LAV A ".(4
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Figure 36. Déplacement de la bande d’absorption des insaturations de I’/ENB par
formation des produits d’oxydation.

Les différentes fonctions d’oxydation ainsi formées peuvent étre séparées, identifiées et
dosées par dérivation chimique. On effectue alors un traitement au gaz suivi d’une analyse
IRTF. Par exemple, le traitement a 1’oxyde nitrique (NO) permet de transformer les alcools et
les hydroperoxydes, respectivement, en nitrites et nitrates. Le tétrafluorure de soufre (SFy)
réagit avec les acides carboxyliques pour donner des acides fluorhydriques. L’ammoniac
(NHs3) convertit les acides carboxyliques en carboxylates d’ammonium et les esters en amides
primaires. Quant aux fonctions cétones, elles sont quantifiées a partir des bandes carbonyles

résiduelles apres traitement au SF, ou au NH3 [13].

Dans le cas de ’EPDM chargé de noir de carbone, I’étude par spectroscopie IRTF est limitée
au mode réflexion car le noir de carbone posséde une grande capacité d’absorption du
rayonnement IR. Si la formulation de ’EPDM contient de 1’oxyde de zinc, nous pouvons
suivre alors 1I’évolution des carboxylates de I’oxyde de zinc. En effet, I’oxydation conduit a la
formation d’acides carboxyliques qui sont convertis en carboxylates de zinc et absorbent a
1580 cm™. Les acides carboxyliques sont en général les principaux produits d’oxydation de
I’EPDM avant leur conversion en carboxylates.

Apres oxydation des unités ENB, nous observons aussi I’oxydation des unités Eth et Prop. La
Figure 37-a montre une diminution de la bande d’absorption a 1680 cm™, puis la formation

d’une autre bande a 1715 cm’

avec deux épaulements & 1735 et 1775 cm™durant les
premiéres heures d’exposition a 100°C dans ’air d’'un EPDM chargg et réticulé par peroxyde

(Jusqu’a 50 h).
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Figure 37. Evolution du spectre IRTF au cours de la thermo-oxydation d’un EPDM
chargé et réticulé par peroxyde a 100°C dans I’air : () (1 =0h; 2 =3h30; 3=7h; 4 =21h; 5
=29h); (b) (1 = 0h; 2 = 45h; 3= 88h; 4 = 210h; 5 = 395h) [134].

Nous reconnaissons ici 1’évolution caractéristique de 1’oxydation des unités Eth et Prop
[134]. Pour des temps d’exposition plus longs (Figure 37-b), nous observons une diminution
de la bande d’absorption a 1715 cm™, alors que celle & 1580 cm™ augmente & son tour [134].
Nous observons aussi la formation d’une large bande d’absorption entre 3100 et 3600 cm™
due a la présence de plusieurs groupes hydroxyles tels que les alcools, les hydroperoxydes et

les acides carboxyliques.

L’analyse IR/ATR montre une influence positive du noir de carbone sur la thermo-oxydation
de ’EPDM réticulé et chargé. Les résidus phénoliques présents sur la surface du noir de

carbone permettraient d’expliquer cet effet stabilisant [134].

Les techniques d’analyse conventionnelles telles que la spectroscopie IRTF, ne sont pas
suffisamment sensibles pour détecter les modifications de structure du réseau
macromoléculaire (coupures de chaines et réticulation). Nous préférons alors utiliser les

essais de gonflements.

1V.3.2. A I'échelle macromoléculaire : Analyse thermique mécanique dynamique

(DMTA)

L’évolution des propriétés rhéologiques des matériaux reflete directement le
changement des variables macromoléculaires. En particulier, on peut citer la tangente de
I’angle de phase (7an 0) qui décrit I’équilibre entre le comportement visqueux et élastique.
Par conséquent, 1’évolution de Tan o peut donner une indication sur la compétition entre les

coupures de chaines et la réticulation :

o L’augmentation de Tan ¢ caractérise une augmentation de la mobilité moléculaire due

aux coupures de chaines.
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e En revanche, la diminution de Tan J est le résultat de la formation d’un réseau

tridimensionnel hyperélastique [131].

La Figure 38 montre que les valeurs de Tan 6 diminuent au cours de la thermo-oxydation

pour toutes les fréquences de sollicitation, indiquant une réduction de mobilité moléculaire.

tan &
Absorbance at 1720 cm™

T ——
0 10 20 30 40 50 60 70 80
Exposure time (h)

Figure 38. Courbe multi-fréquences de I’angle de perte en fonction du temps d’exposition
@ 100°C dans I’air pour un EPDM pur (fréquence entre 0,1 et 1 Hz) [131].

Cette figure montre un temps critique (point de gel) correspondant au croisement des courbes
cinétiques de Tan 6 obtenues a plusieurs fréquences, qui est une caractéristique des systémes
gélifiants. La gélification est une transition de 1’état liquide vers 1’état solide a un stade de
réticulation avancée. Dans le cas de I’EPDM, les modifications des structures moléculaire et
macromoléculaire semblent étre concomitantes, puisque le temps de gel correspond au temps
d’induction de I’oxydation (tge ~ ting) dans toute la gamme de températures étudiées (de 80°C
a130°C) [131].

Le point de gel (tge) et le temps d’induction (ting) SONt détectés, respectivement, par analyses
DMTA et IRTF respectivement. La réticulation se produit des le début du vieillissement
thermique, simultanément avec la formation des especes carbonylées. Donc, les réactions de
recombinaisons des macroradicaux sont prédominantes sur les coupures de chaines pendant

la thermo-oxydation, menant & une réticulation rapide.
1V.3.3. Al'échelle macroscopique : Traction uniaxiale

L’évolution générale des caractéristiques mécaniques découle des modifications

subies au niveau macromoléculaire.

La réticulation est pratiquement toujours accompagnée de coupures de chaines. En effet, de
nombreux polymeéres tridimensionnels peuvent subir simultanément des coupures de chaines
et une réticulation dans le cas du vieillissement thermique. Leurs propriétés mécaniques
évoluent alors en fonction de prédominance relative a ces deux processus. Elles sont
récapitulées dans le Tableau 5.
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Tableau 5. Evolution des propriétés mécaniques en fonction du mécanisme de dégradation.

Propriété Réticulation Coupures de chaines
Contrainte & la rupture & 2
Allongement a la rupture J J
Module élastique ) J

VL.3.3.1. Influence sur I'allongement a la rupture

La Figure 39 montre que I’allongement a la rupture d’un EPR déterminé par des essais
de traction uniaxiale diminue d’autant plus vite que le temps et la température de
vieillissement sont éleveés.
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Figure 39. Courbes cinétiques de I’allongement a la rupture d’un EPR entre 90 et 110°C
dans Uair [135].

La Figure 40 montre que la diminution de I’allongement a la rupture est bien corrélée avec la
formation des produits d’oxydation dans la matrice EPDM. En effet, nous observons dés les
premiers instants d’exposition une diminution de 1’allongement a la rupture et une forte

augmentation des produits carbonylés.

0,16 f

|
5
[0
t=1

0,14 00
§ 02} 150 &
= b €
g 0,10 JD{)E
0,08 | -
- 750 E‘
= 0,06 ~
& {ze00, "
= 004 Ff
0,02 F 150
0,00 — 100
0 10e0 2000
HOURS

Figure 40. Corrélation entre la diminution de ’allongement a la rupture et la formation
des produits carbonylés dans un EPDM réticulé et chargé a 100°C dans ’air [136].
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V1.3.3.2. Influence sur la contrainte a la rupture

Quand ’EPDM est vieilli thermiquement a 140°C dans 1’air (Figure 41), il subit
simultanément des réactions de coupures de chaines et une réticulation. La compétition entre
ces deux processus peut étre facilement observée. En effet, nous observons que la résistance
en traction (contrainte a la rupture) et le module d’Young de ’EPDM subissent une
diminution entre 0 et 50 jours associée a un processus de coupures de chaines. Par contre,
entre 50 et 90 jours, la résistance en traction et le module d’Young ré-augmentent en raison

d’une réticulation.
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Figure 41. Courbes cinétiques de la résistance en traction et du module élastique d’un joint
EPDM a 140°C dans Uair [137].

V. Couplage vieillissement thermique-vieillissement mécanique

Les élastomeéres sont classiquement réticulés au soufre ou par peroxyde. Suivant les
formulations employées, les ponts formés peuvent étre longs et de faible énergie de
dissociation (ponts polysulfures) ou bien courts et de haute énergie de dissociation (ponts
monosulfures ou liaisons carbone-carbone). Les ponts monosulfures ou les ponts C-C sont
stables thermiquement, mais sont peu flexibles. Les ponts polysulfures, au contraire, se
dégradent rapidement sous I’action de la chaleur, mais améliorent les performances
dynamiques du matériau en raison de leur grande labilité et flexibilité. Dans ce contexte, des
bonnes propriétés face au vieillissement thermique et aux sollicitations meécaniques ne

peuvent pas étre obtenues simultanément et nécessitent un compromis.

L’application d’une déformation/contrainte au cours du vieillissement thermique dans 1’air
conduit a une accélération du phénoméne d’oxydation, qui se manifeste par la diminution du
temps d’induction a 1’oxydation et donc 1’apparition plus rapide d’espéces carbonylées a
1590 cm™ (Figure 42).
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Figure 42. Effet de la contrainte mécanique sur la cinétique de thermo-oxydation d’un
EPDM chargé réticulé au peroxyde a 100°C dans ’air [136].

Deux types d’essais de relaxation des contraintes qui ont été examinés dans la littérature :

e Les essais de relaxation des contraintes dits intermittents, car réalisés sur un matériau

exposé au préalable a un vieillissement thermique avant de subir des essais de relaxation.

e Les essais de relaxation des contraintes dits continus, appelés aussi essais de
relaxation chimique des contraintes, ou encore essais de « chimorhéologie ». Ce phénoméne a
été évoqué pour la premiere fois par Tobolsky [138]. Ces essais de relaxation correspondent a

des essais de vieillissement thermique en présence d’une déformation constante.

Il a été montré que dans de nombreux élastomeéres, tels que le caoutchouc naturel et le
polybutadiene, la relaxation chimique des contraintes est due essentiellement aux coupures de
chaines oxydantes. Cette interprétation est valable aussi bien pour les élastomeres vulcanisés
au soufre que par peroxyde [139]. Elle est justifiée par le fait que le taux de relaxation peut
étre diminué d’un facteur 50 ou plus dans ce type d’élastomére, quand les expériences sont
menées sous atmosphere neutre [77, 139, 140]. Il est important de noter aussi que le taux de
relaxation est indépendant de la pression partielle d’oxygéne dans 1’atmosphere de

vieillissement [138].

Plusieurs études sur la relaxation chimique des contraintes ont été menees pour déterminer
I’origine des coupures de chaines. Il a été montré que, dans le cas du caoutchouc naturel et du
polybutadiéne, la relaxation chimique des contraintes dépend du systeme de réticulation.
Dans le cas des élastomeres vulcanisés au soufre, des études ont montré que plusieurs
accélérateurs de vulcanisation résiduels, tels que le TMTD, acceélerent la relaxation chimique
des contraintes ainsi que la consommation d’oxygene [141]. En effet, les accélérateurs
peuvent jouer le role de catalyseur d’oxydation. Les coupures de chaines se produisent a

haute tempeérature dans les élastomeres hydrocarbonés. Mais, simultanément, il se produit
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aussi des réactions de réticulation. La diminution des contraintes a déformation constante
permet uniqguement de mettre en évidence la prédominance des coupures de chaines, malgré
la présence simultanée de la réticulation. Dans les élastoméres ou la réaction de réticulation
prédomine sur les coupures de chaines, le module élastique augmente avec le temps de
vieillissement [138, 142].

Conclusion

L’EPDM est généralement réticulé au soufre ou par peroxyde. La nature des ponts
inter-chaines formés est fonction des formulations employées : ponts courts de forte énergie
de dissociation (ponts monosulfures ou liaisons covalentes C-C) ou ponts longs de plus faible
énergie de dissociation (ponts polysulfures). Les ponts C-C ou monosulfures sont stables
thermiquement, mais d’un point de vue mecanique ils présentent une faible flexibilité. En
revanche, les ponts polysulfures sont instables thermiquement, mais leur flexibilité assure de
bonnes performances dynamiques au matériau. La charge est généralement ajoutée pour
améliorer Les propriétés mécaniques du matériau. Nous avons vu également que différents
types de vieillissement peuvent exister. Dans la plupart des applications, le changement des
propriétés des élastoméres, notamment la densité de réticulation, est le résultat du
vieillissement thermique en absence ou en présence d’oxygene. Dans cette étude, nous nous
intéresserons plus particuliérement aux consequences du la thermo-oxydation aussi bien sur

les propriétés physico-chimiques que mecaniques des élastoméres vulcanisés au soufre.
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Chapitre I1

Matériaux d'étude et techniques de caractérisation

ans ce chapitre, nous nous attacherons a présenter, dans un premier temps, les
différentes techniques de caractérisation des matériaux polymeéres. Ensuite, nous
présenterons les matériaux a étudier, les méthodes de préparation et les résultats de
leur caractérisation a 1’état initial (non vieilli). Enfin, nous détaillerons les conditions de

vieillissement thermique auxquelles les échantillons seront soumis dans cette étude.
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I. Techniques de caractérisation

Différentes techniques peuvent étre utilisées pour caractériser les matériaux polymeres a

différentes échelles structurales.
I.1. Echelle moléculaire
1.1.1. Spectrométrie infra-rouge a transformée de Fourrier (IRTF)

La spectrométrie infrarouge est une technique tres sensible et non destructive.
Elle permet de déterminer la composition et la concentration des liaisons interatomiques
présentes au sein du polymeére a partir de la détection des modes de vibration caractéristiques des
liaisons chimiques. Elle peut donc étre utilisée pour identifier un adjuvant de composition
inconnue dans une matrice polymere, ou suivre la cinétique de dégradation chimique (disparition
et apparition de groupements chimiques) d’un matériau polymeére. Il existe deux types de
vibration moléculaire a savoir 1’élongation et la déformation angulaire qui peuvent étre

symétriques ou asymeétriques (Tableau 1).

Tableau 1. Les différents modes de vibration moléculaire.

Elongation Déformation angulaire
(variation de la distance interatomique) (variation de I’angle entre deux liaisons
adjacentes)

X »

. . / \

X—Y v )

N b
- Z

Le principe de la spectrométrie infrarouge est le suivant : un échantillon irradié par un faisceau
infrarouge polychromatique subit des vibrations moléculaires et absorbe une partie de 1’énergie
incidente. Suite a une opération mathématique appelée transformée de Fourrier, nous obtenons
un spectre infrarouge (400-4000 cm™) présentant des bandes d’absorption dont les fréquences
sont caractéristiques de la nature chimique du composé. L’identification de ces bandes permet
alors de reconstituer la structure chimique entiére du produit. Un spectre infrarouge représente
généralement la transmittance, c’est-a-dire la proportion de lumiére transmise a travers

I’échantillon, en fonction du nombre d’onde (qui correspond a I’inverse de la longueur d’onde).
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Deux modes d’obtention des spectres sont possibles selon 1’épaisseur et la transparence des

échantillons :

e Soit en transmission pour des films transparents de quelques dizaines a quelques centaines
de micrométres d’épaisseur, ou les mesures correspondent a des valeurs moyennes sur
I’épaisseur traversée par le faisceau. La spectrométrie infrarouge en mode transmission permet,
en plus de I’identification des groupements fonctionnels (analyse qualitative), la détermination

de leur concentration (analyse quantitative) via la loi de Beer-Lambert :

I Z -
4= —logl— —clC Equation 1
0

ol A est I’absorbance (sans unité), ¢ est le coefficient d’extinction molaire (L.mol™.cm™), I, est
I’intensité lumineuse incidente, I est I’intensité lumineuse transmise par 1’échantillon, [ est

I’épaisseur de 1’échantillon (cm) et C est la concentration de 1’espéce chimique dans 1’échantillon

(mol.L™).

e Soit en réflexion (ATR pour Réflexion Totale Atténuée) pour des échantillons opaques,
trop absorbants ou épais, ce qui permet, dans ce cas, une analyse qualitative de la surface du
matériau. Ce mode d’analyse est généralement utilisé dans le cas des polymeres chargés de noir
de carbone qui absorbe fortement et interféere avec les données infrarouges obtenus pour la

matrice polymere.
1.1.2. Spectrométrie d’absorption ultraviolet-visible (UV-visible)

La spectrométrie ultraviolet-visible est une technique d’analyse qui est beaucoup plus
sensible que la spectrométrie infrarouge, mais moins utilisée que cette derniére. En effet,
les spectres UV-visible des polymeéres ne présentent généralement pas de bandes d’absorption

suffisamment caractéristiques pour permettre 1’identification des polymeéres.

Le principe de 1’analyse est de soumettre les molécules a un rayonnement dans le domaine
ultraviolet (de 200 a 400 nm) et visible (de 400 a 800 nm). Ainsi, les molécules subissent une

transition électronique impliquant les photons.

Les principales applications de la spectrométrie UV-visible dans le domaine des polymeres
concerne principalement 1’analyse des antioxydants et des stabilisants a 1’ultraviolet.
Cette technique permet une analyse qualitative des polymeres vieillis (identification des espéces

chromophores) ou quantitative (mesure du jaunissement).
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A titre d’exemple, un spectre UV-visible de deux antioxydants phénoliques commerciaux est
présenté sur la Figure 1. Ces deux antioxydants présentent une bande d’absorption située a 270

nm.

D tBu

(Rt
E‘\’n'\.\ I: HO @{CHz ) —CO,—CH;—+C 10-4 M
0,8 VoM =

tBu

‘,"‘ Me Me
o4 L/ 1V
VA A m Ho—{( ))—s OH 2 x 104 M
N
Me

Longueur d'onde (nm) Me

Figure 1. Spectre UV-visible de deux antioxydants phénoliques commerciaux usuels en
solution dans le n-hexane [1].

1.1.3. Spectroscopie de résonance magnétique nucléaire (RMN)

Le phénomene de résonance magnétique nucléaire se traduit par la transition des spins
des noyaux pour passer d’un état énergétique favorable a un état énergétique défavorable.
Cette propriété caractérise certains noyaux atomiques comparables a de petits aimants possédant
un spin nucléaire (par exemple *H, *3C, *F, ¥P,...) et placés dans un champ magnétique statique
fort. En effet, quand ces noyaux atomiques sont soumis a un rayonnement électromagnétique,

ils peuvent absorber 1’énergie du rayonnement puis la dissiper par relaxation.

La RMN permet une analyse chimique structurale et quantitative des polymeres a I’état solide ou
en solution dans un solvant. Les analyses de RMN *C et RMN H sont les plus utilisées pour la

caractérisation des polymeéres. Un exemple de spectre RMN H est présenté dans la Figure 2.

CICH,OCH;

’{ [ 3H
-
Pic de
/ L résonance

[ Courbe

d’intégration

6 5 4 3 2 1 0
Sippm)

Figure 2. Exemple d’un spectre RMN ‘H.
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La courbe d’intégration représente 1’aire sous la courbe du spectre RMN. Les sauts de cette
courbe sont proportionnels au nombre de protons H équivalents responsables des pics de

résonance.
1.1.4. Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’analyse thermogravimétrique (ATG) est souvent employée dans le domaine de la
recherche pour évaluer la résistance thermique des matériaux, en particulier des polymeres, et

identifier leur cinétique d’oxydation a haute température.

Le principe de I’ATG consiste a mesurer en continu, a I’aide d’une microbalance, les variations
de masse d’un échantillon solide en fonction du temps a une température donnée lors de sa
transformation physico-chimique. Nous pouvons distinguer deux types de traitements

thermiques :

e Le traitement thermique en conditions dynamiques (rampe de température) appelé aussi
pyrolyse. Ce traitement permet 1’identification d’une composition poly-phasique. Il peut se faire
sous atmosphere inerte pour dégrader la matiére organique (par combustion) et déterminer ainsi,

le pourcentage massique des cendres incombustibles (matiére minérale) d’un matériau.

e Le traitement thermique en conditions isothermes (a température maintenue constante),
qui permet, sous atmosphére inerte ou oxydante (O;), le suivi de la perte ou de la prise de masse,

la détermination de 1’énergie d’activation apparente du processus de dégradation global, etc.
Les variations de masse Am/m, sont calculées par la relation suivante :

Am m,—m ,
— =2 Equation 2
my my

ou m, et m; sont, respectivement, les masses avant et aprés traitement thermique de

I’échantillon.

Une telle analyse suppose une bonne précision de trois mesures : masse, température et temps
d’exposition. Comme les courbes de variations de masse sont souvent similaires, il faut souvent

traiter ces courbes pour pouvoir les interpréter.

Ainsi, le calcul de la dérivée de la masse par rapport a la température permet de déterminer le
nombre de processus de perte de masse et de définir précisément le domaine de température dans

lequel ils se produisent (Figure 3). La gravimétrie présente le méme principe que I’analyse ATG,
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sauf que les échantillons sont vieillis séparément dans des étuves ventilées pour étre ensuite

pesés manuellement a 1’aide d’une balance externe apres différents temps d’exposition.

Anl 0
~. (%)

Température (°C)

Figure 3. Exemple de thermogramme ATG d’une composition poly-phasique.
La courbe gravimétrique typique de thermo-oxydation d’une matrice d’EPDM montre la
présence de deux zones distinctes (Figure 4) :

Perte de masse P s
Emission d’espéces

volatils (CO,, CO,
H,O0...

Am/m Evaporation des
résidus de solvant

H Y Prise de masse

| Incorporation de O, I

Figure 4. Courbe gravimétrique d’une matrice EPDM subissant une thermo-oxydation.
e Une premiére zone de prise de masse prédominante qui correspond a I’incorporation de

I’oxygene dans le matériau et qui permet de déterminer le temps d’induction a I’oxydation (t;)
noté aussi T10.

e Une deuxiéme zone de perte de masse prédominante qui correspond au départ de produits
volatils (CO, CO,, H,, CHy4, C,H4, CoHg, benzene, toluéne, etc.) de 1’échantillon, principalement

causé par un mécanisme de coupures de chaines par coupure 3 des radicaux RO®.
I1.2. Echelle macromoléculaire

A T1’échelle moleculaire, nous pouvons avoir recours a des techniques beaucoup plus
sensibles pour espérer obtenir des informations quantitatives et valider ainsi les modéles de

prédiction de durée de vie proposée.
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1.2.1. Chromatographie par perméation de gel (CPG)

La Chromatographie par perméation de gel (CPG) appelée aussi chromatographie
d’exclusion stérique (CES) est une méthode de chromatographie en phase liquide dont la phase
stationnaire est un solide poreux (gel). Cette phase stationnaire permet de séparer les
macromolécules d’un polymeére dissout dans un solvant adéquat, en fonction de leur forme et de
leur taille. En effet, les polymeres de petites tailles diffusent facilement a travers les pores ou ils
sont retenus, alors que les polymeres de grandes tailles (chaines longues) diffusent difficilement

ou pas du tout et sont donc peu retenus et élués par la phase mobile (Figure 5).

, Phase stationnaire

Echantillon Eluant

. Grosses molécules

®  Petites et moyennes molécules

Figure 5. Schéma simplifié du principe de la CPG.

La CPG utilise généralement un systeme multiple de détecteurs : un détecteur d’indice de
réfraction (RI) et un détecteur de viscosité. Ces deux types de détecteurs procurent des mesures
réelles des masses molaires en se basant sur les paramétres de la loi de Mark-Houwink (dans le
cas du détecteur de viscosité) du polymére analysé par rapport a des masses molaires

équivalentes de polystyréne, par exemple, si ce dernier est utilisé pour la calibration (standard).

Comme le polymére est constitué d’une distribution de chaines de longueurs différentes, les

masses molaires données par la CPG sont des valeurs moyennes.

Nous définissons :

V. - 2 n; M; Equation 3
" xin;
- M? R .
M, = L M; Equation 4
X M;

ou i est la chaine, M, est la masse molaire moyenne en nombre et M,, est la masse molaire

moyenne en poids.
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L’indice de polymolécularité I, représente la largeur de la distribution des masses molaires et

s’exprime par :
Equation 5

Si toutes les chaines d’un polymere sont de méme longueur, il est dit isomoléculaire et I, est égal
a 1. En général, I, est de I’ordre de 2, sauf pour quelques cas particuliers (polyoléfines) ou 2 < I,
< 10.

1.2.2. Chromatographie en phase gazeuse couplée a la spectrométrie de masse

(CPG/SM)

La chromatographie en phase gazeuse (CPG) est une méthode de séparation des

composés susceptibles d’étre vaporisés par chauffage sans provoquer leur décomposition.

gaz vecteur T
| injecteur

= -

colonne ©

four

Figure 6. Schéma de fonctionnement de la CPG.
Elle consiste a faire migrer les composants d’'un mélange a travers une colonne capillaire, en
modifiant thermiquement le rapport d’affinité des produits a séparer entre la phase stationnaire
de la colonne et la phase mobile qui correspond au gaz vecteur (Figure 6). Cette technique basee
sur une approche de pyrolyse est utilisée pour I’identification et la quantification des additifs tels
que les antioxydants.
La spectrométrie de masse (SM) est un outil employé pour 1’analyse d’un grand nombre de

types d’échantillons. La sensibilité élevée de cette technique, associée a la fois & sa grande

sélectivité et sa bonne spécificité, en a fait, au cours des trente dernieres années, une technique
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d’analyse extrémement puissante pour la caractérisation structurale des molécules organiques

chargées (ions) en fonction de leur rapport masse/charge (m/z) (Figure 7).

Analyseur en Traitement du
Source d’ions Détecteur )
= | massem/z | = signal
Production d’ions ~ S€paration des ions Conversion du Recugeratlon des
en phase gazeuse  €n fonction de leur  courant ionique en données dans un
rapport m/z courant électrique spectre de masse

Figure 7. Schéma de fonctionnement de la SM.
L’association d’une méthode de séparation (CPG) et d’un détecteur tres sensible (SM) constitue
une technique performante pour une analyse aussi bien qualitative que quantitative des molécules
organiques, aussi minoritaires soient-elles, en fonction de leur temps de rétention et leur masse

molaire.
I.2.3. Rhéométrie a I'état fondu

La rhéométrie a 1’état fondu permet de déterminer la masse molaire moyenne en poids

My d’un polymére linéaire & partir de sa viscosité au plateau newtonien.

En effet, les mouvements moléculaires des polymeéres sont généralement de faible amplitude et
les temps de relaxation associés sont courts. Expérimentalement, il est difficile de concevoir un
systtme de mesure ne présentant pas d’inertic. Pour y remédier, les mesures doivent étre
effectuées sous sollicitations dynamiques. Ces mesures faites a faible déformation (rhéometre a
déformation imposée) ou a faible contrainte (rhéomeétre a contrainte imposée) permettent de
rester dans le domaine des petites déformations réversibles, appelé aussi domaine viscoélastique
linéaire.

Le module élastique G’ caractérise 1’énergie accumulée sous forme élastique (réversible) et le
module G’ 1’énergie dissipée sous forme de chaleur (irréversible). L’angle de déphasage o
vaut O pour un matériau élastique et /2 pour un materiau visqueux. Nous définissons alors la
viscosité complexe #z* qui comprend une composante élastique #’ et une composante

visqueuse "’ :

77*: 77'—1'77”:——['— Equati0n6
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La composante visqueuse de la viscosité est etroitement liée a la masse molaire du polymere et
peut donc étre utilisée pour suivre les modifications macromoléculaires pendant le vieillissement
thermique du polymere. La loi d’échelle de Mark—Houwink relie la viscosité newtonienne

(déterminée aux faibles pulsations) a la masse molaire moyenne en poids par 1’équation (7) :
1, = K Mg Equation 7
ol M,, est la masse molaire moyenne en poids (g.mol™), 1, est la viscosité au plateau newtonien

(Pa.s), K est une constante qui dépend de la structure moléculaire et de la température et o = 3,4

pour My, > M, avec M : le seuil critique d’enchevétrements.

Si, pour différentes raisons (M,, trop élevée, polymere trop ramifié, dégradation thermique
pendant 1’essai dans la cavité du rhéometre, etc.), il est difficile de visualiser le plateau

newtonien alors, dans ce cas, des mesures de CES seront envisagées.
I.3. Echelle microstructurale
I.3.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

La microscopie électronique a balayage (MEB) est une technique non destructive fondée
sur le principe des interactions électrons-matiere. En effet, sous I’impact du faisceau d’électrons
primaires accélérés (de 10 a 30 Kev) (Figure 8), des électrons rétrodiffusés et des électrons
secondaires émis par [’échantillon sont recueillis sélectivement par des détecteurs qui
transmettent un signal a un écran cathodique dont le balayage est synchronisé avec le balayage
de I’échantillon.

Faisceau d'électrons incid ents
(énexgie E )

e

RX \ o P .
~ Ny T

échantillon

e élecirons rétrod ffusés
e:  élecirons secondaires
eyl élecirons Auger

ey élecirons transmis

\ C: cathodoluminescence
RX: rayons X

|

Figure 8. Représentation de ’interaction entre un faisceau d’électrons et la surface d’un
échantillon.
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Cette technique microscopique permet d’avoir les informations suivantes :

e La topographic des surfaces a 1’aide des photons X dans le cas de la récupération des

électrons secondaires émis (collision inélastique),

e Les contrastes atomiques permettant I’analyse de la composition chimique du matériau

dans le cas de la récupération des électrons rétrodiffusés (collision élastique).
I.3.2. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)
La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) est une technique de caractérisation

thermique des matériaux. Son principe de fonctionnement est basé sur la mesure en dynamique

(rampe de température) des échanges de chaleur entre 1’échantillon et une référence (Figure 9).

capleur échontillon référence

de
lempérature

| l
NN T
) L=

/

Elément chouffant

" poucle différentielle

— P
T = -/
. boucle Vs

~-.__| intégrale | _
| ST g

Figure 9. Schéma d’un four de DSC.

Cette technique donne acceés a deux types d’information :

e Transitions de phase

Cette technique est utilisée pour determiner la température de transition vitreuse (Tg), la
température de cristallisation (T.) et la température de fusion (Tj), et en déduire le taux de
cristallinit¢. du polymere (Figure 11). Dans le cas des élastomeéres, la DSC est utilisée

principalement pour déterminer la température de transition vitreuse (Tg).

Par convention, la T4 se détecte sur un thermogramme DSC par un brusque changement de pente
(saut de capacité calorifique). Toutefois, la transition vitreuse n’a pas lieu a une température
unique, mais plutdt sur un intervalle de température qui marque la mise en mouvement des

chaines de la phase amorphe qui passent de 1’état vitreux a I'état caoutchoutique.
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La Tq peut étre déterminée graphiquement selon différents critéres : au debut du changement de
pente (Tgonset), au point d’inflexion (Tqmidpoint), OU €n fin de changement de pente (Tgendset)
(Figure 10). Les élastomeéres sont le plus souvent amorphes. Cependant, dans certains cas, ils

peuvent contenir un faible taux de cristallinité.

Onset [ K
0 ! .
3 | Midpoint - —_— =
¥ aed Endpoint
T r,
' |
| 1, L
T o 100 1 0 = 0
Eet Ul Tidgeratars ("C)

Figure 10. Thermogramme DSC d’un polymére semi-cristallin.

Le taux de cristallinité y. correspond au rapport entre 1’enthalpie de fusion du polymére 4H; (aire
sous le pic endothermique de fusion) et celle du cristal 4H; (Figure 11) :

AH

- Equation 8
AH] g

Xc

o Temps d’induction a ’oxydation (TI0)

La détermination du temps d’induction a I’oxydation (TIO) est une méthode simple dont
’objectif est de Vérifier I’efficacité d’un systeme de stabilisation. En effet, I’oxydation rapide du
polymére a lieu aprés que les antioxydants ont été complétement consommés. Le temps
d’induction a 1’oxydation (TIO) correspond donc au temps nécessaire pour amorcer 1’oxydation
du polymere sous oxygene pur dans des conditions isothermes séveres se manifestant par
I’apparition du pic. Il est proportionnel a la concentration en antioxydants :

TIO = k[AH] Equation 9
ou k est une constante qui dépend de la nature de 1’antioxydant et de la température, et [AH] est
la concentration en antioxydant. Par conséquent, cette technique peut étre utilisée pour doser les
antioxydants dans un polymeére, mais aussi pour suivre leur disparition au cours du vieillissement

thermique. Le principe de cette méthode est de chauffer une masse d’échantillon sous azote
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jusqu’a I’obtention de la température d’oxydation souhaitée. Une fois la température équilibrée,
I’azote est remplacé par 1’oxygeéne pur (méme débit) et la variation du flux de chaleur au cours
du temps est enregistrée dans un ordinateur (Figure 11). Il faut noter qu’une température trop
basse allonge considérablement les temps d’expériences. Cependant, une température trop élevée
peut modifier le systéme a analyser (entrainant 1’évaporation des antioxydants, par exemple) et

ainsi, conduire a des résultats erronés.

Température Flux de chaleur

—_—— e — —

TIO
Temps Temps

Figure 11. Analyse DSC sous oxygene : Détermination du TI1O par DSC.

1.3.3. Gonflement dans un solvant

Les mesures de gonflement dans un solvant sont particuliérement utiles pour caractériser

la dégradation des réseaux élastomeres.

En effet, lorsqu’un réseau du polymeére a 1’état caoutchoutique est mis en présence d’un solvant
adéquat (bonne affinité chimique), il a tendance a absorber, dans son volume libre, le maximum
de solvant. Ce processus réversible purement physique entraine un gonflement, c¢’est-a-dire une
dilatation du réseau dans les trois dimensions. Cette aptitude dépend des interactions entre les
chaines de polymere et les molécules de solvant, et de la longueur des chaines de polymeére entre

nceuds de réticulation (appelées chaines €lastiquement actives).

e Théorie de Flory-Rehner

L’exploitation des mesures de gonflement se fait en se basant sur 1’équation de Flory-
Rehner [2] :

1{In(1 =Vpo )+ V3o + ZVTZO
4 V1/3 Vo

0 2
ol v est la concentration des chaines élastiquement actives (mol/cm?), V est le volume molaire

V=

Equation 10

du solvant (cm®mol), y est le paramétre d’interaction de Flory-Huggins entre 1’élastomére et le

solvant et V., est la fraction volumique de polymere dans le réseau gonflé et exprimé par :
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1
Vio = m - .
1 (ﬁi - 1)ppolymére Equatlon 11
+
Psolvant

ou my est la masse de 1’échantillon d’¢élastomére gonflé, m; est la masse de ce méme échantillon
apres séchage sous vide a 40°C pendant 24 heures, pporymere €St 1a masse volumique du

polymeére et psorwane €St la masse volumique du solvant (0,78 g.cm™ pour le cyclohexane).

Si nous faisons I’hypothése que le réseau est parfait (absence de chaines pendantes), on peut
déterminer I’évolution de la masse des chaines élastiguement actives M, au cours du

vieillissement :

M. = Ppotymere Equation 12
= —poymere

14
La théorie de Flory-Rehner est couramment utilisée pour les réseaux élastoméres non chargés et
le succes de cette technique a suscité de nombreuses extensions pour une application aux réseaux
élastomeres chargés. Malheureusement, 1’introduction des particules de charges rigides dans un

réseau élastomeére conduit & de nombreuses modifications structurales.

En effet, I’ajout de charges conduit & une plus forte densité de réticulation apparente en raison
d’interactions charge/matrice supplémentaires. Les charges sont per¢ues comme des nceuds de
réticulation supplémentaires et vont donc s’opposer au gonflement du polymére. Une théorie
plus réaliste pour la détermination de la densité de réticulation des élastomeres chargés a été

proposée par Kraus.

e Théorie de Kraus

Kraus [3] a vérifié, pour de nombreux matériaux, que les gonflements de la matrice non
chargée et du composite (matériau charge) sont différents a cause de la présence des particules
de charge. Il a alors montré que 1’équation de Flory-Rehner peut étre corrigée par 1’équation (13)

pour évaluer la concentration réelle des chaines élastiquement actives dans la matrice du

composite :
Vo (A =V )+ + V2 .
-V 1. 2, Equation 13
V ’ Voo ° - 2

ou V. est la fraction volumique de polymeére dans le réseau chargé gonflé.
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Malgré I’effet de charge pris en compte par 1’équation de Flory-Rehner corrigée par Kraus, les
résultats doivent étre tout de méme considérés avec précaution. En effet, cette équation n’est
valable que lorsque les densités de réticulation de la matrice non chargée et du composite sont
identiques.

1.4. Echelle macroscopique
1.4.1. Traction uniaxiale

Les essais de traction uniaxiale sous chargement monotone permettent de caractériser
I’extensibilité des chaines elastomériques et de déterminer la rigidité de I’élastomére (pente a

I’origine de la courbe contrainte-déformation).

Les élastoméres pouvant supporter de grandes déformations, les mesures vidéo-métriques des
déformations locales sont en général les mieux adaptées pour accéder aux déformations réelles
subies (Figure 12).

Figure 12. Mesures vidéométriques.
Les extensometres traditionnels sont aussi un bon moyen de mesures des déformations locales.

Cependant, ils présentent plusieurs inconvénients, par exemple :
e Le contact direct avec 1’élastomére,
e La limitation aux petites deformations,
e La limitation aux matériaux rigides,
e Les conditions environnementales restreintes (température, etc.),

o La fixation des jauges nécessite I’utilisation d’une colle adaptée a la rugosité du matériau

et capable de suivre la déformation imposée.
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C’est pour cette raison que I’extensométre vidéo est le plus utilisé pour réaliser des mesures
locales de déformation. Cet outil offre deux méthodes de mesure, soit par suivi de taches
préalablement disposées sur [’éprouvette (en supposant une isotropie transverse des
déformations), mais présentant le risque de sortir du champ de la caméra pour les trés grandes
déformations, soit par la technique des images auto-corrélées qui permet d’extraire un champ de

déplacement et, par dérivation, les déeformations.

Le systeme de vidéo-traction utilisé permet non seulement la mesure de la section effective, mais
aussi de contrdler la vitesse de la déformation vraie &,,,;. locale en contrélant la vitesse de la
traverse de la machine :

de, . . :
=—"1€ =cste Equation 14

‘évraie d
Le contréle de la vitesse de déformation vraie trouve un intérét particulier eu regard du caractére
visqueux des élastomeres, et par conséquent pour la confrontation des données expérimentales
obtenues avec des modéles de comportement intégrant de la viscosité. Une loi de comportement
(courbe contrainte - déformation) des matériaux peut étre représentée de deux maniéres, 1’une
dite « nominale » et I’autre « vraie », explicitées dans les équations 15 & 19. La configuration
nominale n’est qu’une image de la force et du déplacement. Elle est, par conséquent, fortement
liée a la géométrie de 1’éprouvette et a son évolution. Elle n’a donc pas de sens physique. Seules

les contraintes vraies et les déformations vraies sont intrinséques au matériau et permettent de

définir la loi de comportement.

o Déformation nominale

AL . .
nom = 7 Equation 15
0

ouU L, est la longueur initiale de 1’éprouvette et AL = L — L, est le déplacement imposé (L est la
longueur actuelle de 1’éprouvette).

e Contrainte nominale

F :
Onom = % Equation 16

ou F est la force et S, est la section initiale de 1’éprouvette.

e Déformation vraie

Epraie = N(A) Equation 17
ou A = L/L, est I’élongation.
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e Contrainte vraie

F . .
Ovraie = E Equation 18
ou S = S(t) est la section effective de 1’éprouvette qui évolue au cours du temps t. En supposant

I’incompressibilité du matériau au cours de la déformation, la section S peut étre donnée par :
S = Sy exp(—&yraic) Equation 19
1.4.2. Analyse thermomécanique dynamique (DMTA)

Le principe de I’analyse thermomécanique dynamique (DMTA) est d’appliquer une
sollicitation dynamique a 1’échantillon afin de caractériser les phénoménes de relaxation associés
a la transition vitreuse (relaxation principale o) et aux transitions sous-vitreuses (relaxations

secondaires 3, v, o, etc.).

En fonction de la nature du matériau (viscosité et dimensions), différents types de sollicitations
peuvent étre utilisées : flexion trois points (avec simple ou double encastrement), torsion,
traction, cisaillement entre plateaux paralléles, etc. L’essai DMTA permet I’enregistrement des
évolutions des composantes élastiques et anélastiques de la déformation, respectivement en
phase et en quadrature de phase par rapport a la contrainte appliquée dans un large domaine de
températures (typiquement de -150°C & 300°C dans le cas d’une fréquence fixe) ou de
fréquences (typiquement de 10 & 10? Hz dans le cas d’une température fixe). Ces informations
donnent accés aux modules de conservation en cisaillement (G') ou en élongation (E’) et aux
modules de pertes correspondants (G''et E''), ainsi qu’a ’angle de perte Tan § défini par :
G¢"' E"

Tans = — = Equation 20
an Gl EI q

II. Matériaux d’étude, préparation et caractérisation initiale des
échantillons

II.1. Présentation des matériaux de I’'étude

Pour atteindre I’objectif de cette étude et lui donner un aspect aussi bien fondamental
qu’appliqué, nous avons choisi de traiter le probleme par niveau de complexité croissant.
En effet, 1I’étude débute par des matériaux modeles représentatifs des formulations industrielles

complexes des protections externes pour permettre de construire les modeéles cinétiques et
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mécaniques. En se basant sur ces matériaux modeles simplifiés, nous pouvons tendre
progressivement vers la formulation complexe du matériau industriel. Les trois types de

matériaux étudiés au cours de cette thése sont :

e Le polymere linéaire de départ qui sera transformé en matrice élastomérique du matériau
composite industriel étudié. La gomme EPDM a été fournie sous forme de deux blocs de 20 kg
chacun. L’étude de la gomme permet de déterminer la cinétique de dégradation de la chaine

EPDM en absence d’additifs (systémes de vulcanisation, stabilisants, charges, etc.).

e La matrice EPDM vulcanisée au soufre et stabilisée ou non stabilisée au Triméthyl-
dihydro-quinoléine (TMQ). Ce matériau présente la méme formulation que le matériau industriel
a I’exception des charges. L’objectif de 1I’étude du matériau formulé sera de déterminer la
cinétique de dégradation du réseau EPDM stabilisé pour identifier I’effet de 1’agent de

vulcanisation et du stabilisant.

o L’¢lastomere EPDM industriel qui correspond a la matrice EPDM stabilisée, vulcanisée et
chargée. L’étude de ce matériau nous permettra d’identifier 1’effet des charges. Il a été fourni

sous forme de tubes extrudés de 3,8 mm d’épaisseur.
I1.2. Préparation des échantillons
I1.2.1. La gomme EPDM

Les blocs de gomme EPDM (de masse volumique 0,86 g.cm™) délivrés par le fournisseur
contiennent de faibles quantités d’antioxydants (pour une protection au cours du stockage).
Par conséquent, une étape de purification s’ impose pour avoir une gomme pure et ainsi, identifier
le vrai mécanisme de dégradation de la chaine EPDM. Le protocole de purification adopté est le

suivant :

e La gomme EPDM est initialement dissoute dans un mélange de solvants

cyclohexane/dichlorométhane équivolumique (1/1) a température ambiante pendant 24 heures,

e Ensuite, la gomme EPDM est précipitée par 1’ajout de méthanol et lavée abondamment a

I’acétone avant d’étre séchée sous vide a 40°C pendant 24 heures.

Les premieres analyses UV des films de gomme EPDM élaborés par pressage (aprés extraction)

ont montré I’insuffisance d’une seule purification. Par conséquent, le protocole de purification
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est reconduit encore une seconde fois. Les analyses UV et IRTF ont permis de valider ce

protocole (voir la partie 11.3.1.3.).

Une fois la gomme EPDM purifiée, nous avons eu recours a deux methodes différentes pour

fabriquer les films :

e La premiére consiste a déposer quelques gouttes de la solution de gomme EPDM deux
fois purifiée, sur des pastilles KBr (Bromure de Potassium) pour avoir des films tres minces
(d’environ 20 um d’épaisseur) et ainsi, pouvoir observer toutes les bandes d’absorption IR de la
gomme EPDM (Eth, Prop et ENB) non saturées.

e La deuxieme consiste a préecipiter par ajout de méthanol et sécher la gomme EPDM
purifiée deux fois pour ensuite mouler des films d’épaisseur comprise entre 50 et 150 um au

moyen d’une presse hydraulique de la marque GIBITRE.

Le protocole de fabrication des films est le suivant :

e L’EPDM est préchauffé a 130°C pendant 30 secondes entre les deux plateaux de la presse

sans subir de pression,
e |l subit ensuite une compression de 200 bars a 130°C pendant 30 secondes,
e Enfin, le film est démoulé et refroidi a I’air.

Ces films ont été ensuite stockés au congélateur (a -18°C) pour empécher toute modification

chimique ou physigque du matériau avant les essais de vieillissement thermique.

Le choix d’étudier des films minces se justifie par la volonté de découpler les différents
mécanismes impliqués dans le processus de thermo-oxydation de la gomme EPDM. En effet,
dans le cas de films minces, nous nous affranchissons des phénomenes de diffusion d’oxygéne.

L’oxydation est donc homogene dans toute 1’épaisseur des films.
I1.2.2. La matrice EPDM vulcanisée non stabilisée ou stabilisée

Deux mélanges a base de la gomme EPDM ont été élaborés : les matrices EPDM
vulcanisé non stabilisé et stabilisé par le TMQ (de masse volumique 0,92 g.cm™). Le Tableau 2

résume ces deux formulations.
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Tableau 2. Formulation des matériaux modeles a base d’EPDM.

Formulations (pce)
Composés Role EPDM
sans TMQ avec TMQ

EPDM Matrice élastomérique 100 100
Acide stéarique Activateur de vulcanisation 2 2
ZnO Activateur de vulcanisation 5 5
TMQ Stabilisant 0 1

Soufre Agent de vulcanisation (S) 1,5 1,5
TMTD Accélérateur de vulcanisation (A;) 2 2
MBTS Accélérateur de vulcanisation (Ay) 2 2

La composition choisie montre un rapport massique (A1+ Az)/S de 2,7, ce qui correspondrait a un
systeme de vulcanisation plutdt de type efficace. D’autre part, il est connu que 1’utilisation de
TMTD (donneur de soufre) réduit fortement les longueurs des ponts soufrés, ce qui favorise la

formation des ponts mono- et disulfures et confirme donc, le type du systéme de vulcanisation.

Les courbes rhéométriques obtenues pour ces deux formulations (Figure 13) montrent que I’ajout
de TMQ n’a aucune influence sur les propriétés rhéométriques et la cinétique de vulcanisation

des mélanges a 170°C.

] 2 5

Figure 13. Les courbes rhéomeétriques des mélanges d’EPDM (a) sans et (b) avec TMQ.

L’écart entre les couples maximum (Cpax) €t minimum (Cpn) est quasiment égal pour les deux
mélanges. De méme, les temps de vulcanisation (tgg) et de grillage (ts2) sont quasiment inchangés
pour les deux mélanges. Le TMQ n’a donc pas d’effet sur le nombre de ponts inter-chaines
formés a 170°C (Tableau 3).

Ces formulations d’EPDM ont été moulées par compression a 170°C sous 200 bars pour obtenir :
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e Des plagues relativement fines de dimensions 300x300x0,5 mm vulcanisées pendant
6 minutes pour ’EPDM sans TMQ et 7 minutes pour ’EPDM avec TMQ.

o Des plaques plus épaisses de dimensions 300x300x4 mm vulcanisées pendant 11 minutes
pour ’EPDM sans TMQ et 12 min pour ’EPDM avec TMQ.

Des éprouvettes seront prélevées de ces plaques pour subir des vieillissements thermiques et des

analyses physico-chimique et mécanique.

Tableau 3. Couples rhéométriques et temps de vulcanisation a 170°C des matériaux modeles a

base d’EPDM.
Formulations
EPDM sans TMQ EPDM avec TMQ
Ts2 (MiN : ) 1:29 1:31
tog (MiN : ) 6:07 6:35
Cmax (AN.m) 9,39 9,14
Cmin (dN.m) 0,81 0,81
Cmax-Cmin (AN.m) 8,58 8,33

I1.2.3. L’élastomere EPDM industriel

Pour les essais mécaniques de traction uniaxiale, les échantillons du matériau industriel
sont prélevés dans le sens radial des tubes extrudés (de masse volumique 1,2 g.cm™). Ce choix
du sens de prélevement s’explique par le mode de fonctionnement de la protection externe en
EPDM qui est expansée sur les cables, et qui subit donc une pré-déformation de traction dans le

sens radial.

Pour les essais de traction et de relaxation, les échantillons se présentent sous la forme
d’éprouvettes halteres de 25,4 mm de longueur utile, 3,6 mm de largeur et 3,8 mm d’épaisseur.
Les eprouvettes haltéres présentent un grand rayon de courbure de maniére a mesurer les

déformations localement (dans la plus faible section) sans engendrer de triaxialité importante.

En revanche, les éprouvettes utilisées pour 1’étude par la mécanique de la rupture sont de
géomeétrie rectangulaire (DENT) de 25 mm de largeur, 3,8 mm d’épaisseur et 60 mm de longueur

utile. Elles présentent deux fissures latérales de 5 mm de longueur chacune.
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Un montage en aluminium a été congu pour réaliser le vieillissement thermique de I’EPDM
industriel afin de maintenir les éprouvettes verticales dans les étuves ventilées et ainsi, assurer

une exposition uniforme des éprouvettes (Figure 14).

S 4= z

Figure 14. Prélévement des éprouvettes d’élastomére industriel et mise en place pour les essais

de vieillissement thermique en étuve ventilée.
I1.3. Caractérisation initiale des échantillons
I1.3.1. Echelle moléculaire

I1.3.1.1. Spectrométrie infrarouge a transformée de Fourrier (IRTF)

L’analyse par spectrométrie IRTF a permis de caractériser les propriétés physico-

chimiques de ’EPDM.
[1.3.1.1.1. Identification des bandes d’absorption IR caractéristiques de 'EPDM

Le polymére étudié est un terpolymeére éthylene-propyléne-diéne monomere. La formule

chimique générale de la chaine EPDM est donnée sur la Figure 15.

+CH2—CH2HC|I: | Cqu \} Z
\

Figure 15. Formule chimique générale de I’EPDM.

Pour la gomme EPDM et les matrices EPDM vulcanisées non chargées, les spectres IR ont été
réalisés a 1’aide d’un spectrométre IRTF de la société Perkin Elmer en mode transmission, avec
une résolution spectrale minimale de 4 cm™ dans un domaine de nombre d’ondes s’étendant de

400 & 4000 cm™. Les mesures ont été répétées trois fois pour chaque échantillon. Chaque spectre
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est la moyenne de 32 enregistrements traités a 1’aide du logiciel « Perkin Elmer Spectrum ».
Tous les spectres ont été réalisés sur des films de faibles épaisseurs (typiquement de 25 a 80 um)
pour éviter la saturation des bandes d’absorption et pouvoir déterminer la concentration de
I’espéce chimique correspondante. Le spectre typique d’un film de gomme EPDM pure de 25

um d’épaisseur est présenté sur la Figure 16.
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Figure 16. Spectre IRTF en transmission d’un film de 25 um d’épaisseur de gomme EPDM
pure.

Les principales bandes IR de ’EPDM ont été attribuées a partir d’une synthése bibliographique.

Leurs attributions respectives sont rapportées dans le Tableau 4.

Tableau 4. Attribution des principales bandes IR caractéristiques de ’EPDM.

Nombre d’onde (cm™) Attribution Référence
2924 Vibration d’élongation asymétrique de >C-H [4, 5]
aliphatique dans le squelette hydrocarboné saturé ’
2853 Vibration d’élongation symétrique de >C-H [4, 5]
aliphatique dans le squelette hydrocarboné saturé ’
1464 Vibration angulaire de cisaillement de -CH,- [4, 5]
1376 Vibration de deforr_natlon sy\metnque de -CHj [4, 5]
(motif propyléne)
809 Vibration de la double lla\lSOIl de I’éthylidene [5, 6]
norbornene
799 Deéformation angulaire de balancement de (CH,-),, [4, 5]
avecn=>5
(o)
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Les matrices d’EPDM vulcanisées au soufre stabilisée ou non stabilisée présentent des bandes IR
supplémentaires comme le montre la Figure 17.

01 3369;cm-1
01 TMQ
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01 ‘__'_J
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Matrice EPDM
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¥
Pt j\\ Matrice EPDM

0.08-
56
50
4.0
35
< 25
20
1.0,

0.09.
15 vulcanisée non stabilisée

1.0,
0

1
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Figure 17. Spectre IRTF en transmission du stabilisant TMQ (en solution dans le Tétra-
Hydro-Furane (THF)) et des matrices EPDM vulcanisées stabilisée (film de 80 um
d’épaisseur) et non stabilisée (film de 80 um d’épaisseur).

Les principales bandes provenant de la vulcanisation au soufre de ’EPDM ont été également

attribuées a partir d’une synthése bibliographique. Leurs attributions sont rapportées dans le
Tableau 5.

Tableau 5. Attribution des principales bandes d’absorption IR caractéristiques de ’EPDM
vulcanisé au soufre.

Nombre d’onde (cm™) Attribution Référence
Vibration d’élongation symétrique de la liaison -S—
619, 669, 1076 C- dans -C—S-C- [5, 7, 8]
570-750 Vibration d’élongation de -S—C- [8-13]
Vibration d’¢élongation asymétrique de —C=0 du i
== stéarate de zinc (COO de carboxylate de zinc) L]
Vibration d’¢longation symétrique de —-C=0 du
1590 stéarate de zinc (COO" de carboxylate de zinc [16-19]
Vibration d’élongation asymétrique caractéristique
128, S, AU, e de C-C de I’accélérateur résiduel MBT 5 1 20
972 Vibration d’élongation de N-C-S=S des molécules [14]
de TMTD résiduelles
470-550 S-S [13, 21, 22]

Compte tenu de la faible quantité d’antioxydants dans la formulation (1 phr), nous n’avons pas

pu observer les pics caractéristiques du TMQ sur des films de 80 pum d’épaisseur par analyse
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IRTF. En revanche, pour des films plus épais (de 780 um d’épaisseur), nous avons pu distinguer
une légére différence entre les matériaux stabilisé et non stabilisé vers 3369 cm™, qui peut étre

attribuée aux bandes caractéristiques de la liaison -N-H du TMQ (Figure 18).

Matrice EPDM vulcanisée
stabilisée

Matrice EPDM vulcanisée
non stabilisée

et
—

Figure 18. Zoom entre 3000 et 3800 cm™ du spectre IRTF en transmission des matrices
EPDM vulcanisées stabilisée et non stabilisée (films de 780 um d’épaisseur).

Dans le cas de ’EPDM industriel, en raison de I’opacité des échantillons, nous avons eu recours
a la spectrométrie IRTF en mode réflexion totale atténuée (ATR), ou le faisceau traverse un
cristal de Germanium avant d’étre réfléchi par la surface de 1’échantillon. Cette technique ne
permet qu’une analyse qualitative des groupements chimiques présents sur la surface du
matériau. Dans ce cas, chacun des spectres est la moyenne de 16 enregistrements. Les analyses

ont été réalisees a I’aide d’un spectrométre de la société Perkin Elmer.

Sur le spectre ATR du matériau industriel, un massif de bandes IR est présent entre 700 et
2000 cm™*(Figure 19). Celui-ci est dii & la forte absorption du faisceau IR par le noir de carbone
Malgré la mauvaise résolution des bandes, nous pouvons distinguer les différentes bandes
caractéristiques de la matrice EPDM vulcanisée au soufre précédemment citées. De plus, nous
pouvons observer, en plus, une bande & 1045 cm™ attribuée & la vibration d’élongation

asymeétrique des liaisons Si-O-Si de I’argile [14].
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Figure 19. Spectre IR en reflexion de I’élastomére EPDM industriel.
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[1.3.1.1.2. Détermination de la nature des charges

La spectrométrie infrarouge en mode réflexion totale atténuée (ATR) a également été
utilisée pour la détermination de la nature de la charge inorganique de I’EPDM industriel. Pour
ce faire, nous avons procédé a une pyrolyse (sous oxygene) de 1’élastomeére. Ce résidu de

pyrolyse a ensuite été analysé par ATR (Figure 20).

803

1054

"

(1]
2000.0 3600 5300 500 22800 2000 L0 1600 1400 1200 1000 80 €00 2500
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Figure 20. Spectre IRTF du résidu de pyrolyse (sous oxygene) de I’élastomére EPDM
industriel

Les spectres IRTF montrent que les charges minérales sont constituées majoritairement de

silicate d’aluminium et d’alumine. Les différentes bandes IR sont identifiées dans le Tableau 6.

Tableau 6. Attribution des bandes IR caractéristiques des charges inorganiques.

Nombre d’onde (cm™) Attribution
1054 - Si—O —Si
803 -Si—-0
563 Caractéristique de I’alumine (Al,03)

[1.3.1.1.3. Détermination du taux de cristallinité

L’EPDM est généralement un polymere amorphe, mais parfois il peut présenter un faible
taux de cristallinité, qui peut atteindre jusqu’a 15%, et étre déterminé par spectrométrie IRTF. En
effet, le polyéthyléne PE est un matériau semi-cristallin qui présente une bande IR de la phase
cristalline vers 1896 cm™ [23]. Le taux de cristallinité de ’EPDM peut étre déduit en comparant
I’intensité de cette bande dans I’EPDM avec celle d’un film de PE de cristallinité connue (Figure
21).
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PE-110pm
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Figure 21. Zoom entre 1500 et 2500 cm™ des spectres IRTF d’un PE de la gomme EPDM.
La comparaison des intensités des bandes IR de ces deux matériaux donne un taux de cristallinité

% de 4,3% pour notre gomme EPDM.
[1.3.1.1.4. Détermination de la composition chimique

Plusieurs études ont été menées pour déterminer la composition chimique exacte de la
chaine EPDM des polymeres par spectrométrie IRTF. Wei [24] a proposé une méthode
empirique de détermination de la composition des copolymeéres éthyléne-propyléne basée sur le
rapport des intensités des bandes caractéristiques des unités Eth (& 722 cm™) et Prop (a 1154

M ") 1 Ayy54/A72,.

En premiére approche, vue la concentration généralement assez faible de diéne dans les
terpolymeres EPDM, nous avons utilisé la méthode de Wei [24] pour déterminer le rapport

Eth/Prop de notre EPDM. L’équation proposée par Wei [24] est la suivante :

A ,
log 1, Al—““‘ = 0,0286 C; — 1,373 Equation 21

722

ou Cs est le pourcentage molaire des unités Prop dans le copolymere.

Des mesures effectuées sur 15 films, d’épaisseurs comprises entre 45 et 100 um, ont permis de

déterminer Cs = x"" = (35,00 + 0,67) mol %.

Comme nous 1’avons déja mentionné, la méthode de Wei [24] ignore complétement la présence
de diéne. Pour déterminer la composition chimique exacte de la gomme EPDM, nous devons

dresser un bilan de toutes les bandes IR caractéristiques des monomeéres constituant 1’¢lastomere.

98

—
| —



Chapitre II

e L’unité Prop se manifeste & 3 nombres d’onde différentes :

o A 1376 cm™ : bande de vibration de >C-H de CHj, généralement trés intense,
o A1154 cm™ : bande de vibration de -CHjs isolé dont I’intensité est généralement modérée,

o A 809 cm™ : bande de vibration de >C-H de -CH,- de faible intensité.

e L’unité éthyléne se manifeste a 3 nombres d’onde différentes :

o A 722 cm™: bande caractéristique de longues séquences polyméthyléniques -(CH,-), (avec
n>5).

o A 732cm™ et 751 cm™! : bandes caractéristique de courtes séquences (-CHy-)3 et (-CHa-)o,
respectivement. L’absence de ces bandes IR indique que les unités Prop sont séparées les unes

des autres par au moins 5 groupes méthyléniques (n > 5).

o | ’ENB se manifeste a 3 nombres d’onde différents :

o A 809 cm™ : bande caractéristique d’une double liaison trans-vinyléne d’intensité moyenne.
o A 722 cm™: bande caractéristique des groupements CH, de I’ENB de faible intensité [25].

o A 1376 cm™ : bande caractéristique des groupements CH; de I"ENB de faible intensité.
Ce bilan montre que ces monomeres absorbent dans les mémes régions du spectre IRTF.

Nous allons essayer de découpler leurs différentes contributions dans ces différentes régions a
I’aide de la loi de Beer-Lambert. Les coefficients d’extinction molaire correspondants sont

rapportés dans le Tableau 7.

Tableau 7. Coefficients d’extinction molaires (€) des bandes d’absorption caractéristiques de

I’EPDM.
g (Lmol™t.cm™)
Groupement Longueur d’onde (cm™)
722 809 1154
CHp)=" 2,6 [26

((csz))Pr0p = 2,1 [27]
(CH3) P 5 [26]
(C=C)=""® 17,5 [6]
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o Calcul de la concentration résiduelle des doubles liaisons de I’ENB a 809 cm™

En appliquant la loi de Beer-Lambert, nous obtenons :

A(€=C) ENB

[C = CI{goan BVF = 2 g;vl;x z Equation 22

809 cm™1

(C=C) ENB
809 cm™~1

(CH3)Prop
809 cm™?

sachantque: A = Agogem-1 — 4 Equation 23

(CH)Prop

(CHy)Prop __ ,(CH3)Prop _, €500 em—1 . .
et A809 cm™t T 141154»(:‘m_3L X E(CHSr;’rop Equatlon 24
1154 cm~1

o Calcul de la concentration en Eth a 722 cm™

En appliquant la loi de Beer-Lambert, nous obtenons :

(CHy) Eth

(CH,) Eth _ 722 cm™?!
[CH2]722 cm™t T E(CHZ)Eth < I
722 cm~1

Equation 25

(CH,) ENB

4 (CH2) Eth
722cm™1

722cm~1

Sachant que : = Ajppem—1 — A Equation 26
ENB (CH5)

ENB (CHy) __ AENB (CHy) _ €722 em™1

722cm™* T 7809 cm™? ENB (CH;)
809 cm™1

et Equation 27

ENB
&

et %’”_1 =15 Equation 28

€809 cm—1

o Calcul de la concentration en Prop a 1154 cm™

En appliquant la loi de Beer-Lambert, nous obtenons :
(CH3)Prop

CH3)P -1 = i
(CHL137% = irrop o7 Fuetion 2

1154 ccm™1
A partir de mesures effectuées sur 15 films d’épaisseurs comprises entre 45 et 100 um, nous
avons obtenu les concentrations en méthyléne, éthyléne et doubles liaisons résiduelles présentées

dans le Tableau 8. Nous en déduisons alors les concentrations en monomeres (Tableau 8) :

[Prop] = [CHs]j1or . Equation 30
[Eth] = 0,5 X [CH,)ER Equation 31
[ENB] =[C =CIENE . Equation 32
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Tableau 8. Concentrations des groupements chimiques et unités monomeres de la chaine

EPDM.
Groupements Concentration Monomere Concentration
P (mol/L) (mol/L)
CH, de Eth 22,6+1,9 Ethyléne (Eth) 11,3£0,9
CH, de Prop 53+0,3 =) _| Propyléne (Prop) | 53+0,3
C = C de ’ENB (1,6 +0,1)x10* g ENB (1,6 +0,1)x10

En se basant sur la bande d’absorption trés intense a 1376 cm™ liée a la fois a la contribution des
méthyles (CH3) du Prop et de I’ENB, nous pouvons Vérifier I’exactitude des valeurs de

concentrations des monomeres ainsi obtenues.

En effet, si notre démarche et le calcul correspondant sont justes, alors en utilisant :
e laloi de Beer-Lambert: (A= £1C)

e les coefficients d’extinction molaire des méthyles (CH3) du Prop et du diéne :

0 &lgam-1=17.5L. mol*.cm™ [6],

o el =40 L. molt.cm™ [26],

nous devons trouver :

P z -
[~CHsl1376 cm=t = [=CH31{37 cm-1 + [=CHa] 376 et Equation 33
avec [—CH3]ENE . =[C=C]ENE Equation 34
. [_CH3]11:;;)Zcm_1 = [_CH3]fIchm_1 Equation 35

Les résultats obtenus sont illustrés dans le Tableau 9. Le calcul nous donne les mémes
concentrations a + 0,4 mol/L. Cette différence peut étre due au choix des valeurs des coefficients

d’extinction molaires. Néanmoins, nous pouvons considérer que nos résultats sont satisfaisants.

Tableau 9. Vérification de la démarche de calcul des concentrations a partir des résultats IR.

Monomeres Concentration (mol/L)
[=CH3]1376 cm1 2,9
ENB Prop
[_CH3]1376 cm~1 + [_CH3]1376 cm-1 5,5
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I1.3.1.2. Spectroscopie de résonance magnétique nucléaire (RMN)

Nous avons réalisé des mesures de spectroscopie RMN du solide de proton (RMN *H) sur
la gomme d’EPDM afin de déterminer la composition exacte en monomeres de la chaine EPDM.
L’ensemble des mesures a été réalisé a une température de 343 K, permettant ainsi une bonne
résolution spectrale en RMN *H avec une fréquence de rotation de I’échantillon de 10 kHz. La
Figure 22 montre un spectre RMN H enregistré en conditions quantitatives, ainsi qu’un
agrandissement pour permettre de mieux visualiser les pics additionnels, de plus faibles

intensités, parmi lesquels figurent les pics des protons oléfiniques des unités diéne.

100 90 8.0 7.0 6.0 5.0 4.0 3.0 2.0 1.0 0.
3 (ppm)
4

14 12 10 2 0

8 6
& (ppm)

Figure 22. Spectre RMN 'H de la gomme EPDM.
La procedure suivie pour estimer la composition de ce terpolymere consiste tout d’abord a
déterminer le rapport molaire les unités Eth et Prop par intégration de leurs pics respectifs. Nous

déterminerons ensuite la fraction molaire en unités ENB.

e Estimation du rapport molaire (Eth/Prop)

L’intégration des pics caractéristiques des protons aliphatiques des unités Eth et Prop situés entre
0,5 et 2 ppm, donne le rapport exprimé dans 1’équation (36) (Figure 23).

0 e N
=

3.0 25 2.0 15 10 0.5 0.0
5 (ppm)

Figure 23. Pics caractéristiques en RMN *H des unités éthyléne et propyléne dans la gomme
d’EPDM.
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[Eth] E( Ac ) _3 Equation 36
[Prop] 4 \Acys 2

ou A; est I’intégration totale des protons aliphatiques (4 protons pour Eth et 6 protons pour Prop)
et Aqys est I’intégration du pic des protons des unités Prop (3 protons) situé a 0,7 ppm. Le calcul

donne un rapport [Eth]/[Prop] = 2.

Ce résultat est proche de celui obtenu précédemment avec la méthode Wei par analyse IRTF. En
effet, si la concentration en ENB était négligeable devant celles en Eth et Prop, d’aprés la RMN,
les fractions molaires en Eth et Prop seraient les suivantes: xgq = 66,66 mol% et
Xprop = 33,33 mol% . Soit xgyp la fraction molaire en diene de la chaine I’EPDM. La formule

chimique de la chaine EPDM peut étre alors représentée comme suit (Figure 24) :

(ENB)-

-(CH,-CH,) (CH,-CH),
) | S(1-=»

Z1-x
CH;

Figure 24. Formule chimique de ’EPDM.
o Estimation du pourcentage molaire d’unités diéne (ENB)

L’intégration des pics caractéristiques des protons aliphatiques des unités Eth, Prop et ENB
(Figure 25) donne le rapport exprimé dans 1I’équation (37) :
Ag _ X
A Z(1ox)+11x

Equation 37

ou A; est I’intégration des pics des protons aliphatiques (4 protons pour Eth, 6 protons pour Prop

et 11 protons pour ENB) et A, est I’intégration du pic des protons vinyliques du diéne (1 proton).

Figure 25. Pics caractéristiques en RMN *H des unités diéne de la chaine EPDM.

Le calcul donne une fraction molaire d’ENB de : x = 0,79 mol%.
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Au final, la composition molaire de notre matériau d’étude serait la suivante : 66,1% en unités
éthylene, 33,1% en unités propylene et 0,8% en unités éthylidéne norbornéne. Donc, la
composition trouvee par FTIR est confirmée par RMN (Tableau 10).

Tableau 10. Composition chimique de la chaine EPDM déterminée par analyses IRTF et

RMN.
RMN IR Estlm_atlon
fournisseur
Eth Prop | ENB | Eth | Prop | ENB Eth ENB
Fraction molaire (mol%) | 66,1 | 33,1 0,8 68,7 | 30,3 1 61,6-71 | 1,3
Fraction massique (wt%) | 55,4 | 416 3 58,1 | 385 | 34 | 50-60 =5

I1.3.1.3. Spectrométrie d’absorption ultraviolet-visible (UV-visible)

Les analyses par spectrométrie ultraviolet-visible ont été réalisées uniquement pour un
suivi qualitatif et quantitatif de la perte d’antioxydants apres deux purifications successives de la
gomme EPDM avant les essais de vieillissement thermique. En effet, nous avons décidé de nous
limiter a deux purifications successives car les dissolutions supplémentaires conduisaient a un
début de dégradation (oxydation) du matériau (Figure 26).

Les spectres UV ont été réalisés a I’aide d’un spectrométre de la société Perkin Elmer, de modele
Lambda 5. Le domaine de longueurs d’onde balayé s’étend de 200 a 400 nm. Les spectres UV
ont été obtenus en placant directement les films dans les caches métalliques, ou les solutions

d’extraction des antioxydants dans des cuves en quartz. Les mesures ont été répétées trois fois
pour chaque échantillon.

-Apres 1%¢ purification < . '
-Apres 2% purification \ -Avam p‘f“ﬁcat}o“ _
-Apres 1¥¢€ purification
2¢me purification

\ -Apres 2

"

FzRi)

% ¥ 0 20 % [@R3 30 3%0
nn
—

Figure 26. Spectres UV (a) des solutions d’extraction aprés purification et (b) des films de
gomme EPDM de 100 um d’épaisseur avant et apres purification.
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Avant purification, nous observons la présence d’un pic centré a 272 nm, caractéristique des
antioxydants phénoliques. Aprés une premiere et une deuxieme purification, nous constatons la

diminution de ce pic, mais pas jusqu’a sa disparition totale. Le reliquat résulte de notre limitation
a deux purifications successives.

Les résultats illustrés par la Figure 26 montrent qu’au bout de la deuxiéme purification, la perte

d’antioxydants est d’environ 81% de la quantité initiale.

I1.3.1.4. Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’analyse ATG a été utilisée pour la détermination du taux et de la nature des charges de
I’élastomére EPDM industriel.

Le principe de la mesure est de peser en continu le matériau au cours de rampes en température
avec une vitesse de chauffe de 20°C/min jusqu’a 900°C. Le thermogramme d’un échantillon, de

masse initiale comprise entre 10 a 20 mg, sous atmosphere neutre (N,) et oxydante (O,) est
présenté sur la Figure 27. Les résultats montrent que :

e Enatmosphere inerte (N>), le résidu x% correspond a la totalité des charges (organiques et
minérales). En effet, en absence d’oxygéne, il est connu que la structure aromatique du noir de
carbone reste stable jusqu’a 900°C.

e En atmosphere oxydante (O;), le noir de carbone est décomposé par combustion en

produits volatils (CO, et H,O principalement). Dans ce cas, le résidu y% correspond seulement
aux charges minérales.

120
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Figure 27.Thermogrammes ATG sous azote et sous oxygéne de I’EPDM industriel.
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Par conséquent, la différence entre les deux taux de charges déterminés sous azote et sous

oxygene (x-y)% donne le pourcentage massique en noir de carbone (Tableau 11).

Tableau 11. Taux massique de charges de I’élastomére EPDM industriel déterminés par ATG
sous atmospheére inerte (N) et oxydante (O,).

i Taux de charge (% massique)
Echantillon — — :
Résidu sous N, (x%) Résidu sous O, w% noir de
(y%) résidu minéral carbone
EPDM industriel 42,8+0,9 29,8+1,2 13+0,4

I1.3.2. Echelle macromoléculaire
I1.3.2.1. Chromatographie par perméation de gel (CPG)

La CPG conventionnelle a haute température a été utilisée pour déterminer les masses

molaires moyennes de la gomme EPDM et leurs distributions (Figure 28).

La solution a analyser contient 15 ml de solvant d’¢lution avec 15 mg de gomme EPDM. Tout
d’abord, la solution est chauffée a 190°C pendant 20 minutes pour faire fondre les petits cristaux
de polymeéres, puis refroidit a 160°C avant d’étre filtrée avec un filtre de pores de 1 um de

diametre. Les conditions opératoires sont présentées dans le Tableau 12.

Tableau 12. Conditions d’analyse CPG des chaines EPDM.

Instrument Agilent PL GPC220
Colonne Agilent PLgel Olexis guard plus 3 x Olexis, 30 cm, 13 um
Phase mobile 1,2,4-trichlorobenzene + antioxydant
Débit 1 mL.min™
Température 160°C
Détecteur Indice de réfraction

Le systéme CPG est calibré a I’aide d’étalons de polystyréne monodisperses et de masse molaire
connue. Pour calculer les masses molaires moyennes de I’EPDM, nous avons considéré que ce
polymére est proche d’un polyéthyléne et nous avons eu recours a une calibration universelle
(relation entre la masse moléculaire relative et le volume de rétention) basée sur 1I’équation de
Mark-Houwink (Tableau 13) :

[n] = KM* Equation 38
ou 7 est la viscosité intrinseque, M est la masse molaire moyenne et K et a sont les parameétres

de la loi de Mark-Houwink.
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Tableau 13. Parametres de la loi de Mark-Houwink utilisés pour le calcul des masses molaires
moyennes des chaines EPDM.

Parametres de Mark-Houwink Polystyrene (étalon) Polyéthyléne (échantillon)
a 0,707 0,725
K x 10* (dL.g™) 1,21 4,06

Sur la Figure 28-a, trois pics sont détectés. Le premier pic correspond a un temps de rétention
compris entre 16 et 23 min. Il s’agit de ’EPDM. Le second pic est situé entre 24 et 27 min. Il
correspond & une masse molaire plus faible, probablement a des impuretés (antioxydants). Enfin,
un dernier pic situé a plus de 27 min, correspond au solvant d’analyse. La Figure 28-b donne la
distribution des masses molaires moyennes.

] Gomme ’EPDM-essai 1 E "] Gomme d’EPDM-essai 1 E
<1 Gomme d’EPDM-essai 2 “1 Gomme d’EPDM-essai 2
S -]
E: =
E: —_
D = O .|
(72088 I
c ©
S: 2
& =]
Temps de rétention Molecular weight

Figure 28. Résultats des mesures CPG. (a) Réponse de détecteur de réfraction (IR), (b)
Distribution des masses molaires des chaines EPDM.

Le Tableau 14 donne les valeurs des masses molaires moyennes en nombre (M,) et en poids (M)

calculées, ainsi que ’indice de polydispersité (Iy).

Tableau 14. Masses molaires moyennes des chaines EPDM et leur distribution.

Masses molaires moyennes (kg/mol)

M, My, 1,
Gomme EPDM 263 103 2,6

11.3.2.2. Chromatographie en phase gazeuse couplée a la spectrométrie de masse (CPG/SM)

La chromatographie en phase gazeuse couplée a la spectrométrie de masse (CPG/SM) est
utilisée pour identifier et doser les additifs tels que les antioxydants et les plastifiants.
L’élastomére EPDM industriel a été découpé en petits morceaux avant d’étre extrait par le
chloroforme a température ambiante pendant 24 heures au Soxhlet. La quantité d’additifs

d’extraits a été ensuite déterminée par pesée apres séchage des échantillons (a 250°C). En
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paralléle, les additifs ont été récupérés et analysés par (CPG/SM). Les conditions opératoires
sont présentées dans le Tableau 15.

Les chromatogrammes obtenus montrent que 1’élastomére EPDM industriel contient des
antioxydants de type TMQ, des plastifiants de type dibutyl-phtalate (= 0,4 % en masse) et des
huiles (= 30% en masse). Il contient également un grand nombre de dérives du siloxane, ce qui
indique que la surface des charges minérales a été traitée par un agent de couplage de type

organo-silane avant leur introduction dans la gomme élastomeérique.

Tableau 15. Conditions expérimentales de la GC/SM.

Température du four Rampe de 40 a 280°C a 5°C / min
Température de ’injecteur 250°C
Volume d’injection 2 ul en mode splitless
Colonne HP 5MS (5% polyphénylsiloxane) 30 m,
CRIOMIE Wk épaisseur 0,2(5 ung, d%gmét?/ez 0,25 mn)1
Colonne CPG GC 6890 Agilent
Solutions standards BHT et I’octaméthyl cylotétrasiloxane

11.3.2.3. Rhéométrie a I'état fondu

La technique qui nous semble la plus intéressante et la plus appropriée pour suivre la
thermo-oxydation de la matrice EPDM non vulcanisé est la rhéométrie a 1’état fondu, car elle
donne directement acceés a la masse molaire moyenne en poids des chaines. En effet, cette
technique est extrémement sensible a de faibles variations de masse molaire, et permet ainsi de
quantifier directement les coupures de chaines et les actes de réticulation a partir de la

détermination de la composante visqueuse 77, au plateau newtonien.

La rhéométrie a I’état fondu a été réalisée avec un rhéometre ARES de la société TA Instrument.
Les conditions des essais choisies sont les suivantes: T = 250°C, déformation angulaire
maximale de 5%, pulsation comprise entre 100 et 0,01 rad.s™, géométrie de plateaux paralléles

de diametre 25 mm, et écart entre les plateaux de 1 mm.

Comme le montre le rhéogramme donné a la Figure 29, malgre la température élevée (250°C) de
I’essai, la gomme n’a pas suffisamment fondu pour obtenir un liquide visqueux, mais elle a été
plutét dégradée. En effet, 1I’état fondu se caractérise par ’inégalité suivante : G"” > G'. Or, au
cours de I’essai, nous observons une superposition des deux modules de perte et de conservation.

Ce qui signifie que nous sommes plutdt en présence d’un gel. Par conséquent, cette technique ne
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sera pas choisie pour la détermination des masses molaires moyennes de 1’¢lastomére. Notre

choix s’est donc naturellement porté sur les mesures par CES.
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Figure 29. Rhéogramme de la gomme EPDM de départ.

I1.3.3. Echelle microstructurale

I1.3.3.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

Nous avons eu recours a la microscopie électronique a balayage (MEB) pour visualiser la

forme des charges de 1’¢élastomere EPDM industriel apres pyrolyse.

Le microscope utilisé¢ est de type Fei Quanta 600. Il est muni d’un systeme d’analyse EDX

Oxford Inca x-act. Ce microscope est un microscope électronique a balayage a pression contrdlée

de I’ordre de quelques millibars. Les analyses sont réalisées en mode « low-vaccum », c’est-a-

dire que le gaz présent disperse les électrons du faisceau de fagcon aléatoire. La tension

d’accélération pour les observations est de 3 kV, le gaz utilisé est la vapeur d’eau et la pression

de travail est d’environ 1 torr.

Figure 30. Clichés MEB pour I’analyse du résidu de pyrolyse de I’élastomere EPDM
industriel (a) sous azote (agrandissement x 10%), (b) sous oxygéne (agrandissement 2x 10%).
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Les clichés MEB montrent que la poudre est composée principalement de deux populations :

» Des petits grains de noirs de carbone de quelques nanomeétres (agglomérats sphériques de 1 a
10 pum) entourés en rouge sur la Figure 30. Comme attendu, cette population est plus riche aprés

pyrolyse sous azote due a I’absence de la combustion de la matiére organique.

e Des cristaux de silice d’environ 500 nm sous forme de feuillets (entourés en vert sur la
Figure 30).
Pour les analyses élémentaires par EDX (energy dispersive X-ray), la tension de travail est de 10
kV. La pression de travail est de 0,5 torr au maximum. Pour éviter les risques d’interférences
dans les résultats, le carbone est non quantifié au cours de cette analyse du fait de ’utilisation des
supports en carbone pour les échantillons. L’analyse EDX (Figure 31) montre que 1’¢lastomeére

EPDM industriel contient principalement du silicate d’aluminium, mais aussi de I’oxyde de zinc.

Spectre : Analyse
i Elements maszuiq e
c Non Dosé
B o} 429
Al 154
Si 314
! s 07
0 K 0,2
Ca 26
Ti 0,7
Fe 07
Cu 0,2
Zn 52
an C
¢ 2 1\ I Fe o _
1 am im o 500 wm m o m 1 1

Figure 31. Analyse élémentaire du résidu de pyrolyse de I’élastomére EPDM industriel.
I1.3.3.2. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

[1.3.3.2.1. Détermination du taux de cristallinité

Le taux de cristallinité de la gomme EPDM (%) peut étre déterminé par DSC en raison
de la présence d’un pic de fusion endothermique des unités éthyléne. Cependant, le fait que I’aire
de ce pic soit trés faible et que la température de fusion soit basse (< 70°C) indique que le taux
de cristallinité est faible et que les cristaux sont tres petits. Pour calculer le taux de cristallinité de
la gomme EPDM, nous avons pris AHyp = 290 (J.g™%) [28, 29] du cristal du PE. Le taux de

cristallinité correspondant y. est d’environ 1,5% (Figure 32). Cette valeur est inférieure mais
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proche de celle trouvée par IRTF (4,3%). Nous attribuons cet écart a une plus faible sensibilité

de la spectrométrie infrarouge par rapport a la technique de DSC.

1.0

0.51

77.57°C
4.055J/g

Heat Flow (W/g)

0.0 V

054

T T T T T T
-100 -50 0 50 100 150 200 250
Exo Down Temperature (°C) Universal V4.5A TA Instruments

Figure 32. Thermogramme DSC de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée a la vitesse
de chauffe de 20°C / min.

[1.3.3.2.2. Détermination des temps d’induction a I’oxydation

La DSC permet aussi de mesurer la concentration de stabilisant résiduel dans un matériau

en mesurant le temps d’induction a 1’oxydation (TIO).

Les TIO des échantillons ont été mesurés par DSC a I’aide de calorimétres de type Q10 et Q20
de la société TA Instruments. Ces calorimétres ont été calibrés avec de I’indium (de Tsion =
156,6°C et AHsusion = 28,43 J.g™%). Lors d’un essai de T1O, un échantillon de 5 & 10 mg est placé
dans des capsules ouvertes en aluminium. Il est ensuite chauffé sous azote (avec débit de 50
mL.min™") de 40°C & la température d’oxydation souhaitée. Une fois la température équilibrée,
I’azote est remplacé par I’oxygéne pur (débit de 50 mL.min™) et la variation du flux de chaleur
au cours du temps est enregistrée dans un ordinateur. Les mesures ont été répétées trois fois pour

chaque type de matériau pour estimer la dispersion des résultats.

Les analyses ont été effectuées sur la gomme EPDM avant et aprés purification (effet de la
purification), sur les matrices EPDM vulcanisees non stabilisée (effet de 1’agent de
vulcanisation) et stabilisée (effet du stabilisant TMQ), et sur I’élastomeére EPDM industriel (effet

des charges).

Le TIO a été déterminé au point I’intersection de la tangente a la ligne de base avec la droite de
pente maximale du pic exothermique d’oxydation. Un exemple de détermination de TIO sur un

thermogramme DSC est donné sur la Figure 33.
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Figure 33. Thermogramme DSC de la matrice EPDM vulcaniseée stabilisée entre 170 et 200°C
Sous OXygene pur.

Plus la température est élevée, plus le temps d’induction a I’oxydation est faible.

L’efficacité de la purification (extraction des antioxydants) peut étre suivie par mesure TIO. La

deuxiéme purification a permis de diviser le temps d’induction par quatre (Tableau 16).

Tableau 16. Temps d’induction a I’oxydation de la gomme EPDM non purifiée, et aprés une
premiéere et une deuxieme purification.

Températures TIO (h)
(°C) Gomme non purifiée | Gomme purifiée 1 fois | Gomme purifiée 2 fois
130 59,3 21 6,4
145 9,3 3,7 0,7
160 2,2 0,5 0,18
180 0,2 0,06 0,02

Le Tableau 17 montre que I’agent de vulcanisation joue un réle important dans la stabilisation du

matériau contre I’oxydation.

Tableau 17. Temps d’induction a ’oxydation des différents matériaux de I’étude.

Temperatures - _T,IO ) - — -
°C) Gomrr)e_ non Matrice VU[C?.I‘]ISEE Matrice v_u_lclanlsee E_Iastom_ere
purifiée non stabilisee stabilisée industriel
170 0,41 24,7 59,1 77,5
180 0,2 11,6 29,8 36
190 0 4,8 14,9 17,3
200 0 1,9 7.4 8,4

L’ajout de I’antioxydant TMQ a permis de doubler le TIO. Cependant, 1’ajout des charges ne

permet d’augmenter que tres légérement le TIO. Nous pouvons en conclure que la charge ne
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participe pas vraiment a la protection du matériau contre 1’oxydation et son principal réle est

I’amélioration des propriétés mécaniques de la matrice EPDM. D’autre part, nous savons que :

TIO =TIO, + k [systéme stabilisant] Equation 39

ol k est une constante de proportionnalité obéissant & une loi d’ Arrhenius exprimée en L.mol™.s,

TI0, est le temps d’induction a I’oxydation de la gomme EPDM de départ pure, et le

[systeme stabilisant] correspond au TMQ, au soufre, aux charges, etc. Si TI0,=0 alors nous
pouvons écrire :

TIO = k[systéme stabilisant] Equation 40

Par conséquent, nous pouvons utiliser la loi d’Arrhenius pour extrapoler les résultats obtenus a

haute température vers une température plus basse. En posant

k= koexp(=2) , il revient

E . .
InTIO = cte + # Equation 41

ol cte = ky[systéme stabilisant], R est la constante des gaz parfaits (8,314 J.K™*.mol™) et E,
est I’énergie d’activation (quantité¢ d’énergie nécessaire pour franchir une barriere énergétique et

provoguer un processus chimique) exprimée en kJ.mol™.
Le graphe d’Arrhénius de la Figure 34 montre que la matrice vulcanisée stabilisée et 1’élastomére

industriel présentent des énergies d’activation proches. Donc, nous pouvons faire I’hypothéese

d’un méme mécanisme de dégradation pour ces deux matériaux.

La méme observation est constatée pour les énergies d’activation de la gomme avant et apres
purification (Figure 35). La matrice vulcanisée, mais non stabilisée, présente un comportement

intermédiaire.

@ Matrice vulcanisée ® Matrice vulcanisée stabilisée @ Elastomere industriel

y = 15.503x - 30.642

Rz=1 y = 14.508x - 28.652

R2=0.9994

y =17.952x - 37.252
R2?=10.9958

Ln TIO (h)

2.1 2.15 2.25 2.3

22
1000/T(K)

Figure 34. Graphe d’Arrhenius du temps d’induction a l’oxydation pour les matrices EPDM
vulcanisées stabilisée et non stabilisée et I’élastomeére industriel.
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@ Gomme purifiée 2 fois ® Gomme purifiée 1 fois ® Gomme non purifiée

y =18.903x - 42.844
R2=10.9986

[N
'

y =21.737x - 50.744
R2=10.998

Ln TIO (h)

y =20.599x - 49.215
R2?=10.9993

21 2.2 2.3 25 2.6

2.4
1000/T(K™1)

Figure 35. Graphe d’Arrhenius du temps d’induction a I’oxydation pour la gomme EPDM
avant et apres purification.

Les énergies d’activation du TIO déterminées pour tous les matériaux de 1’étude sont rapportées
dans le Tableau 18.

Tableau 18. Energie d’activation pour les matériaux de |’étude.

Matériau Energie d’activation (kJ/mol)
Matrice vulcanisée non stabilisée 149
Matrice vulcanisée stabilisée 121
Elastomeére industriel 129
Gomme non purifiée 173
Gomme purifiée une fois 180
Gomme purifiée deux fois 171

[1.3.3.2.3. Détermination de la température de transition vitreuse

La température de transition vitreuse Ty de tous les matériaux de 1’étude a été mesurée
par DSC a I’aide de calorimetres de type Q1000 de la société TA Instruments. Ces calorimetres
ont été calibrés avec I’indium (T = 156,6°C et AH = 28,45 J.g"'). Les mesures ont été faites sous
atmospheére inerte (sous flux d’azote de 50 mL/min) sur des échantillons de masse comprise entre
10 et 15 mg placés dans des capsules hermétiques en aluminium. Le programme utilisé est une

rampe de -80 a +250°C avec trois vitesses de chauffe différentes de 5, 10 et 20°C/min.

Les mesures ont été également répétées trois fois pour chaque échantillon afin d’estimer la
dispersion des resultats. Dans ce manuscrit, toutes les valeurs expérimentales de Ty

correspondent au « Midpoint » (point d’inflexion du changement de pente).

Sur la Figure 36, nous remarquons que le changement de pente associé a la Ty est mieux détecte
pour la vitesse de chauffe la plus rapide (20°C/min), et ¢’est donc cette vitesse qui a été choisie

pour déterminer la valeur de Tg.
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Figure 36. Thermogrammes DSC de I’élastomére EPDM industriel obtenus pour trois vitesses
de chauffe différentes : 5, 10 et 20°C/min.
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La valeur moyenne de T trouvee par cette méthode est conforme aux valeurs rapportées dans la
littérature pour les élastoméres EPDM et EPR [30-32] (Tableau 19).

Tableau 19. Températures de transition vitreuse des différents matériaux de I’étude.

Elastomere Matrice vulcanisée Gomme Gomme
industriel stabilisée ou non stabilisée non purifiée purifiée 2 fois
T, (°C) -55+2 -53+2 -57+2 -55+2

Les différents matériaux de 1’é¢tude présentent quasiment la méme valeur de T4. Nous constatons
que la purification a altéré légérement la gomme EPDM. C’est pour cette raison que nous avons

décidé de ne pas la purifier plus de deux fois consécutivement.

I1.3.3.3. Gonflement dans un solvant
Les mesures de gonflement dans un solvant permettent de suivre 1’évolution de la densité

de réticulation du réseau EPDM avec le temps de vieillissement.

Des échantillons d’environ 50-100 mg ont été découpés sous forme cylindrique. Plusieurs
solvants ont été testés pour le gonflement du réseau EPDM (xyléne, toluéne, dichlorométhane et
cyclohexane). Les deux derniers solvants sont les plus adéquats pour le gonflement car
ils présentent les plus faibles paramétres d’interaction avec I’EPDM. Par contre, le
dichlorométhane est un solvant cancérigene. Par conséquent, notre choix s’est porté sur le
cyclohexane, de masse volumique 0,78 kg.L™, de masse molaire 84,16 g.mol™ et de volume
molaire égal a 107,9 cm®.mol™. Le parametre d’interaction de Flory-Huggins y entre les chaines
EPDM et le solvant, est égal a 0,321 [33, 34]. Les mesures de gonflement ont été réalisées a

température ambiante pendant 72 heures afin d’atteindre 1’état d’équilibre (Figure 37).
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Etat sec: m; Etat gonflé : m,

Figure 37. Echantillon d’EPDM avant et aprés gonflement.

L’application de la loi de Flory-Rehner pour les matrices EPDM vulcanisées non chargée, et la
loi de Kraus pour I’élastomere EPDM industriel (chargé), a donné une densité de réticulation
initiale, respectivement, de 0,26 et 0,11 mol.L™. 1l est & noter que la densité de réticulation de
I’élastomere EPDM industriel doit étre égale ou supérieur a la densité de réticulation de la
matrice EPDM vulcanisée non chargée. En effet, ’ajout de la charge peut générer de nouveaux
neeuds de réticulation (interaction charge/chaines). Or, aprés correction de Kraus, nous avons
trouvé une densité de réticulation du matériau industriel plus faible. Ce résultat peut étre la
conséquence de la présence d’autres additifs (plastifiants, huiles, etc.) en forte concentration (=
30% en masse déterminée par CPG/SM) dans le matériau industriel qui conduirait ainsi a des
valeurs erronées de la densité de réticulation. Il est donc probable que les matrices EPDM que
nous avons formulées et fabriquées ne correspondent pas exactement a la matrice de 1’élastomere
EPDM industriel.

I1.3.4. Echelle macroscopique

11.3.4.1. Traction uniaxiale

Les essais mécaniques ont été effectués sur 1’élastomeére industriel avec une machine
électromécanique de type Instron-5800. La commande de la machine et 1’enregistrement des
données ont été réalisés a partir du logiciel Bluehill. Une cellule de charge de 1 kN a été utilisée
pour tous les essais. Dans cette étude, 1’ensemble des résultats des essais, en termes de
contraintes et de déformations, a été représenté en grandeurs vraies. Ce type de chargement

mécanique nous permet de suivre les évolutions :

e De deux propriétés ultimes : la contrainte (o;) et la déformation (e). Un exemple de
réponse contrainte-déformation jusqu’a rupture de 1’élastomeére EPDM industriel non vieilli est

présenté sur la Figure 38.
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Contrainte Vraie (MPa)
3

0 1 2 3
Déformation vraie

Figure 38. Réponse en traction monotone de I’élastomére EPDM industriel non vieilli.

e Des relaxations de contraintes mises en évidence a partir d’essais de multi-relaxations sur
un cycle charge-décharge. Au cours de cette etude, trois déformations différentes ont été
imposees : 40%, 70% et 100%. La Figure 39 montre la réponse en multi-relaxations de

I’élastomére EPDM industriel non vieilli.

4.5 A

3.5

2.5 A

1.5 4

0.5 4

Contrainte vraie (MPa)

0.5 ! 0.5 1
Déformation vraie

Figure 39. Réponse en multi-relaxations de I’élastomére EPDM industriel non vieilli.

Les essais de traction monotone et les essais de multi-relaxations ont été réalisés sur des
éprouvettes de type haltére d’épaisseur 3,8 mm a une vitesse de déformation vraie comprise entre
10%et10% s

11.3.4.2. Analyse thermomécanique dynamique (DMTA)

Les essais DMTA ont été réalisés avec un viscoélasticimetre Q800 de la société TA
sous une fréquence de 1 Hz entre -100 et +150°C, et a une vitesse chauffe de 3°C/min. La force
de préchargement a été fixée a 1 N et la déformation maximale des oscillations a 0,1%. La
température de transition vitreuse Ty de chaque matériau a été déterminée au point d’inflexion de

la chute du module de conservation et au maximum du pic de 1’angle de perte Tan o.

Les thermogrammes DMTA ont été enregistrés trois fois pour chaque matériau (Figure 40).
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Figure 40. Thermogrammes DMTA de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée non chargée et
de I’élastomére EPDM industriel.

Les principaux résultats obtenus pour la matrice EPDM vulcanisée stabilisée non chargée et

I’élastomere EPDM industriel sont récapitulés dans le Tableau 20.

Tableau 20. Propriétés thermomécaniques de la matrice vulcanisée stabilisée non chargee et
de ’élastomére EPDM industriel (a 25°C).

Elastomere industriel Matrice vulcanisée stabilisée non chargée
E(MPa) 5,24 1,60
T, (°C) [-48,-36] [-45,-36]
Tan & 0,16 0,02

Le module de I’élastomére EPDM industriel est quatre fois plus grand que celui de la matrice
EPDM vulcanisée stabilisée. Nous attribuons cette différence a I’effet renfor¢ant des charges. Le
facteur de perte Tan o est plus grand également dans le cas de 1’élastomére EPDM industriel en
raison de I’augmentation du frottement interne en présence des charges. Par contre, les deux

matériaux présentent la méme température de transition vitreuse.

7 7

II1. Conditions de vieillissement thermique accéléré

Pour réaliser des essais de vieillissement thermique accélére, trois températures d’exposition
doivent étre au moins choisies et espacées les unes des autres d’au moins 20°C. La gomme
EPDM pure, les matrices EPDM vulcanisées non stabilisée et stabilisée, ainsi que I’élastomere
EPDM industriel ont été soumis a des essais de vieillissement accéléré a haute température dans
des étuves ventilées. Le Tableau 21 résume les températures de vieillissement pour chaque

matériau de 1’étude.
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Tableau 21. Températures de vieillissement thermique accéléré.

T ) Gomme Matrice vulcanisée | Matrice vulcanisée | Elastomere
empératures L e - )
pure non stabilisee stabilisée industriel

70+ 2°C X

90+ 2°C x X X

110+ 2°C X X X

130+ 2°C X X X X

140 + 2°C X X

150 £ 2°C X X X X

170 £ 2°C X X X X

200 £ 2°C X
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Chapitre III

Conséquences de la thermo-oxydation sur les
propriétés physico-chimiques de 'EPDM :

Etude expérimentale et modélisation cinétique

pres un bref état de 1’art sur la modélisation cinétique, ce chapitre sera structuré en

deux grandes parties :

Tout d’abord, nous présenterons les conséquences de la thermo-oxydation a
I’échelle moléculaire. Cette analyse sera essentiellement menée a 1’aide de deux techniques
courantes de laboratoire : la spectrométrie infrarouge (IRTF) et la thermogravimétrie (ATG).
Sur la base de ces résultats expérimentaux, nous proposerons un modeéle général pour décrire
la cinétique de thermo-oxydation de la matrice EPDM.
Ensuite, nous présenterons les conséquences de la thermo-oxydation a 1’échelle
macromoléculaire. Cette analyse sera menée a 1’aide de plusieurs techniques
complémentaires : la chromatographie d’exclusion stérique (CES) pour ’EPDM linéaire de
départ, les essais de gonflement, la spectrométrie mécanique (DMTA) et les essais
mécaniques de traction uniaxiale pour le réseau EPDM. Sur la base de ces résultats, nous
compléterons le modele cinétique pour prédire I’évolution de la masse molaire des chaines

élastiqguement actives du réseau EPDM.
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I. Etat de I'art

Le domaine du vieillissement des matériaux polymeres est en plein essor en raison de la
demande industrielle de plus en plus forte pour des méthodes de prédiction de durée de vie
afin de garantir la fiabilité et la sOreté des installations, mais aussi leur rentabilité
¢conomique. Dans de nombreux domaines industriels, 1’étude du vieillissement accéléré,
basée sur la compréhension de 1’évolution des propriétés physico-chimiques et mécaniques
des matériaux polymeres sur de courtes durées, permet de prévoir le comportement a long
terme de formulations de polymere complexes (matrice polymérique + charges + additifs a

fonctions variées) dans les conditions réelles d’usage.

Les polymeres peuvent subir différents types de vieillissements chimiques parmi lesquels
nous pouvons citer, par exemple: la thermo-oxydation, la photo-oxydation, la radio-
oxydation et I’hydrolyse. Ce premier type de vieillissement, qui se fait en présence de la
température et de I’oxygeéne atmosphérique, est le plus rencontré en pratique. La thermo-
oxydation peut se manifester aussi bien a haute qu’a basse température, mais avec des

échelles de temps différentes.

Quand un matériau polymere subit un vieillissement thermique, sa réactivité chimique peut
étre décrite par une démarche basée sur I’approche de la cinétique chimique. Le processus
d’oxydation est constitué d’un ensemble plus ou moins complexe de processus chimiques
élémentaires auxquels nous affectons des constantes de vitesse. A partir de ces processus
élémentaires, nous essayons de dériver, a I’aide des lois classiques de la cinétique chimique,
I’expression numérique ou analytique de la vitesse de dégradation du polymere. Ces réactions
élémentaires peuvent étre des réactions bilans regroupant une variété plus ou moins grande de
produits formés en cascade. En effet, les especes trés réactives (en général, les radicaux
alkoxyles (PO®) et hydroxyles (HO®) de durée de vie trés courte) sont considérées comme des
especes transparentes et ne figurent pas dans les schémas mécanistiques. Cependant, leurs

produits de réaction sont pris en compte dans les réactions bilans.

La prédiction non empirique de la durée de vie des polymeres par le moyen d’une
modélisation cinétique du vieillissement accéléré se caractérise donc par la complexité des
mécanismes elémentaires, mais aussi de 1’hétérogénéité des réactions (diffusion de 1I’oxygéne,
cristallinité, etc.). Ces deux derniéres décennies, le développement d’outils de résolution
numérique des systémes d’équations différentielles a permis d’améliorer considérablement la

fiabilité de la prédiction de la durée de vie par la suppression des hypotheses simplificatrices
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telles que 1’homogénéité du systéme (c’est-a-dire uniquement amorphe), 1’unicité du site
réactif, le faible taux de conversion (concentration fixe du polymere au cours du
vieillissement), I’¢état stationnaire (concentrations en radicaux et hydroperoxydes constantes),

existence d’une relation entre les constantes de vitesse de terminaison, etc.

I1. Protocole expérimental

Nous avons réalisé des expériences de vieillissement thermique en conditions
isothermes entre 70 et 200°C dans des étuves ventilées et régulées en température a + 2°C
pour les différents matériaux de I’étude, en accord avec la procédure de vieillissement
accéléré présentée dans le chapitre 1l - partie 1ll. Des essais de vieillissement sous vide ont
également été réalisés pour 1I’élastomére EPDM industriel pour bien découpler les effets de

I’oxygene de ceux de la température.

Les échantillons ont été caractérisés apres vieillissement thermique aux échelles pertinentes
de la structure, a savoir 1’échelle moléculaire et macromoléculaire par diverses techniques
analytiqgues complémentaires au laboratoire Procédeés et Ingénierie en Mécanique et
Matériaux (PIMM) d’Arts et métiers ParisTech.

II.1. Spectrométrie Infrarouge a Transformée de Fourier (IRTF)

Nous avons suivi la thermo-oxydation des différents matériaux de 1’étude par
spectrométrie IRTF. Les spectres IR ont été réalisés avec un spectrophotometre de la société
Perkin Elmer entre 4000 et 400 cm™ en mode transmission (sur des films minces de gomme
et de matrice EPDM non chargée libres ou déposés sur pastille de KBr) et entre 600 et 4000
cm™ en mode réflexion (sur des échantillons épais et opaques d’élastomére EPDM

industriel).

Pour pouvoir déterminer la concentration d’une fonction chimique a partir de la loi de Beer-
Lambert (A = €lC), nous devons estimer 1’épaisseur des films d’EPDM et notamment ceux
déposés a partir d’une solution sur pastille de KBr. Pour ce faire, nous avons essayé de
calculer le volume d’un disque d’EPDM connaissant sa masse :

D? .
(ﬂT h> PEPDM + m; =m, Equatlon 1

ou m,et m, sont les masses respectives de la pastille avant et aprés dépot du film d’EPDM,

D est le diametre du disque (25 mm), p est la masse volumique de la gomme EPDM (0,86
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g.cm'3) et h est 1’épaisseur recherchée du film d’EPDM. Donc, ’épaisseur du film s’exprime
par :

B = my —Mmy
422,15 (en g.cm™1)

Equation 2

Ensuite, nous avons tracé des courbes étalons exprimant 1’absorbance d’un groupement
chimique caractéristique de chaque unité monomere (-CH; pour I’Eth, -CH3 pour le Prop et
C=C pour I’ENB) en fonction de 1’épaisseur des films d’EPDM non vieillis, typiquement
comprise entre 45 et 135 um. Ainsi, ces courbes étalon permettent de déduire 1’épaisseur
d’un film EPDM d’absorbance donnée.

I.2. Analyse thermogravimétrique (ATG)

Outre la spectrométrie IRTF, nous avons suivi également la prise et la perte de masse
des différents matériaux de I’étude aux températures les plus basses (T < 130°C) par pesee
manuelle a ’aide d’une microbalance de la société Metler Toledo de 0,01 mg de précision. A
haute température, (T > 130°C), I’analyse thermogravimétrique (ATG) a été également
utilisée pour suivre les variations de masse. Pour ce faire, une rampe de température a été
d’abord effectuée a une vitesse relativement élevée (50°C/min) sous azote jusqu’a
I’isotherme d’exposition. Aprés un équilibrage d’environ 5 min, I’atmosphére souhaitée
(azote, oxygene ou air) a été introduite dans 1’enceinte de I’ATG et I’évolution de la masse du

matériau au cours du temps a été enregistrée directement dans un ordinateur.

Les essais ont été réalisés a I’aide d’une machine ATG Q500 de la société TA Instruments
équipée d’une microbalance d’une sensibilit¢ de 0,01 mg pour des échantillons ayant une

masse initiale comprise entre 10 a 20 mg.

I1.3. Chromatographie d’exclusion stérique (CES)
Parmi les parametres structuraux qui contrélent les propriétés d’utilisation d’un

EPDM, figurent les masses molaires moyennes et leur distribution.

Etant donné que la rhéométrie a 1’état fondu ne nous a pas permis de déterminer 1’évolution
des masses molaires de la gomme EPDM en fonction du temps d’exposition, nous avons eu

recours a la Chromatographie d’exclusion stérique (CES) a haute température.

La reproductibilité des essais a été vérifiée pour chaque échantillon. Etant donné que les
chaines EPDM sont composées majoritairement d’unités Eth, les résultats obtenus par

analyse (CES) sont corrigés par rapport au PE en se basant sur la relation empirique de Mark-
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Houwink (voir chapitre 11 - partie 11.3.2.1). L’étalonnage permet d’établir une relation linéaire
entre le log (M;) et le temps d’élution (ou le volume d’élution), qui donne acces par

interpolation aux masses molaires moyennes des échantillons analyses.

I1.4. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) a été utilisée pour comparer les temps
d’induction a I’oxydation (TIO) des différents matériaux de 1’étude. Rappelons que ce temps
est proportionnel a la concentration en stabilisant. Le protocole expérimental est le méme que

celui décrit pour la caractérisation initiale des matériaux dans le chapitre I1.

IL.5. Gonflement dans un solvant

Les mesures de gonflement ont été utilisées pour suivre 1’évolution de la densité de
réticulation de la matrice EPDM vulcanisée non chargée et de 1’élastomére EPDM industriel
au cours du vieillissement en se basant sur les équation de Flory-Rehner et de Kraus. Nous

avons eu recours au protocole décrit dans le chapitre I1-partie 11.3.3.3.

I1.6. Analyse thermomécanique dynamique (DMTA) et traction uniaxiale

Des essais DMTA en mode traction ont été réalisés sur des films de matrice EPDM
vulcanisée non chargée de 500 um d’épaisseur. Des essais de traction uniaxiale ont été
réalisés sur I’élastomére EPDM industriel. Ces essais mécaniques réalisés apres
vieillissement sous air et sous vide ont permis de calculer la concentration en nceuds
physiques et chimiques de la matrice EPDM vulcanisée non chargée et de I’élastomere
EPDM industriel en se basant sur la relation de 1’¢élasticité caoutchoutique valable a faible
déformation [1] :

G = VpRT Equation 3

Si nous considérons I’incompressibilité du matériau, alors nous pouvons écrire :

E = 3vpRT Equation 4

III. Modifications a I’échelle moléculaire
III.1. Gomme EPDM

I11.1.1. Résultats expérimentaux
Nous avons déterminé par spectrométrie IRTF I’évolution de la concentration globale
des espéces carbonyles (C=0) (acides carboxyliques et cétones) & 1715 cm™ et des doubles

liaisons de I’ENB a 809 cm™. Pour le calcul de ces concentrations, nous avons utilisé les
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coefficients d’extinction molaires de 460 et 40 L.mol™.cm™, respectivement. Un exemple de

résultats & 150°C dans I’air est présenté sur la Figure 1.

0.3 P 0.2 0.006
0.004 %
Z02+f4° 009 ° T o 0002 ° [
B 5 . 012 = g 0 T T
€015 § 2 = e 5 10 15
= g | 008 = -0.002
— 5 (] . 3 <
Q011 o 3 -0.004
Qo005 4 ® - 004 -0.006 %
0 ...ﬂh.m_o_n_p_id_p_ 0 -0.008
0 5 10 15 o
Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)

Figure 1. Courbes cinétiques de la
concentration en carbonyles et des
doubles liaisons de I’ENB de la gomme
EPDM pure a 150°C dans air.

La Figure 1 montre I’accumulation des produits d’oxydation (carbonyles C=0) au cours du

Figure 2. Variations de masse de la gomme
EPDM pure a 150°C dans !air.

temps avec I’augmentation de la concentration des produits de dégradation en fonction du
vieillissement jusqu’a 1’établissement d’un plateau. Cette valeur asymptotique correspond a
la saturation des bandes d’absorption IR. Nous observons aussi la disparition des doubles

liaisons de I’ENB suite a 1’addition des macro-radicaux.

La Figure 2 illustre, I’existence de deux phénoménes de variations de masse : d’abord la
prédominance de la prise de masse due a la fixation de I’oxygéne sur les chaines EPDM,

ensuite la prédominance de la perte de masse par émission de composés organiques volatils.

I11.1.2. Modélisation cinétique
I11.1.2.1. Justification de la démarche

La premiere étape est I’identification du site d’attaque radicalaire le plus probable sur
la chaine macromoléculaire par classification des réactivités des différents monomeres vis-a-
vis de I’oxydation. Ces réactivités ont été déterminées par une analyse cinétique de I’étape de

propagation décrite par la réaction suivante :

PO, + PH — POOH + P’ (k3)
La vitesse de propagation de 1’oxydation sur la liaison C-H la plus labile de chaque site

réactif est exprimée par les équations suivantes :

V;HZ — kgHz [PO3][CH,] Equation 5
VEH = kSHIPOZ][CH] Equation 6
V3CHallyl — k;Hallyl[POZ'] [CHauiyi] Equation 7
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avec une évolution Arrhenienne de la constante de vitesse k5 avec la température :

_E Z -
ks = kygexp RT Equation 8

Il s’agit de calculer a chaque température d’exposition (typiquement entre 25°C et 150°C), la
probabilité d’attaque radicalaire, notée p, de chaque site. Cette probabilité s’exprime par le

rapport des différentes vitesses de propagation :

k<P [cH )
ptz = — CH3 [CH, ] T Equation 9
k3 2[CH,] + kSH[CH] + k™' [CHauyi
kS$H[CH]
CH _ 3 . .
= Equation 10
k™ [CH,] + kSP[CH] + kg”“”yl [CHauy] a
CHaiyl
k YICH 3
pCHlauyt = : [CHat] Equation 11

kS [CH,] + KEH[CH] + ky ™' [CHquuy

La constante de vitesse k3 est connue dans la littérature. Ses valeurs sont rapportées dans le
Tableau 1.

Tableau 1. Parameétres d’Arrhenius de la constante de vitesse k3 pour les liaisons C-H
secondaires, tertiaires et allyliques.

[CH:] [2-4] [CH] [3] [CHany] [6]
kso (mol.L ™ .s™) 1,5.10" 3.10° 5,6.10°
E; (kJ.mol™) 73 66 63

Deux méthodes ont été employées pour le calcul de la probabilité d’attaque radicalaire sur
chaque site.

o 1°® méthode

La premiére méthode calcule la concentration de chaque site dans le monomere concerné :

[CH,] = 2[PE] Equation 12
[CH] = [PP] Equation 13
[CHauy| = 3[ENB] Equation 14

Les valeurs des concentrations sont rapportées dans le Tableau 2.

Tableau 2. Concentration des sites réactifs de chaque unité monomere.

Secondaire [CH;] Tertiaire [CH] [CHanyi]
[PH] (mol.L™) 23,40 + 0,91 5,50 + 0,26 0,51+0,03

o 2°™ méthode

La seconde méthode calcule la concentration de chaque site dans toute la chaine EPDM :
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[CH,] = [CH,]pg + [CH:]pp + [CH2]gng=2[PE] + [PP]+[ENB] Equation 15
[CH] = [CH]pp + [CH]gnp = [PP]+3[ENB] Equation 16
[CHauy] = [CHauyl , = 3[ENB] Equation 17

Les valeurs des concentrations sont rapportées dans le Tableau 3.

Tableau 3. Concentration de la totalité des sites réactifs dans la chaine EPDM.

Secondaire [CH,] Tertiaire [CH] [CHaiy]
[PH] (mol.L™) 29,07 £ 0,95 6,01 + 0,26 0,51 + 0,03

La Figure 3 illustre I’évolution de la probabilité p selon ces deux méthodes. Les résultats
montrent que les principaux sites d’oxydation (ayant la probabilité d’attaque la plus grande)

sont les groupements méthyléniques de 1’unité Eth.

@ Secondaire-méthode 1
O Secondaire-méthode 2
® Tertiaire-méthode 1
ATertiaire-méthode 2

@ Allylique-méthode 1

290 330 370 410 O Allylique-méthode 2
Température (°K)

Figure 3. Probabilité d’attaque radicalaire des différentes liaisons CH selon les deux
méthodes.

Par conséquent, pour modéliser le vieillissement thermique de notre EPDM, nous pouvons
nous baser sur le schéma mécanistique d’oxydation des polymeres polyméthyléniques que
nous compléterons par les réactions d’addition des radicaux alkyles (P°) et peroxyles (PO’

sur les doubles liaisons de ’ENB (Feng).

I11.1.2.2. Proposition de schéma mécanistique et de modeéle cinétique
Le schéma mécanistigue d’oxydation des polymeres polyméthyléniques
préalablement établi pour le PE entre 40 et 220 °C et ensuite étendu au PET [7] et aux

polyamides aliphatiques [8] regroupe les dix étapes élémentaires suivantes :

Initiation unimoléculaire POOH — 2P’ + y, P=0 + (1-y;) POH + vV + H,0 — (2+y,) PH (Kyy)

Initiation bimoléculaire 2 POOH — P’ +PO;" +y; P=0 + (1-y;) POH + vV + H,0-(1+y,) PH (Kp)
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Propagation P*+ O, — POy (ko)
Propagation PO, + PH — POOH + P’ (ka)
Terminaison P*+P" — y4 P-P+ (1-y4) PH + (1-y4) F-(1-y,) PH (Ka)
Terminaison P*+PO,” — y5POOP + (1-y5) POOH + (1-ys) F -(1-ys) PH (ks)
Formation d’une cage PO, + PO, — [PO" "'OP]csge + O (Ksa)
Couplage [PO’ "OP]¢oqe — POOP (Kep)
Dismutation [PO""OP]cage — P=O + P-OH (Kee)
Diffusion hors de la cage [PO""OP]¢age — 2P" + 2y,P=0 + 2 (1-y;) POH + 2 vV - 2(1+y,) PH (Ksa)

Pour tenir compte de toutes les réactions d’addition des radicaux aux doubles liaisons de
I’ENB qui pourraient étre une source non négligeable de réticulation oxydante, nous avons

rajouté au schéma mécanistique les deux réactions suivantes :

Addition P°+ Fegng — PP +P° (k7a)
Addition POZ. + Feng — POOP + P’ (k7b)
Les différents coefficients intervenant dans 1’ensemble des réactions élémentaires sont définis

dans le Tableau 4.

Tableau 4. Définition des différents paramétres intervenant dans le mécanisme

reactionnel.
Parametre Attribution
71 Rendement de la décomposition des PO* par coupure f8
Y4 Rendement de la formation des ponts alkyle-alkyle
vs Rendement de la formation des ponts peroxydes POOP
v Rendement moyen en produits volatils
\/ Composé volatil « moyen » de masse molaire M,

Il est possible de dériver de ce schéma mécanistique, un systeme d’équations différentielles
régissant 1’évolution des concentrations des différentes especes chimiques en fonction du
temps et de 1’épaisseur du matériau. En effet, dans le cas des matériaux épais, nous prenons
en compte la diffusion de 1I’oxygene en rajoutant un terme supplémentaire correspondant a la
seconde loi de Fick (Do, : coefficient de diffusion de 1I’0,) dans 1’équation différentielle
régissant 1’évolution de la concentration d’0,. En premiére approche, seule la diffusion de
I’oxygene a été prise en compte, ce qui peut sembler restrictif au premier abord. En effet,
bien que la diffusion des espéces liées a la macromolécule P puisse étre négligée a 1’échelle
de DI’échantillon (cas des espéces POOH, P°, PO,’, PH), les espéces volatiles (V et H,0)
diffusent dans le matériau avec un temps caractéristique qui leur est propre. Si nous

considérons que la diffusion des espéces macromoléculaires (cas des especes POOH, P’
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PO,e, PH) est négligeable et que les produits volatils quittent quasi-instantanément le
matériau car leur diffusion est tres rapide, nous pouvons alors écrire le systeme d’équations

différentielles suivant :

e Equations différentielles des différentes espéces réactives

d [POOH]
————— = —kyy, [POOH] — 2 kyj, [POOH]? + k5 [PH][PO: )
- 1u [ ] w [ 1% + k3 [PH][PO5] Equation 18

+ (1 - %) ks [P1[POs]

—dif'] = 2kyy [POOH] + kyj, [POOH]? = k2[P][0;] + ks [PH][PO3] Equation 19
— 2k4[P]? — ks [P1[PO5] + 2keq [PO" "OP]cage
+ k7p [PO'z][FENB]

: [gtaﬂ = kyp [POOH]? + ky[P][PO3] — ks [PH][PO3] — ks [P'][PO;] ~ Equation 20

— 2Keq [PO'z]Z — k7 [PO3][Fens]
d [PO 'OP]cage

T = ke [PO3]? = (kep + Kec + ko) [P0 OPleage Equation 21
d [PH]
o= —(2 4+ y)k1y [POOH] — (1 + y, k1, [POOH]? Equation 22
— k3 [PHI[PO3] — (1 — 3,) ks [P][PO3]
—2(1 + y,)kea[PO -OP]cage
d [Fgng] . :
diNB = —kyq [P][Fgnp] — k7 [PO3][Fgng] Equation 23
d [0,] d?[0,] . :
dt2 = —k; [P][02] + kea [POZ] + Do, dz 22 Equation 24
e Equation différentielle des carbonyles
d [P = 0]
— =7, ki, [POOH] + 71k1b [POOH])? + 2 ylkéd[PO' 'OP]Cage Equation o5

+ k6c[P0' 'OP]cage

o Equation différentielle des variations de masse

Les variations de masses sont déterminées a partir du bilan entre la prise de masse, due a la

consommation d’oxygene, et la perte de masse due a I’émission des produits volatils :

1d My, d[O M d|H,0 My, d[V .
Ldm_ Mo, d[0)] Muy,o dlH0] My d[V] Equation 26
mg dt po dt Po dt po dt
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En remplacant les concentrations de 1’oxygéne, de 1’eau et des composés volatils par leurs
expressions cinétiques respectives, I’équation (26) devient :

1d 32
ot = o Cka [0:][P] = kealPO)

18
0

vMy,
. (k1y [POOH] + kqp, [POOH]?
0

Equation 27

+ 2 ka[PO “OP]cqge)

Ce systeme d’équations différentielles (18) a (27) a été résolu numériquement a 1’aide du
solveur ODE23s du code de calcul commercial Matlab. La résolution est effectuée
simultanément en fonction de I’épaisseur (z) et du temps (t) en partant des conditions aux

limites présentées dans le Tableau 5.

Tableau 5. Conditions aux limites pour la résolution cinétique du systéme d’équations
différentielles (18) a (27).

Dans I’épaisseur de I’échantillon (V'2) En surface de I’échantillon (V't)
at=o0 az=0etz=1L

[POOH] = [POOH]o

[Po] - [poz'] — [PO"OP]cage =0
[PH] = [PH]o= [CH2]o = 2 [Eth]o = 29,5 mol.L™ [O2]s = [O2]o = SxPo?
[O2]L = [02]o = SxPo (loi de Henry) (loi de Henry)

avec Poy la pression partielle d’oxygene dans
I’atmospheére et S le coefficient de solubilité de

I’oxygeéne dans le polymere.

Etant donné que les films déposés sur les pastilles de KBr (utilisés pour les analyses IRTF) et
les films fabriqués sous presse (utilisés pour I’ATG) ne présentent pas les mémes conditions
de mise en ceuvre, une concentration différente en [POOH], a di étre choisie pour chacun

d’eux : 6,5.10% mol.L™ et 3.10™ mol.L™?, respectivement.

Les parametres cinétiques du PE ont déja été déterminés dans la littérature [4, 9, 10]. Ainsi,
seuls restent a déterminer les constantes de vitesse ks, et ksp, respectivement, des réactions
d’additions des radicaux alkyles et peroxyles sur les doubles liaisons de I’ENB

respectivement.
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Ces constantes ont été identifiées a partir des resultats thermogravimeétriques et IR aux
différentes températures d’exposition (utilisation du mode¢le cinétique en méthode inverse).
Chaque constante de vitesse obéit a une loi d’Arrhenius dont les valeurs des parameétres sont
rapportées dans le Tableau 6.

Tableau 6. Paramétres d’Arrhenius des constantes de vitesse, des propriétés de transport

d’oxygéne, ainsi que des rendements utilisés pour simuler la thermo-oxydation de la
gomme EPDM pure.

Constante de vitesse Facteur pré-exponentiel Energie d’activation (kJ.mol™)
Ki kio Ei
ki (s7) 8,0.10* 140
ki (L. mol™.s™) 2,8.10° 105
ko (L. mol™t.s™) 1,0.10° 0
ks (L. mol™.s™) 3.10" 73
ks (L.mol™".s™) 8.10™ 0
ks (L. mol™.s™) 2,3.10"™ 0
kea (L. mol™.s™) 4,9.10" 80
kep (57) 2,0.10° 0
Kec (57) 1,2.10° 5
kea (5) 8,0.10™ 50
k7a (L.mol™.s™) 1,1.10° 21,7
kzp (L.mol™.s™) 1,1.10° 41,3
n 0,7 _
Ya 0’5 —
¥ 0,5 _
oM, 33,9+5.7 _
Doz [11] 2210 35
So2 [11] 4.10° 0

I11.1.2.3. Vérification de la validité du modéle cinétique
Nous avons simulé I’ensemble de ces données expérimentales avec le modéle
cinétique. La résolution nous donne accés a la distribution spatiale dans 1’épaisseur des films

des concentrations en carbonyles [P=0] et des variations de masses Am/m,, .

Les concentrations globales en carbonyles et les variations globales de masses ont été
déterminées en additionnant la contribution de chaque couche élémentaire. Les Figures 4 a 6
comparent les résultats numériques et expérimentaux dans un large domaine de température
(entre 70 et 170°C dans I’air). Nous obtenons un accord satisfaisant entre la théorie et
I’expérience, ce qui permet de valider le schéma mécanistique et le modéle cinétique

d’oxydation de la gomme EPDM pure.
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Figure 4. Courbes cinétiques de la concentration des especes carbonyles de la gomme
EPDM pure entre 70 et 170°C dans I’air : Comparaison des données expérimentales
(points) aux simulations numériques (lignes continues).
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Figure 5. Courbes cinétiques de la concentration des doubles liaisons de ’ENB de la
gomme EPDM pure entre 70 et 170°C dans I’air : Comparaison des données
expérimentales (points) aux simulations numériques (lignes continues).
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Figure 6. Variations de masse de la gomme EPDM pure entre 70 et 170°C dans ’air :
Comparaison des données expérimentales (points) aux simulations numériques (lignes
continues).

Les valeurs des constantes de vitesse ks, et ks, ont été comparées a celles préalablement
déterminées dans la littérature pour d’autres polydiénes comme le polyisopréne [12] ou le
polybutadiéne [13]. Le Tableau 7 montre un exemple de comparaison des constantes

cinétiques avec le polyisopréne. Les valeurs sont du méme ordre de grandeur.
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Tableau 7. Comparaison des constantes cinétiques d’addition des radicaux aux doubles
liaisons dans la gomme EPDM et le polyisopréne.

EPDM Polyisopréne
Température (°C) | kza(L.mol™*.s™) | kzp(L.mol™.s™) | kza(s™) k7 (57)
170 2.10° 2,4.10° 1,2.10° 2,4.10°
130 10° 9,5.10* 8,6.10" 9,5.10
70 3,7.10* 8,5 4,9.10° 1,6.10"

I11.2. Matrice EPDM vulcanisée non stabilisée
I11.2.1. Résultats expérimentaux

L’action stabilisante de 1’agent de vulcanisation (soufre) a été mise en évidence par
les mesures DSC du temps d’induction a I’oxydation (TIO). Les résultats, récapitulés dans le
Tableau 8, montrent que le TIO de la gomme EPDM augmente d’un facteur quarante apres

vulcanisation au soufre.

Tableau 8. Comparaison des TIO de la gomme EPDM avant et aprés vulcanisation au

soufre.
Temps d’induction a I’oxydation (h)
Température(°C) Gomme EPDM pure Matrice EPDM vulcanisée
170 0,41 24,7
180 0,24 11,6
190 0,12 4,8

En effet, il est connu depuis longtemps que le soufre stabilise les polymeres hydrocarbonés

contre 1’oxydation en décomposant des hydroperoxydes par voie non radicalaire (Figure 7).

| | | I N/\/\V\/
NM/V oo /\‘/\K\[/\/ 7N\ N
s —_— s—o —_— "

Figure 7. Mécanisme de stabilisation par les ponts monosulfures
Cas des polydiénes : polyisopréne (R=CHj3) et polybutadiene (R=H).
Cette réaction chimique se traduit alors par une diminution de I’absorbance des bandes IR
caractéristiques de la liaison C-S et I’apparition d’une nouvelle bande IR caractéristique de la
double liaison (vinyléne) entre 790 et 850 cm™ [14].

Dans notre cas (Figure 8), on s’attend a observer 1’apparition d’une nouvelle bande IR vers
836 cm™ [15]. Mais, étant donné la faible valeur du coefficient d’extinction molaire (40 ou

17,5 L.mol™ selon les auteurs [16, 17]), cette bande est pratiquement indétectable.

137

—
| —



Chapitre III

_Q 0 Q \
S\CHz \C\ZH = \S\CHz \C\:H HO\S\ v C\;H
HC/ 3 HC/ 3 /CH2
:@ ,é )

Figure 8. Proposition du mécanisme de stabilisation par les ponts monosulfures dans
I’EPDM.

Comme précédemment rapporté dans la littérature, nous distinguons la présence de plusieurs
bandes d’absorption des liaisons C-S entre 600 et 1000 cm™ sur les spectres d’absorption
IRTF (Figures 9 et 10) :

« Trois bandes & 610, 658 et 1080 cm™ [18] caractéristiques de la liaison C-S des ponts
monosulfures C-S-C,

» Un massif d’absorption centré vers 750 cm™ attribué & la vibration des liaisons C-S de
tous les types de ponts (mono et polysulfures) [19, 20].

-Film non vieilli 1086 cm | 1 610 cm'?
-Film vieilli-118h-150°C , / N
-Film vieilli-409h-150°C - i | —~
co . «_;3/ —sC |
1715 -~ -
< 1539 -Oh -120h -238h -419h -650h
750 cmt N P 658 cm*
A
Figure 9. Spectres IRTF d’un film de Figure 10. Evolutions des bandes
matrice EPDM vulcanisée non stabilisée d’absorption IR des liaisons C-S a 610,

(non chargée) de 145 pm d’épaisseur avant 750, 1080 et 658 cm™ d’un film de matrice
et aprés vieillissement & 150°C dans I’air. EPDM vulcanisée non stabilisée de 50 pm
d’épaisseur a 150°C dans air.
Sur les Figures 11 a 13, nous avons tracé 1’évolution de 1’absorbance de 1’ensemble de ces

bandes entre 140 et 170°C pour la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée. Une nouvelle
bande IR & 658 cm™, et attribuée aux liaisons C-S des ponts monosulfures, apparait dés les
premiers stades de vieillissement jusqu’a atteindre un maximum, avant de disparaitre
completement a plus long terme (aprés 238 h d’exposition a 170°C). D’apres la littérature,
cette bande correspondrait a de nouveaux ponts monosulfures formés suite a la réorganisation

des structures soufrées dans la matrice EPDM (étapes de post-vulcanisation et de réversion)

138

—
| —



Chapitre III

[18], par exemple : transformation des ponts polysulfures en monosulfures, transformation de
structures polysulfures cycliques en ponts monosulfures, réaction du soufre libre avec un
>CH- allylique, etc. Une réaction de déshydrogénation des groupes a-méthyléne générerait
des radicaux libres qui formeraient ensuite des liaisons covalentes avec des extrémités de
chaines pendantes monosulfures et conduirait ainsi, a la formation de nouveaux ponts
monosulfures C-S-C [18]. Cette bande disparaitrait ensuite par oxydation des ponts

monosulfures comme schématisé sur la Figure 8.

0.6 ¢ [e750cm-1 e1080cm-1 012 0.6 ®750cm-1  ©1080cm-1| . 0.12
0.5 ®658cm-1 @610cm-1 0.1 ®658cm-1 @610 cm-1
§ 0.4 - 0.08 3
803 0.06 S
= o]
o —
3 02 0.04 S
< o
0.1 0.02 <
0 - t t t Lo 0+ t t L0
0 50 100 150 200 0 200 400 600
Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)

Figure 11. Courbes cinétiques de
’absorbance des liaisons C-S a 170°C
dans Uair d’un film de matrice EPDM

vulcanisée non stabilisée d’épaisseur 140
pm.

Figure 12. Courbes cinétiques de
D’absorbance des liaisons C-S a 150°C dans
Uair d’un film de matrice EPDM
vulcanisée non stabilisée d’épaisseur 145
fm.

0.6 @750 cm-1
05 @658 cm-1

©1080 cm-1 0.12
@610 cm-1 01

Absorbance

0.08
0.06
0.04
0.02

e e e L
0 500 1000 1500

Temps de vieillissement (h)

Figure 13. Courbes cinétiques de I’absorbance des liaisons C-S a 140°C dans ’air d’un
film de matrice EPDM vulcanisée non stabilisée d’épaisseur 140 um.

En revanche, les bandes IR situées & 610 et 1080 cm™, attribuées, elles aussi, a des ponts
monosulfures, diminuent pseudo-exponentiellement avec le temps. Ce résultat montre que le
soufre stabilise la matrice EPDM contre I’oxydation dés les premiers instants d’exposition.

Comme attendu, I’évolution de I’absorbance de la bande IR & 750 cm™ varie comme la
somme des absorbances de I’ensemble des bandes IR des liaisons C-S détectées c’est-a-dire a
658, 1080 et 610 cm™. En effet, nous observons que la diminution brutale de bandes & 610 et

1080 cm™ pourrait étre largement compensée par ’apparition de la bande 4 658 cm™. Ainsi,
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en premiére approche, nous avons choisi la bande IR & 750 cm™ pour suivre I’évolution de

I’ensemble des ponts inter-chaines soufrés au cours du vieillissement thermique.

Or, chaque pont inter-chaines (aussi bien mono- que polysulfure) est formé par deux liaisons
C-S. Par conséquent, la concentration en nceuds de réticulation s’écrit :
[C —S]o

2
D’autre part, la concentration en chaines élastiquement actives s’exprime en fonction de la

ne = Equation 28

concentration en nceuds de réticulation par 1’équation suivante :

_fro

. Equation 29

Vo
ou f est la fonctionnalité des nceuds.
Comme chaque nceud de réticulation est li¢ a 4 extrémités de chaines élastiquement actives,
la concentration en liaisons C-S est égale a celle des chaines élastiquement actives. Ce qui est
bien vérifié en combinant les équations (28) et (29) :

[C—S]o =W Equation 30
Connaissant la concentration initiale en chaines élastiquement actives de la matrice EPDM
(déterminée par gonflement au chapitre Il), nous pouvons déterminer grace a la loi de Beer-
Lambert, le coefficient d’extinction molaire de la bande IR a 750 cm™ :
P Ac—s,
=57 1[c - ST,
Le calcul donne une valeur de &de I’ordre de 114 mol.L ™ .cm™ & 750 cm™.

Equation 31

L’évolution de la concentration en liaisons C-S de la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée

entre 90 et 170°C dans I’air est présentée dans la Figure 14.

04 ®110°C 0170°C
®150°C ®130°C
©90°C

[C-S] mol/L

0 1000 2000 3000
Temps de vieillissement (h)

Figure 14. Courbes cinétiques des liaisons C-S a 750 cm™ de la matrice EPDM vulcanisée
non stabilisée entre 90 et 170°C dans lair.

L’oxydation de la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée a aussi été suivie par

spectrométrie IRTF. Les spectres IRTF (Figure 9) montrent les mémes évolutions chimiques
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que pour la gomme EPDM pure, a savoir I’apparition et la croissance d’une bande des
espéces carbonyles (C=0) & 1715 cm™ et la disparition de celle des doubles liaisons de ’lENB
4 809 cm™. Les Figures 15 et 16 montrent I’évolution des concentrations des groupements
carbonyles et des doubles liaisons au cours du vieillissement thermique de la matrice EPDM

vulcanisée non stabilisée entre 90 et 170°C dans 1’ air.

0.15 #110°C  ®170°C 01 #110°C ©170°C
®150°C  ®130°C ®150°C  ®130°C
©90°C =008 090°C

= 0.1 °
e € 0.06
= g 0.04
Qo.0s w
S5 0.02
0 e 0 - f t i
0 1000 2000 3000 0 1000 2000 3000
Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)
Figure 15. Courbes cinétiques de la Figure 16. Courbes cinétiques de la
concentration des carbonyles de la matrice ~ concentration des doubles liaisons d’ENB

EPDM vulcanisée non stabilisée entre 90 et de la matrice EPDM vulcanisée non

170°C dans lair. stabilisée entre 90 et 170°C dans air.

Signalons aussi que les bandes IR situées & 1580 cm™ et 1539 cm™ sont observées dans le cas
des formulations contenant I’oxyde de zinc. La bande centrée & 1539 cm™ est caractéristique
du systéme de vulcanisation. La diminution de cette derniére au cours du vieillissement
thermique indique la destruction de la structure initiale des ponts soufrés de la matrice EPDM
[21]. La bande & 1580 cm™ est caractéristique des carboxylates de zinc formés par réaction de

I’oxyde de zinc avec les acides carboxyliques [22, 23] :

Zn0 + 2 CyyHssCOOH = Zn(0COCy7Hss), + Hy0 1)

Les variations de masse de la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée ont aussi été

déterminées par ATG. La Figure 17 présente les variations de masse entre 90 et 170°C.

0 1000 2000 3000

® ®170°C
®150°C
®130°C
®110°C
®90°C

Am/m0

Temps de vieillissemnt (h)

Figure 17. Pertes de masse de la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée entre 90 et
170°C dans lair.
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I11.2.2. Proposition du modéle cinétique
En premiere approche, la réduction des hydroperoxydes par les ponts mono- ou

polysulfures peut étre décrite par la séquence des sept réactions élémentaires regroupées dans

la Figure 18 transformant progressivement le sulfure (P,S) en acide sulfurique (H,SQO,) :

(0]
- POOH - POOH ”
pP—S—FP p—sS——pP p—S—~P
| I
(0] (6]
(- CH) (-CH)
O
POOH - POOH || POOH ||
p—S—QH—>» P S—OH ——» P——S——0OH———» HO——S——O0H
u [ e

Figure 18. Séquence réactionnelle de la réduction des hydroperoxydes par les ponts
polysulfures.

La séquence réactionnelle peut étre lue sous la forme d’un tableau. En effet, les lignes et les
colonnes de la Figure 18 correspondent a deux types de réaction. Les lignes sont attribuées
aux réactions lentes des especes soufrées avec les hydroperoxydes (réaction de réduction de
POOH). En revanche, les colonnes sont attribuées aux réactions plus rapides de
recombinaison par arrachement d’hydrogéne (>CH-). Il est a noter que ces hydrogenes
arrachés sont différents de ceux impliquées dans le mécanisme d’oxydation des chaines EPDM
précédemment defini. Ainsi, ce type d’hydrogeéne ne sera pas pris en compte dans les

équations bilans de consommation du substrat polymére (PH).

Signalons que ce type de schéma a déja été utilisé pour prédire la stabilisation par le soufre
des matrices polyisoprénes vulcanisées au soufre [24, 25], mais sous une forme plus simple.

Il est résumé ci-dessous :

P,S + POOH — y4 P,SO + (1- yg) PSOH — (1- yg) C-S+ produits inactifs (Ksa)
PSOH + POOH — PSO,H + produits inactifs (Ksp)
P,SO + POOH — y¢P,SO; + (1- yg) PSO,H — (1-y5) C-S+ produits inactifs (Ksc)
PSO,H + POOH — PSO3H+ produits inactifs (Ksq)
PSO3H + POOH — SO4H; — C-S + produits inactifs (Kse)

ou (1- yg) et (1-yg) sont les rendements en liaisons C-S rompues (selon le mécanisme de la
Figure 18) dans les réactions concernées. Les réactions montrent que plusieurs formes de
. les sulfures
(P2S), les sulfoxydes (P,SO), I’acide sulfénique (PSOH), les sulfones (P,SO;), I’acide

ponts soufrés sont capables de stabiliser les €lastomeres contre 1’oxydation
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sulfinique (PSO,H), I’acide sulfonique (PSO3H) pour donner 1’acide sulfurique (H2SO4). A
titre d’exemple, 1’introduction des trois premiéres espéces soufrées (P,S, P,SO et PSOH)
dans le schéma mécanistique d’oxydation de la matrice EPDM conduit aux équations

différentielles suivantes :

d [P,S] Equation 32
di = —kg, [P,S][POOH] g
d [P,S0O] Equation 33
% = y,Kga [P,S][POOH] — kg [P,SO][POOH]
d [POOH .
% = —ky, [POOH] — 2 kq, [POOH]? + k5 [PH][PO,] Equation 34
+ (1 = %) ks [P1[PO3] = kgq [P,S][POOH]
— kgp, [PSOH][POOH] — kg, [P,SO][POOH]
d[c-S Equation 35
A e (1= ke [RSIPOOH) — (1~ 3) k. [P,SON[POOH]
d [PSOH L
% = (1 — 3, )ksa [P2S1[POOH] — kg, [PSOH][POOH] Equation 36

I11.3. Matrice EPDM vulcanisée stabilisée au TMQ

I11.3.1. Résultats expérimentaux

L’action stabilisante de 1’antioxydant tri-méthyl-quinoléine (TMQ) a été mise en
évidence par les mesures DSC du TIO (Tableau 9). En effet, les résultats montrent que le TIO
de la matrice EPDM vulcanisée augmente d’un facteur deux quand elle est stabilisée au
TMQ.

Tableau 9. Comparaison des TI10O de la matrice EPDM vulcanisée non stabilisée et
stabilisée au TMQ.

Temps d’induction a I’oxydation (h)
Matrice EPDM Matrice EPDM
Température (°C) vulcanisée vulcanisée stabilisée
170 24,7 59,1
180 11,6 29,8
190 4,8 14,9
200 1,9 7,4

En effet, le TMQ est un antioxydant primaire appartenant a la famille des amines encombrées
(HALS). Le TMQ utilisé pour la stabilisation du matériau d’étude est monofonctionnel

(c’est-a-dire qu’il ne contient qu’un seul groupe N-H actif) (Figure 19).
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Figure 19. Structure chimique du TMQ utilisé dans cette étude.

Le mécanisme d’action de cet antioxydant a été étudié par de nombreux auteurs. Il existe un

relatif consensus sur le mécanisme cyclique suivant [26] :

PO," + TMQ-NH — POOH + TMQ-N° (Koa)
TMQ-NH +0, — TMQ-N® + produits inactifs (Kob)
TMQ-N° +0, — TMQ-NOO® (Koc)
2 TMQ-NOO®  — 2TMQ-NO® + 0, (Ko)
TMQ-NO® + P* — TMQ-NOP (Koe)
TMQ-NOP + PO, — TMQ-NO® + POOH + F (-PH) (Kof)

Ce cycle régenératif de « Denisov » explique le role d’inhibiteur radicalaire de ces molécules.
Il est initié par la transformation des amines NH en radicaux nitroxyles NO® suite a une
attaque par les radicaux peroxyles ou I’oxygene (Koa €t Kop). Il s’agit de la forme active du
stabilisant, qui est régenéré en fin de cycle pour réagir de nouveau par la réaction (2) :

TMQ-NO® + P* — TMQ-NOP )

Cependant, la capacité des radicaux nitroxyles (NO®) a capter les radicaux alkyles (P*) ne
suffit pas pour expliquer D’efficacit¢é des HALS. En effet, il a ét¢ montré que les
alkoxylamines (NOP) résultant de la réaction primaire (réaction (2)) sont eux-mémes des

stabilisants efficaces comme détaillé sur la Figure 20.

H
p
H_

|
N—O (l‘—O—I\'
( POO

POOH H
/
+ C=E
/
H

Figure 20. Mécanisme général réactionnel de stabilisation par le TMQ.
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Nous constatons donc que si une partie du stabilisant n’était pas consommée par des réactions
secondaires [27, 28], le cycle NO*> NOP pourrait assurer la stabilisation du polymeére
pendant un temps infini. Le radical nitroxyle serait alors complétement régénéré, ce qui
permettrait aux HALS d’étre efficaces a faible concentration. En conclusion, les TMQ, par
régénération continue de la stabilisation, ralentissent 1’oxydation mais ne la bloquent pas
totalement [26]. Ils sont donc moins efficaces qu’un autre type d’antioxydants primaires

largement employés industriellement : les antioxydants phénoliques.

La stabilisation supplémentaire assurée par le TMQ a été mise en évidence en comparant
deux films de matrice EPDM vulcanisée non stabilisée et stabilisée, exposés dans les mémes
conditions (150 °C dans 1I’air) pendant la méme durée. Le role stabilisant du TMQ apparait

clairement sur les spectres IR correspondants (Figure 21).

9

-Film EPDM vulcanisé
stabilisé
-Film EPDM vulcanisé
non stabilisé

| ¥ S

4000 3500 3000 2500 i 2000 (T716.65)1500 1000 500400
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Figure 21. Comparaison des spectres IRTF de deux films de matrices EPDM vulcanisées
non stabilisée et stabilisée au TMQ apres 500 h d’exposition a 150°C dans I’air.

Notons que, la thermo-oxydation modifie la couleur des éprouvettes de matrice EPDM

vulcanisée stabilisée au TMQ (Figure 22).

HITH

3jours 7 jours 13 jours 17 jours 24 jours

Figure 22. Evolution de la couleur des éprouvettes de matrice EPDM vulcanisée stabilisée
au TMQ apreés différentes durées d’exposition a 150°C dans [’air.

Outre les changements de couleur, les modifications de la structure chimique de la matrice

EPDM vulcanisée stabilisée au TMQ ont été suivies par spectrométrie IRTF. 1l s’agit des
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mémes modifications que celles observeées pour la matrice non stabilisée, mais qui

apparaissent aprés un plus long temps d’induction (Figures 23 a 26).
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Figure 23. Courbes cinétiques de la
concentration des carbonyles de la matrice
EPDM vulcanisée stabilisée au TMQ
entre 130 et 170°C dans ’air.

Figure 24. Courbes cinétiques de la
concentration des doubles liaisons d’ENB
de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée

au TMQ entre 130 et 170°C dans [air.
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Figure 25. Courbes cinétiques de la
concentration des liaisons C-S a 750 cm™
de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée

au TMQ entre 130 et 170°C dans ’air.

I11.3.2. Proposition du modéele cinétique

Figure 26. Perte de masse de la matrice
EPDM vulcanisée stabilisée au TMQ entre
130 et 170°C dans ’air.

L’étude de stabilisation des polyméres oléfiniques par un TMQ oligomérique a déja

été faite au laboratoire PIMM [29]. Elle a permis de Vvérifier la validité du mécanisme de la
stabilisation cyclique par le TMQ (cycle régénératif de Denisov) présenté par les équations

(koa @ ko). Nous pouvons dériver le systéeme d’équations différentielles suivant ce

mécanisme :

d[TMQ — NH ) _
% = —kgq [TMQ — NH][PO] — ko, [TMQ — NH][0,] Equation 37
d[TMQ — N ) _
% = koq [TMQ — NH][PO] Equation 38

+ kop [TMQ — NH][03]—ko [TMQ — N'][0;]
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d [TMQd; NOO] _ ko, [TMQ — N[0,] — 2o, [TMQ — NOO? Equation 39
d [TM(Qit— NOT _ 2k [TMQ — NOOT? — ko, [TMQ — NO[P] Equation 40

+ ko [TMQ — NOP][PO5]

: [TMth_ NOPL_ koe [TMQ = NO[P1—ksy [TMQ — NOP][PO3] Equation 41

La présence de TMQ nécessite la modification des équations différentielles de quatre autres
espéces chimiques : les hydroperoxydes, les radicaux alkyles et peroxyles, 1I’oxygéne et le

substrat polymere :

% = —ky, [POOH] = 2 ky, [POOH]? + ks [PH][PO5] Equation 42
+ (1= 7) ks [P1[PO3] + koq [TMQ — NH][PO5]
+ kos [TMQ — NOP][PO5]

L0~ 1y (POOHT? + ky [P11PO;] — ks [PHI[POS] — ks [P[PO;] Equation 43
— 2keq [P0'2]2 — k7p [PO31[Feng] — koq [TMQ — NH][PO5]
— kos [TMQ — NOP][PO5]

d [0 < quati

el —k, 1P1002] + ke [POSI? — ko [TMQ ~ NHI[O,] Equation 44
2

— koe [TMQ — N'1[0,] + kog [TMQ — NOO']? + Dy, %

d [dPtH] = —(2+ )1y [POOH] = (1 + 3, )kyp [POOH]? — ks [PH][PO3] Equation 45

= (1= %) ks [P1[PO3] = 2(1 + 7, )keq [PO" -OP]cqge

— ko [TMQ — NOP][PO;]
L’identification des siXx nouvelles constantes de vitesse est inextricable en utilisant le modele
cinétique en méthode inverse. Ainsi, pour simplifier le probléme, ’ordre de grandeur de
certaines constantes de vitesse a été fixé au préalable :

o ko =k, =10° L.moltst.

En effet, nous savons que I’addition d’oxygene sur les radicaux (alkyles) est trés rapide et
indépendante de la structure du polymere.

o kog =keg=10% L.molts?
o koo =ks=10" L.molts?,

Ces deux constantes sont déterminées par analogie avec les ordres de grandeurs des
constantes de terminaison bimoléculaire identifiées au préalable sur le PE pur et validées sur
la gomme EPDM pure. Au final, il reste trois constantes de vitesse a identifier. A titre

d’exemple, leurs valeurs déterminées dans le cas du PE stabilisé par un TMQ oligomérique a
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deux températures d’exposition dans le cadre d’une étude précédente au laboratoire [26] sont

données au Tableau 10.

Tableau 10. Valeurs des constantes de vitesse des réactions de stabilisation du PE par le

TMQ & 110 et 120°C.
Constante Valeur a 120 °C Valeur a 110 °C
Koa 10* 2,8.10°
Ko 2.10™ 10
Ko 1,5.10* 7,0.10°

I11.4. Elastomeére EPDM industriel

I11.4.1. Résultats expérimentaux

Le role stabilisant des charges (principalement du noir de carbone) dans I’EPDM
industriel a été évalué par des essais de DSC du TIO entre 170 et 200°C. Cet effet est
relativement faible comme le montre le Tableau 11 ou les valeurs de TIO de 1’élastomeére
industriel sont légerement supérieures a celle de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée non

chargée.

Tableau 11. Comparaison des TIO de la matrice EPDM vulcanisée stabilisée non chargée
et de I’élastomeére EPDM industriel.

TIO (h)
Matrice EPDM Elastomere
Température(°C) vulcanisée stabilisée EPDM industriel
170 59,1 77,5
180 29,8 36
190 14,9 17,3
200 7,4 8,4

La présence du noir de carbone, qui absorbe fortement les rayonnements IR, provogue une
modification de la ligne de base et des interférences entre 700 et 2000 cm™ sur les spectres
IRTF (Figure 27).

EPDM industriel non vieilli
EPDM industriel vieilli-108h-170°C
EPDM industriel vieilli-166h-170°C

500
cm-1

Figure 27. Evolution du spectre IRTF en mode réflexion de I’élastomére EPDM industriel
pendant son vieillissement a 170°C dans l’air.
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Malgré la mauvaise qualité des spectres infrarouges en mode de réflexion, la Figure 28
montre que des carbonyles se forment et s’accumulent entre 130 et 170°C dans 1’air dans
I’élastomeére EPDM industriel. La cinétique d’oxydation est thermo-activée, c’est-a-dire que

le temps d’induction diminue et la vitesse d’accumulation des carbonyles augmente avec la

température.
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5 0015 ®150°C
1) , ®170°C
8 001 200°C
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1 100 10000
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Figure 28. Evolution de I’absorbance des carbonyles pendant le vieillissement d’un film
I’élastomére EPDM industriel d’épaisseur 3,8 mm a 130, 150, 170 et 200°C dans !’air.

I11.4.2. Proposition du modéele cinétique
D’apreés les résultats de TIO, I’effet stabilisant des charges est faible. Par conséquent,
en premiere approximation, cet effet sera négligé dans le modéle cinétique de thermo-

oxydation de I’¢élastomére EPDM industriel.

IV. Modifications a I'’échelle macromoléculaire
L’oxydation peut entrainer deux types de modifications du réseau macromoléculaire : des

coupures de chaine (S) et une réticulation (X). Ces deux types de modifications jouent un réle
majeur dans [D’évolution du comportement mécanique du matériau (a 1’échelle
macroscopique). Il est important de noter que, si le PE peut subir ces deux types de
modifications, le PP, quand a lui, a peu de chance de subir une réticulation (X). Nous
considérons souvent que ce dernier polymere périt exclusivement par coupure de chaines (S)
[30].

Dans les élastomeéres vulcanisés au soufre, les coupures et la réticulation oxydantes des
chaines eélastiquement actives se superposent aux processus de réversion et de post-
vulcanisation impliquant les ponts inter-chaines soufres. La Figure 29 schématise 1’ensemble
de ces mécanismes ou 1 et v représentent, respectivement, les densités de réticulation initiale

et a I’instant t, et, by et b sont, respectivement, les bouts de chaines initial et a I’instant t.
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Réticulation de chaines

élastiquement actives

Coupures de chaines
élastiguement actives

v-vy = 2X
b = bo

1

Coupures de ponts iner-
chaines (réversion, etc.)
_xs

Post-réticulation de ponts

iner-chaines

Vo— Vv = 2X{
bzbu

Figure 29. Différents mécanismes de dégradation d’un réseau macromoléculaire.

IV.1 Effets de la post-vulcanisation et de la réversion

IV.1.1. Résultats expérimentaux

Les Figures 30 et 31 montrent qu’aux premiers stades du vieillissement (les dix

premiéres heures), nous observons une chute du module élastique obtenu par DMTA (Figure

30) et de la densité de réticulation obtenue par gonflement (Figure 31). Cette chute est

probablement liée a un mécanisme de réversion des ponts inter-chaines.

Temps de vieillissement (h)

10 —SoUs Vvide 0.4
8 —SOUS air
0,3
-
5 02
£
>0,1
0 +——t— f
0 2 4 6 8 10 0 2 4 6 8 10

Temps de vieillissement (h)

Figure 30. Evolutions du module élastique
a 170°C sous atmospheére neutre et
oxydante de la matrice EPDM vulcanisée
stabilisee. Mesures realisées par DMTA
(taux de déformation de 0,1%, fréquence
de 1Hz et vitesse de chauffe de 3°C/min).

Figure 31. Evolution de la densité de
réticulation au temps court par gonflement
a 170°C sous air de la matrice EPDM

vulcanisée stabilisée. Mesures réalisées par

gonflement a la température ambiante
dans le cyclohexane.

Rappelons que la température de vulcanisation des matériaux de I’étude est de 170°C.

Comme explique dans le chapitre bibliographique, nous nous attendons a ce qu’un

réarrangement des ponts polysulfures en monosulfures soit observé si le matériau est

réexpose a cette température.

—
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Les Figures 32 a 34 comparent les résultats de gonflements entre 130 et 170°C dans I’air et

sous vide de 1’élastomére EPDM industriel.

0006 o : ] 12 0006 rorrm AR ii
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Figure 32. Evolutions de la densité de Figure 33. Evolutions de la densité de
réticulation a 130°C dans I’air et sous vide  réticulation a 150°C dans ’air et sous vide
de ’élastomere EPDM industriel. de ’élastomere EPDM industriel.
Comparaison avec I’évolution de Comparaison avec ’évolution de

D’absorbance IR des carbonyles a 130°C  I’absorbance IR des carbonyles a 150°C dans
dans ’air. Mesures réalisées par Pair. Mesures réalisées par gonflement et
gonflement et analyse ATR. analyse ATR.
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Figure 34. Evolutions de la densité de réticulation a 170°C dans l’air et sous vide de
I’élastomere EPDM industriel. Comparaison avec I’évolution de I’absorbance IR des
carbonyles a 170°C dans [’air. Mesures réalisées par gonflement et analyse ATR.

Aux temps plus longs (supérieures a dix heures), nous observons une ré-augmentation du
module et de la densité de réticulation alors que 1’oxydation n’a pas encore démarré. Les
courbes cinétiques de la densité de réticulation de gonflements se décomposent en deux
phases :

e Une premiére phase pour laquelle I’augmentation de v dans 1’air et sous vide se
superposent. Elle correspond a la formation de nouveaux ponts monosulfures plus stables que
les ponts polysulfures de départ. Elle se termine par I’obtention d’un plateau, pour lequel v

atteint une valeur asymptotique indiquant une conversion quasi-totale des ponts polysulfures
en monosulfures.
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e Uniquement sous atmosphére oxydante, cette premiére phase est suivie d’une seconde
phase. Il s’agit d’une seconde augmentation de v correspondant a une réticulation oxydante
des chaines élastiquement actives.

Ainsi, dans la modélisation cinétique du comportement a long terme de 1’¢lastomeére EPDM
industriel, il faudra tenir compte de ces deux types de réactions caractéristiques des
élastomeres vulcanisés au soufre : la réversion et la post-vulcanisation des ponts inter-chaines

soufrés.

VI.1.2. Proposition du modele cinétique
Nous venons de voir qu’il est important de prendre en compte les réactions de

réversion et de post-vulcanisation des ponts inter-chaines soufrés dans le modele cinétique
pour prédire, ensuite, 1’évolution des propriétés €lastiques de 1’élastomére EPDM industriel.
Dans des travaux précédents menés au laboratoire sur un polyisoprene vulcanisé au soufre
[31], un sceénario simplifié avait été considéré. Nous avons choisi de le reprendre dans cette
étude. Ce scénario considere un précurseur de vulcanisation (Prec). Ce précurseur peut étre
initialement présent dans le matériau : il s’agit de soufre libre ou de structures cycliques
polysulfures tres instables. Il peut aussi étre créé par réversion : dans ce cas, il provient de la
rupture de ponts inter-chaines polysulfures instables. Au final, le précurseur conduit a la
formation de nouveaux ponts polysulfures (encore instables), qui seront notés Xs;j, et
monosulfures (plus stables), qui seront notés Xss. Le schéma mécanistique de réversion/post-

vulcanisation peut étre résumé comme suit :

Post-vulcanisation Prec — y10 Xss + (1-y10) Xsi + C-S (K10a)
Réversion Xsi — Prec—C-S (K1ob)

ou Xs= Xsst Xsi et yipest un coefficient de partition entre ces deux catégories de ponts inter-

chaine.

Les équations différentielles qui découlent de ces deux réactions élémentaires sont les

suivantes :

d [Prec]

dt

d X
dt

d Xg;
dt

= _kloa [PT'eC] + klOb Xsi Equatlon 46

= Y10k10a [Prec] Equation 47

= (1 = ¥10) k1oa [Prec] — kiop Xsi Equation 48
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d[C—S]_dXs_ dXs  dXs

dt dt dt dt kioa [Prec] — kiop Xsi Equation 49

VI1.2. Effets de la thermo-oxydation

VI.2.1. Gomme EPDM
VL.2.1.1. Résultats expérimentaux

Dans le cas de polymeres encore linéaires (polymeéres solubles non réticulés), c’est-a-
dire avant le point de gel, nous pouvons décrire les changements des masses molaires
moyennes de chaines en nombre (M,) et en masse (M,) en fonction des concentrations de
coupures de chaines (S) et de réticulation (X) grace aux équations de Saito [32] :

1 1 .
A,=—— =5S—-X i
"= M, Equation 50
A,= ! LI 2X E ion 51
w= M, M, =5 quation

Nous pouvons en déduire les nombres de coupures de chaines (S) et de réticulation (X) en

fonction des masses molaires moyennes :
1 . .
X= 3 (A, —24,) Equation 52

2 . .
S= 3 (20, — Ay) Equation 53

Ainsi, les masses molaires sont des criteres pertinents pour suivre I’avancement de la thermo-
oxydation a 1’échelle macromoléculaire. Dans cette étude, les valeurs de M, et My, de la

gomme EPDM ont été déterminées avant et apres vieillissement par CES.

Les Figures 35 a 37 montrent I’évolution de M, et M,, entre 70 et 170°C dans I’air. La
diminution brutale et auto-accélérée des deux masses molaires montre que la gomme EPDM

subit un processus prédominant de coupures de chaines au cours de I’exposition.

250000 250000
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~ 150000 | = 150000 |
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= 50000 + = 50000 ,

ok ‘ ‘ ol e™\g |
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Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)

Figure 35. Evolution des masses molaires  Figure 36. Evolution des masses molaires
moyennes des chaines EPDM dans I’air &  moyennes des chaines EPDM dans ’air a
70°C. 130°C.
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Figure 37. Evolution des masses molaires moyennes des chaines EPDM dans ’air a
170°C.

Bien que secondaire, la réticulation existe tout de méme comme en témoigne les Figures 38 a
40. Sur ces figures, sont présentées les évolutions des nombres de coupures de chaines et

d’actes de réticulation des chaines EPDM dans 1’air entre 70 et 170°C.
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Figure 38. Evolutions des nombres de Figure 39. Evolutions des nombres de
coupures de chaines et des actes de coupures de chaines et des actes de
réticulation des chaines EPDM a 70°C réticulation des chaines EPDM a 130°C
dans air. dans Uair.
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Figure 40. Evolutions des nombres de coupures de chaines et des actes de réticulation
des chaines EPDM a 170°C dans lair.

VL.2.1.2. Proposition du modéle cinétique
Les coupures de chaines résultent de la coupure B des radicaux PO® dans les réactions
d’amorcage (kiy et ki) et par diffusion hors de la cage (keg). En revanche, les actes de

réticulation résultent du couplage des radicaux P* et PO," dans les réactions de terminaison
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(ks, ks et kep) et de I’addition des radicaux P* et PO," sur la double liaison de ’'ENB (K7, et
k7p). Ainsi, les équations des nombres de coupures des chaines (S) et d’actes de réticulation

(X) s’écrivent :

ds =quati
PR kiy [POOH] + y, ki [POOH]? + 2 y,keq[PO**OP] g, Equation 54
dX _ k. [P1? ks [P°][PO;] + kgp[PO*OP

r " Tata [P]* + rg ks [P°][POZ] + kep[ leage Equation 55

+ k7q [P°1[Feng] + k7p [PO;1[Fens]

ou y,, 7, et y sont, respectivement, les rendements en coupures de chaines et reticulation

dans les réactions concernées.

VI.2.2. Matrice EPDM vulcanisée stabilisée

VI.2.2.1. Résultats expérimentaux

e Essais de gonflement et DMTA

Pour déterminer la densité de réticulation de la matrice EPDM, nous avons eu recours
a des essais de gonflement dans le cyclohexane a température ambiante et de spectrométrie
mécanique (DMTA). Les résultats obtenus par ces deux techniques pour la matrice EPDM

vulcanisée stabilisée entre 130 et 170°C dans 1’air sont comparés sur les Figures 41 a 44.

Les essais de gonflement donnent la concentration en chaines élastiquement actives qui ne
sont liées qu’aux nceuds chimiques (ponts inter-chaines soufrés), alors que les essais de
DMTA donnent la concentration de I’ensemble des chaines élastiquement actives c¢’est-a-dire
de celles liées a la fois aux nceuds chimiques et physiques (enchevétrements). La différence
de ces deux courbes (DMTA et gonflement) peut donc étre attribuée a la présence de nceuds

physiques dans le réseau macromoléculaire.
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Figure 41. Evolution de la concentration Figure 42. Evolution de la concentration

des chaines élastiquement actives de la des chaines élastiquement actives de la
matrice EPDM vulcanisée stabilisée a matrice EPDM vulcanisee stabiliseée a
130°C dans Iair. Mesures réalisées par 140°C dans ’air. Mesures réalisées par
gonflement et DMTA. gonflement et DMTA.
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Figure 43. Evolution de la concentration Figure 44. Evolution de la concentration

des chaines élastiquement actives de la des chaines élastiquement actives de la

matrice EPDM vulcanisée stabilisée a matrice EPDM vulcanisée stabilisée a

150°C dans Dair. Mesures réalisées par 170°C dans ’air. Mesures réalisées par
gonflement et DMTA. gonflement et DMTA.

Quelle que soit la technique utilisée, la densité de réticulation augmente en fonction du temps
d’exposition. Cette observation montre que les matériaux vulcanisés subissent
majoritairement un mécanisme de post-réticulation des ponts inter-chaines soufrés initié par
I’oxydation (Xs). Cependant, comme nous I’avons vu précédemment, les chaines EPDM
subissent simultanément des coupures (S) et des actes de réticulation (X et Xs). Au final, la
variation de la concentration des chaines élastiquement actives s’écrit :
V—Vy=2Xs+2X—S Equation 56

En supposant que le nombre de coupures de chaines est négligeable devant le nombre d’actes
de réticulation, il vient :

V—1Y

> Equation 57

X+XS:

Les Figures 45 a 48 présentent les évolutions du nombre d’actes de réticulation de la matrice

EPDM vulcanisée stabilisée entre 130 et 170°C dans 1air.
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Figure 45. Evolution du nombre d’actes ~ Figure 46. Evolution du nombre d’actes de
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vulcanisée stabilisée a 130 °C dans I’air. vulcanisée stabilisée a 140 °C dans !air.
Mesures réalisées par gonflement et Mesures réalisées par gonflement et
DMTA. DMTA.
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Figure 47. Evolution du nombre d’actes ~ Figure 48. Evolution du nombre d’actes de

de réticulation de la matrice EPDM réticulation de la matrice EPDM
vulcanisée stabilisée a 150 °C dans !’air. vulcanisée stabilisée a 170 °C dans !’air.
Mesures réalisées par gonflement et Mesures realisees par gonflement et
DMTA. DMTA.

V1.2.2.2. Proposition du modéle cinétique
Nous avons vu, dans la partie 11.2, que la stabilisation par les structures soufrées des
chaines élastiqguement actives (EPDM) contre I’oxydation conduisait a la rupture de liaisons

C-S, c’est-a-dire a la disparition de ponts inter-chaines soufrés. Ces réactions sont rappelées

ci-dessous :
P,S + POOH — y5 P,SO + (1- yg) PSOH —(1- yg) Xs+ produits inactifs (Ksa)
P2SO + POOH — ygP,S0; + (1- yg) PSO,H —(1-yg) Xs + produits inactifs (Ksc)

ol ygetyg sont les rendements en liaisons C-S rompues dans les réactions concernées.

Cependant, les acides sulfurés (acides sulféniques (PSOH), acides sulfiniques (PSO,H) et
acides sulfoniques (PSO3H)) formés par oxydation du soufre peuvent facilement s’auto-
condenser. 11 s’agit d’un mécanisme cyclique a cing atomes impliquant la formation d’une

liaison hydrogéne qui, dans le cas des acides sulféniques s’écrit [33, 34] :

H, H
o
0] ‘0 @)
[~ ] |

R—S: IS—R ——> R—S—S—R + H,0
A

2 R——S—OH

Figure 49. Réaction d‘auto-condensation des acides sulféniques.

D’un point de vue cinétique, cette réaction peut étre réecrite sous la forme :
2 PSOH — P,SOS + H,0 + Xs (ksp)
Ainsi, I’équation (36) deviendrait :

d [PSOH]

P (1 = 5, )kgq [P,SI[POOH] — kg;, [PSOH][POOH]

Equation 58
— kgs [PSOH]?
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A ce stade, il apparait que ’ensemble de ces réactions d’auto-condensation ne vont pas
permettre d’expliquer 1’augmentation de la densité de réticulation au cours de la thermo-
oxydation de la matrice EPDM vulcanisée au soufre, mais plut6t une plus faible vitesse de

disparition des liaisons C-S.

Il existe slrement d’autres réactions impliquant des structures soufrées pour expliquer les
résultats expérimentaux observés précédemment. On soupgonne, par exemple, que le soufre
libre (en excés) s’additionne sur les doubles liaisons de I’ENB pour former de nouveaux
ponts inter-chaines soufrés [35]. Rappelons aussi que des mécanismes de réversion/post-
vulcanisation impliquant les ponts inter-chaines soufrés se produisent simultanément (voir
partie 111.1.2). En 1’état actuel de nos connaissances, la variation du nombre de ponts inter-

chaines soufrés peut s’écrire :

dX
— = kioq [Prec] — kyiop Xsi — (1 - 78) kga[P,SI[POOH]

dt Equation 59
— (1 —vg) kgc[P,SO][POOH] + kgr [PSOH]?

VI.2.3. Elastomeére EPDM industriel
VL.2.3.1. Résultats expérimentaux

Pour découpler les effets de la thermolyse et de I’oxydation, des essais de
vieillissement accéléré dans I’air et sous vide ont été réalisés entre 130 et 170°C. L’évolution

de la densité de réticulation a été déterminée selon deux approches.

La premiere a consisté a faire des mesures de gonflement dans le cyclohexane a température
ambiante pour en déduire la concentration en chaines élastiquement actives a partir de la

théorie de Flory-Rehner modifiée par Kraus.

La deuxiéme approche a consisté a faire des essais mécaniques de traction uniaxiale pour en
déduire la concentration en chaines élastiquement actives a partir des théories de Smallwood
(effet hydrodynamique des charges) et de Flory (module caoutchoutique).

V1.2.3.1.1. Détermination de la densité de réticulation

e Essais de gonflement

Les Figures 50 a 52 comparent les évolutions de la concentration des chaines
¢lastiquement actives dans 1’air et sous vide entre 130 et 170°C. Ces résultats confirment
I’existence d’un mecanisme de post-réticulation des ponts inter-chaines soufrés initié par

I’oxydation.
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Figure 50. Evolutions de la concentration  Figure 51. Evolutions de la concentration
des chaines élastiquement actives de des chaines élastiquement actives de
I’élastomére EPDM industriel sous vide et I’élastomére EPDM industriel sous vide et
dans D’air a 130°C. Mesures réalisées par  dans I’air a 150°C. Mesures réalisées par

gonflement. gonflement.
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Figure 52. Evolutions de la concentration des chaines élastiquement actives de
I’élastomére EPDM industriel sous vide et dans ’air a 170°C. Mesures realisées par
gonflement.

e Traction uniaxiale

Les Figures 53 a 55 comparent les évolutions de la concentration des chaines

¢lastiquement actives dans 1’air et sous vide entre 130 et 170°C.
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Figure 53. Evolutions de la concentration
des chaines élastiqguement actives de
’élastomere EPDM industriel sous vide et
dans DUair a 130°C. Mesures réalisées par
traction uniaxiale.

Figure 54. Evolutions de la concentration
des chaines élastiqguement actives de
I’élastomére EPDM industriel sous vide et
dans Uair a 150°C. Mesures realisées par
traction uniaxiale.
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Figure 55. Evolutions de la concentration des chaines élastiquement actives de
’élastomere EPDM industriel sous vide et dans ’air a 170°C. Mesures réalisées par
traction uniaxiale.

La traction uniaxiale confirme les résultats de gonflement. Mais il apparait clairement que la
densité de réticulation déterminée par traction uniaxiale est plus forte que celle déterminée
par gonflement quelque soit le temps et la température d’exposition. Pour mieux observer
cette différence, les résultats obtenus, dans 1’air, par ces deux techniques sont comparés sur

les Figures 56 a 59.
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Figure 56. Evolutions de la concentration ~ Figure 57. Evolutions de la concentration
des chaines élastiquement actives de des chaines élastiquement actives de
élastomere EPDM industriel dans ’air a  1’élastomére EPDM industriel dans I’air a
130°C. Mesures réalisées par gonflement et  140°C. Mesures réalisées par gonflement et

traction uniaxiale. traction uniaxiale.
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Figure 58. Evolutions de la concentration Figure 59. Evolutions de la concentration
des chaines élastiqguement actives de des chaines éelastiqguement actives de
élastomere EPDM industriel dans ’air a  1’élastomére EPDM industriel dans Iair a
150°C. Mesures réalisées par gonflementet 170°C. Mesures realisées par gonflement et
traction uniaxiale. traction uniaxiale.
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V1.2.3.1.2. Détermination de la concentration en actes de réticulation et en scission de
chaines

Comme dans le cas de la matrice EPDM vulcanisée non chargée, I’équation (56)
permet de relier les nombres de coupures de chaines (S) et d’actes de réticulation (X et Xg)

des chaines EPDM et des ponts inter-chaines soufrés de 1’¢lastomére EPDM industriel.

En supposant que le nombre de coupures de chaines est négligeable devant le nombre d’actes

de réticulation, ce dernier peut étre également déterminé en utilisant 1’équation (57).

Les Figures 60 a 63 présentent les évolutions du nombre d’actes de réticulation dans
I’¢lastomére EPDM industriel entre 130 et 170°C dans I’air.
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Figure 60. Evolution du nombre d’actes  Figure 61. Evolution du nombre d’actes de

de réticulation de I’élastomére EPDM réticulation de I’élastomeére EPDM
industriel a 130 °C dans I’air. Mesures industriel & 140 °C dans I’air. Mesures
realisees par gonflement et traction réalisées par gonflement et traction
uniaxiale. uniaxiale.
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Figure 62. Evolution du nombre d’actes  Figure 63. Evolution du nombre d’actes de

de réticulation de |’élastomére EPDM réticulation de I’élastomére EPDM
industriel a 150 °C dans I’air. Mesures industriel a 170 °C dans I’air. Mesures
réalisées par gonflement et traction realisées par gonflement et traction
uniaxiale. uniaxiale.

Ces résultats indiquent que la créaction de nceuds chimiques (probablement de nouveaux
ponts inter-chaines soufrés) est accompagnée par la création de nceuds physiques

(probablement de nouveaux enchevétrements).
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Conclusion
En guise de conclusion, le mécanisme général d’oxydation de 1’élastomere EPDM

industriel doit comporter 1’ensemble des réactions chimiques présentées dans ce chapitre,
c’est-a-dire les réactions d’oxydation des chaines EPDM (ky, a kzp), les réactions de
stabilisation par les structures soufrées (ksa a Kgr), les réactions de stabilisation par le TMQ
(koa & ko) et les réactions de réversion/post-vulcanisation des ponts inter-chaines soufrés (kioa
et klOb)-

Le modéle cinétique général dérivé de ce mécanisme donne acces a 1’évolution des
concentrations des différentes espéces chimiques, mais aussi aux nombres de coupures de
chaines et actes de réticulation des chaines EPDM et de rupture/formation des ponts inter-
chaines soufrés a partir desquels nous pouvons calculer la concentration des chaines
élastiquement actives (v). Rappelons que dans I’hypothése d’un réseau idéal, cette dernicre
est inversement proportionnelle a la masse molaire moyenne (M.) des chaines élastiquement

actives :
M, == Equation 60

Cette relation reste valide pour un réseau qui subit un processus prédominant de réticulation,

ce qui est le cas pour la matrice de 1’élastomére EPDM industriel de 1’étude.

Le modele cinétique permet donc de calculer un parameétre structural crucial pour la suite de
cette étude, puisqu’il s’agit du paramétre principal d’entrée du modele de comportement qui

sera développé pour prédire le comportement mécanique de 1’élastomére EPDM industriel.
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Chapitre IV

Conséquences de la thermo-oxydation sur les
propriétés mécaniques de 'EPDM industriel :

Etude expérimentale et modélisation

ans ce chapitre, nous nous intéresserons a 1’effet du vieillissement thermique sur la

réponse mecanique et les propriétés mécaniques ultimes de 1’élastomére EPDM

industriel. Dans un premier lieu, nous présenterons le protocole expérimental, a
savoir le matériau d’étude et les différents essais mécaniques réalisés. Ensuite, nous nous
focaliserons sur les conséquences du vieillissement thermique sur le comportement monotone du
matériau. Nous présenterons, tout d’abord, une revue succincte des principaux modéles
hyperélastiques utilisés usuellement dans la littérature. Nous introduirons, par la suite, quelques
éléments sur la mécanique de la rupture, qui nous serviront de base pour construire les outils
prédictifs. Les résultats expérimentaux obtenus en chargement monotone seront ensuite présentés
et une prédiction du comportement du matériau a long terme sera ainsi €laborée en se basant sur

le principe d’équivalence temps-température.

Dans un second lieu, nous montrerons I’effet du vieillissement thermique sur la réponse
viscoélastique du matériau en grandes déformations. En se basant sur les résultats
expérimentaux, un modele de type visco-hyperélastique intégrant les cinétiques matériaux sera
établi.
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Chapitre IV

I. Protocole expérimental

I.1. Matériau de I'étude

11 s’agit d’étudier 1’évolution des propriétés mécaniques de 1’élastomére EPDM industriel
apres vieillissement thermique accélére, dont la procédure est présentée dans le chapitre 11-partie
I1l. Ce matériau d’étude constitue la gaine extérieure de la jonction RF. Tous les essais
mécaniques ont été réalisés au Laboratoire de Mécanique de Lille (LML) de I’Université Lille 1

Sciences et Technologies.
I.2. Essais mécaniques

I.2.1. Traction monotone

Les essais de traction monotone ont été effectués a température ambiante sur une
machine électromécanique de type Instron-5800 équipée d’une cellule de charge de 1 kN. La
commande de la machine et I’enregistrement des données ont été réalisés a 1’aide du logiciel
Bluehill.

Les essais ont été effectués sur des éprouvettes de 1’élastomere EPDM industriel a différents
stades de vieillissement. Les éprouvettes ont été prélevées en utilisant un emporte-piece. Elles
sont de géométrie haltere de 3,8 mm d’épaisseur, de 3,6 mm de largeur et de 25,4 mm de
longueur utile (Figure 1). Le principe de la traction monotone consiste a placer une éprouvette du
matériau entre les mors d’une machine de traction et lui imposer une déformation dans une seule
direction (uniaxiale) jusqu’a sa rupture. Ce type de chargement mécanique nous permet de suivre
les évolutions des propriétés élastiques et des propriétés ultimes : la contrainte oy, I’allongement

a la rupture & et la densité d’énergie de déformation a la rupture W..

W=3,6 mm
IR
<« — —>
____/ — N =
L,= 25,4 mm

Figure 1. Géométrie haltere des éprouvettes de traction.

Pour chaque condition de vieillissement, sept essais ont été réalisés afin de vérifier la
reproductibilité de la mesure et prendre en compte les dispersions naturelles liées a ce type de

propriétés. Des mesures video-métriques utilisant la technologie développée par Appolor (vidéo-
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traction), avec une vitesse de déformation vraie locale fixée & 0,001 s, ont été effectuées. Elles
sont comparées aux données traitées en utilisant le déplacement global de la machine (Figure 2).

Les résultats montrent qu’il est nécessaire de corriger ces dernieres en multipliant les
déformations obtenues par un facteur correctif. Cette méthodologie a été appliquée ensuite a tous
nos résultats permettant ainsi de simplifier la procédure expérimentale qui, lorsque nous utilisons

I’extensometrie sans contact, se révele assez chronophage.

6 y = 0.684x °
: R2=0.9741

Déplacement local (mm)
I

Déplacement global (mm)

Figure 2. Comparaison des mesures locales et globales.
1.2.2. Multi-relaxations en traction uniaxiale

Les essais de multi-relaxations (sur un cycle charge-décharge) ont été effectués a
température ambiante sur une machine Instron de type électro-pulse équipée du systéme vidéo-

traction.

Ce type d’essais permet d’évaluer les effets du vieillissement sur les propriétés visco-
hyperélastiques du matériau. Nous avons suivi les évolutions des relaxations des contraintes suite
a trois échelons de déformations imposées: 40%, 70% et 100%, en chargement et en
déchargement. Les éprouvettes prélevées sont identiques a celles utilisées pour la traction
monotone. Sept essais par condition de vieillissement ont également été réalisés afin d’estimer la

dispersion des résultats.
1.2.3. Couplage thermomécanique en relaxation

Ces essais de couplage sont des essais de relaxation des contraintes en température

réalisés sur une machine électromécanique de type Instron-5800 équipée du systéme vidéo-
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traction et d’une étuve ventilée. Ces essais de relaxation correspondent a des essais de
vieillissement thermique sous déformation imposee. Pour ces essais, quatre températures ont été
retenues : 130, 150, 170 et 200°C. La vitesse de déformation vraie locale, imposée pour la rampe
permettant d’atteindre la déformation maximale, a été fixée a 0,001 st Les éprouvettes sont
identiques a celles présentées précédemment et le méme nombre d’essais par condition de

vieillissement a éeté réalisé.
1.2.4. Adoucissement cyclique en traction uniaxiale

Les essais cycliques en traction uniaxiale ont été effectués a température ambiante et a
une vitesse de déformation vraie locale de 0,001 s™ sur une machine Instron de type électro-pulse
équipée du systeme vidéo-traction. Ces essais consistent a faire subir a 1’éprouvette 20 cycles de
charge-décharge de 0 jusqu’a une deformation maximale de 120%. Ces essais permettent de
suivre, en particulier, les effets du vieillissement sur I’adoucissement cyclique du matériau. Pour
chaque condition, sept essais ont également été réalisés sur des éprouvettes de méme géométrie

que celles présentées précédemment.
1.2.5. Mécanique de la rupture

Les essais de mécanique de la rupture ont été effectués a température ambiante sur une
machine électromécanique de type Instron-5800. La commande de la machine et

I’enregistrement des données ont été réalisés a 1’aide du logiciel Bluehill.

Les essais ont été réalisés sur des éprouvettes extraites du matériau industriel a différents stades
de vieillissement. L’utilisation de 1’approche de la mécanique de la rupture nécessite de réaliser
des essais mécaniques sur des échantillons préalablement entaillés. Nous en déduisons la valeur
de I’énergie de déchirement (équivalente au taux de restitution d’énergie ou a I’intégrale J en
élasticité).

Dans notre étude, la géométrie de 1’éprouvette retenue est celle a double entaille latérale, plus
communément appelée DENT (pour Double Edge Notched in Tension). Ses dimensions sont de
3,8 mm d’épaisseur, 25 mm de largeur, 60 mm de longueur utile, la longueur des fissures notée a
étant fixée a 5 mm (Figure 3). La sollicitation est en traction et la force est imposée
perpendiculairement au plan formé par les entailles. La vitesse de la traverse initiale a été fixée a

15 mm/min.
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a a
H=60 mm
W =25mm

L

Figure 3. Eprouvette entaillée de géométrie DENT pour les essais de la mécanique de la
rupture.

I1. Effet du vieillissement thermique sur le comportement monotone en

grandes déformations

II.1. Formalisme des grandes déformations
I1.1.1. Description du mouvement : Cinématique

Un comportement est dit hyperélastique s’il vérifie les trois critéres suivants : il existe
une configuration de référence libre de contrainte, le matériau ne dissipe pas d’énergie et le
comportement du matériau est décrit par une densité d’énergie libre spécifique y qui est fonction
des déformations et de la température. Les élastomeres, ont un comportement généralement
considéré comme hyperélastique, présentant des taux d’extensibilité trés importants mais
réversibles. Pour décrire leur comportement, il est nécessaire d’utiliser des grandeurs mécaniques

définies en grandes transformations ou selon le terme en vigueur, en déformations finies.

D’un point de vue cinéematique, en mécanique, la description des grandeurs physiques et
mécaniques peut étre réalisée selon deux approches : une approche matérielle (Lagrangienne) qui
nécessite la connaissance d’une configuration de référence et une description spatiale

(Eulerienne) qui ne s’attache qu’a la configuration actuelle.

De maniere tres schématique, les variables de Lagrange se révelent en général bien adaptées a
I’étude des mouvements des corps solides et les variables d’Euler a 1’étude des écoulements des

fluides, mais les deux formalismes peuvent étre utilisés dans tout probléeme mécanique.
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Dans une description Lagrangienne, le mouvement d’un solide peut étre défini, par rapport a la
configuration de référence Co, par la fonction vectorielle @:
x=®(X,1t) Equation 1

La fonction @ donne une description globale du mouvement d’un point matériel M a la position
x a linstant actuel t (configuration actuelle C;) qui occupait la position X a I’instant tg
(configuration initiale non déformée Cy) aprés avoir subi une déformation dans la configuration
de référence Co.

Ainsi, nous pouvons introduire le vecteur déplacement u du point matériel M entre la

configuration de référence et la configuration actuelle (Figure 4) :

uX, ) =oX,t) - X=x—-X Equation 2
Configuration initiale
X34 MO Co
b u Configuration actuelle
Ct
X M,
X

X4 Xy

Figure 4. Configurations initiale et actuelle.

Afin de décrire les transformations geomeétriques locales associées a ces grandes deformations,
nous introduisons le tenseur gradient des déformations. En adoptant la description Lagrangienne
le tenseur gradient de déformation F est donné par :

_ax
X

Si nous considérons un élément infinitésimal de longueur dX dans la configuration initiale et son

F Equation 3

image dx dans la configuration déformée, nous pouvons écrire :

dx = FdX Equation 4
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Le déterminant de F, appelé Jacobien et noté J, traduit la variation locale de volume du solide
entre to et t. En se basant sur le principe de non-interpénétration de la matiere, le Jacobien est

toujours positif et égale a 1 quand le matériau est incompressible :

J=DetF>0 Equation 5
I1.1.2. Description des tenseurs des déformations

Les tenseurs des déformations permettent de décrire la transformation totale subie par le
solide (déformation et rotation au voisinage d’un point matériel) entre la configuration initiale Cy
et une configuration actuelle C.. Pour déterminer la déformation, il faut éliminer la partie relative
aux rotations. Le changement de forme se caractérise alors par les variations de longueur et de
I’angle. Nous considérons deux vecteurs dX; et dX, dans la configuration de référence se
transformant respectivement en dx, et dx, aprés déformation. Nous pouvons alors écrire :

dx,dx, = (FdX,)(FdX,) = (dX,FT)(FdX,) Equation 6
Dans la description Lagrangienne (par rapport a la configuration de référence), nous pouvons

introduire alors le tenseur symétrique des dilatations ou encore de Cauchy-Green droit C, qui

permet de caractériser les variations de longueurs et d’angles, défini par :

C=F'F Equation 7
L’équation (6) peut donc étre réécrite :

dx,dx, = dX,C dX, Equation 8
Dans une description Eulérienne, cette caractérisation se fait par le tenseur des dilatations de

Cauchy-Green gauche B :

B = FFT Equation 9
avec
dX,dX, = (F'dx,)(F~'dX,) = (dx;(F-)T)(F'dX,) Equation 10
Nous pouvons donc écrire :
dX,dX, = dx;B 'dx, Equation 11

A partir de ces deux tenseurs, deux mesures classiques des déformations non-linéaires sont
définies : un tenseur de déformation Lagrangien ou de Green E, dit de Green-Lagrange, et un

tenseur de déformation eulérien A, dit d’Euler-Almansi :
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E= %(C ) Equation 12

A= %(1 -B™ Equation 13
ou I correspond au tenseur identité.
Chaque tenseur de deformation ainsi défini (C et B) est symétrique. Si nous considérons le
tenseur des déformations de Cauchy-Green droit C, ses invariants principaux I;, I, et I3
apparaissent dans I’expression caractéristique de C soit :
det(C— A = -2 + A2 — LA+ 1, Equation 14
Si nous notons C,, C,et C5 les valeurs propres positives de C, et 1, 1, et A3 les valeurs propres de

F, nous pouvons definir les invariants principaux :

Premier invariant L=tr(C) =Ci 4 Cy+Cs =5+ A5+ 45 Equation 15
1
L I, = 5 [tr(€)* — tr(€*)] = C1C; + C3C5 + €1 G5 . .
Deuxieme invariant 2 5 Equation 16
= 525 + 2525 + AL A,
Troisiéme invariant Is = Det(C) = C,C,C5 = A525315 = J2 Equation 17

I1.1.3. Description des tenseurs des contraintes

Le tenseur des contraintes est une représentation utilisée en mécanique des milieux
continus pour caractériser I’état de contraintes, c’est-a-dire les efforts intérieurs mis en jeu entre

les portions déformées du milieu.

Pour une particule en équilibre de centre M, il existe nécessairement des relations entre les divers
vecteurs de contraintes. En effet, les contraintes autour d’un point sont définies a partir de la
résultante des efforts internes a travers un élément de surface relatif a une configuration donnée
(Figure 5).

o df

AT

Q

Configuration Initiale Configuration déformeée

Figure 5. Détermination des tenseurs des contraintes.
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Comme pour le cas des deformations, nous pouvons utiliser la description Lagrangienne ou
Eulérienne, ou méme une formulation mixte. Plusieurs mesures de contraintes existent en
analyse non-linéaire.

e Tenseur de contraintes de Cauchy o

Dans la configuration de référence, les éléments de forces df s’exercent sur un élément de
surface dS qui devient un élément de surface ds dans la configuration actuelle (Figure 5). La
relation entre ces grandeurs vectorielles dans la configuration actuelle nous conduira a
I’expression du tenseur symétrique des contraintes de Cauchy (contraintes vraies) :

df = onyds Equation 18
ou n, est le vecteur unitaire normal a la surface.

e Tenseurs de Piola-Kirchhoff I7et S

En grandes transformations, d’autres types de tenseurs de contraintes peuvent étre définies
tels que le premier tenseur non symétrique de Piola-Kirchhoff (Boussinesq) appelé aussi
contrainte nominale et noté « IT », qui est ni Eulérien ni Lagrangien. Il est défini par le rapport

des forces dans la configuration actuelle déformée, et la section dans la configuration initiale :
df = [In, ds Equation 19
La transformation de la résultante des efforts internes sur la configuration initiale permet de
définir le second tenseur symétrique de Piola-Kirchhoff noté « S » qui est un tenseur s’écrivant
uniquement & partir des quantités Lagrangiennes (contraintes nominales), mais il est dépourvu de
sens physique :
df =Snds Equation 20
Ces trois tenseurs de contraintes sont liés par la relation suivante :
IT=]F'cFT=FS Equation 21
I1.1.4. Description de la densité d’énergie de déformation
Pour définir la loi de comportement, les fonctions de densité d’énergie de déformation W
sont developpées en considérant un matériau parfaitement élastique pour lequel le tenseur du

gradient de deformations en un point matériel M ne dépend que de 1’état actuel de la

déformation, et non de son histoire.
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Nous parlons alors d’une grandeur objective, c’est-a-dire indépendante du référentiel
d’observation. La densité d’énergie de déformation W est uniquement fonction de la variable F
au point M.
En utilisant les équations classiques de la thermo-élasticité [1] (premier et second principe de la
thermodynamique des milieux continus), et dans le cas des élastoméres supposés homogenes,
isotropes et incompressibles, les contraintes et les déformations dérivent du potentiel W.
Par exemple, la contrainte vraie de Cauchy s’exprime comme suit :

o =—pl+ ZBaa—Ig Equation 22
ou p est la pression hydrostatique, due a 1I’incompressibilité, et généralement inconnue du

probleme. Pour la déterminer, nous utilisons les conditions aux limites spécifiques du cas traite.

L hypothése d’isotropie (mémes propriétés mécaniques dans toutes les directions) permet
d’écrire la densité d’énergie de déformation en fonction des invariants du tenseur C (ou B) ou
alternativement en fonction des élongations principales A,, A,, A5 (valeurs propres du tenseur du

gradient de déformations). Ainsi, W peut étre par exemple formulé de la fagon suivante :
W=w() =W(dU,l,,I5) Equation 23

I1.2. Rappel sur les modeles hyperélastiques

Depuis 1940, de nombreux modeles ont été développés pour décrire la réponse
hyperélastique des polymeres dans le cas général et, plus particulierement, des élastomeéres en
conditions de chargement statique. En fonction du taux de déformation atteint, plusieurs formes

de lois de comportement peuvent étre utilisées.

Deux grandes familles de modeéles existent : la premiére propose des modéles macroscopiques ou
phenoménologiques, la seconde consiste en une approche statistique (dite également
physiquement fondée ou macromoléculaire) prenant en compte la microstructure du réseau

macromoléculaire.
I1.2.1. Modeéles phénoménologiques

Il s’agit de modeles macroscopiques qui rendent compte du comportement mécanique
global du matériau et ne font appel a aucune connaissance liée a la microstructure du matériau.

Par conseéquent, ces modeles permettent de reproduire, d’un point de vue purement
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mathématique, les données expérimentales sans forcément donner un sens physique aux

constantes matérielles.

Dans cette partie, nous nous intéressons plus particulierement aux deux modeéles
phénoménologiques les plus utilisés a savoir le modele de Mooney-Rivlin généralisé [2] et le
modele d’Ogden [3].

I1.2.1.1. Modéle de Mooney-Rivlin généralisé

Avant I’apparition de la théorie gaussienne, Mooney [2] a développé un modele dans
lequel il a proposé une expression générale de 1’énergie de déformation sans se préoccuper de

I’interprétation moléculaire de ses termes.

La densité d’énergie de déformation est écrite, sous I’hypothese d’incompressibilité, en fonction
des deux premiers invariants de C comme une somme d’une série de puissances : les différences
de ces trois invariants avec leurs valeurs initiales (11 = 4, = A3 = 1, donc 1= I, = 3 et I3¢= 1),
soit :

W=Cy+ Ci(I; —3)+ C,(I, — 3)+ C3(I3 — 1) + - Equation 24

ou les C; sont des constantes matériaux et I, I, et I sont les trois invariants du tenseur C.

Dans le cas d’un réseau incompressible et isotrope, 1’expression devient une approximation du

premier ordre et se limite aux deux premiers invariants :
W, 1) =Cy + C.(I; — 3)+ C,(I, — 3) Equation 25

ou C; = G/2 et G est le module de cisaillement.

Ce modele reste de loin le plus utilisé pour sa simplicité et sa capacité a refléter convenablement
les essais de comportement des élastomeres de Treloar sur le caoutchouc naturel a déformation
modérée (jusqu’a 100%) [4].

Pour améliorer I’extension du modéele de Mooney vers des niveaux de deformation plus
importants (supérieurs a 400%), Rivlin [5] a donné une forme généralisée de la derniére
expression du potentiel de 1’énergie de déformation de Mooney en utilisant la série de Taylor,
tout en respectant les hypothéses faites par ce dernier (isotropie et incompressibilité). Il s’agit

d’une forme polynomiale faisant intervenir les deux premiers invariants :
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Wiy 1) = ) > Cyllh = 3)i(l; = 3) Equation 26
i=0 j=0
avec Cyo = 0.

Cette loi généralisee de Mooney-Rivlin est 1'un des modéles phénoménologiques les plus
utilisés. Elle est implémentée dans différents codes de calcul par éléments finis.

I1.2.1.2. Densité d'énergie d'Ogden

En 1972, Ogden [3], reprend 1I’idée d’exprimer la densité d’énergie en fonction des
élongations principales et généralise ce concept. Il a proposé une forme mathématique en série

de puissances réelles de la densité d’énergie de déformation W :

3
W = z ';ﬁ (A7 + 250+ A3t —3) Equation 27
im1 ¢
ol (4, a;) > 0 pour toutes les déformations non nulles (pour que W puisse assurer une réponse

physique raisonnable) et 4, a; sont les parametres matériaux du potentiel.

Ogden a proposé alors un modele a six parametres capable de reproduire les essais de Treloar [4]
avec une trés bonne précision en traction uniaxiale, en cisaillement pur et en extension
équibiaxiale.

La forme mathématique de ce modele est suffisamment riche pour permettre d’approcher
n’importe quelle fonction W avec peu de paramétres. Nous remarquerons qu’a l'ordre 1 et pour

a = 2, nous retrouvons le modéle Néo-Hookéen.
I1.2.2. Modeles statistiques

Les élastomeres sont formés de longues chaines orientées de facon aléatoire sous forme
de pelote statistique. Ces chaines macromoléculaires sont reliées entre elles par des ponts
chimiques formés pendant le processus de réticulation. L’¢lasticité d’origine entropique de la
phase amorphe est liée aux différentes configurations statistiques que peuvent adopter ces
chaines macromoléculaires. Sous I’effet d’une sollicitation, I’orientation des chaines induit la
chute de I’entropie, ce qui engendre une force de rappel qui tend a ramener les macromolécules a

leur position d’origine présentant une entropie maximale [6].
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Les modeles statistiques, appelés aussi modeles physiques ou macromoléculaires, intégrent des
constantes matérielles ayant un sens physique (caractéristiques de la structure). lls permettent
une description mécanique satisfaisante du comportement des matériaux idéaux monophasés.
Cependant, les hypothéses simplificatrices limitent la validité de cette approche microscopique,

d’autant que le comportement de 1’¢lastomere réel s’¢écarte de celui du matériau idéal.

Parmi les modeles statistiques, nous pouvons distinguer les modéles gaussiens et non gaussiens.
I1.2.2.1. Modéles statistiques gaussiens

[1.2.2.1.1. Modele Néo-Hookéen

En 1943, Treloar [7] a proposé un modele statistique en utilisant une répartition
gaussienne de la longueur des chaines et une théorie de la déformation homogene pour décrire le

comportement des matériaux élastomeéres supposes idéaux. Il a considéré que :

e L’entropie totale du réseau n’est autre que la somme des entropies élémentaires des
chaines constitutives isolées,

e La déformation affine de chaque segment élastique est la méme que la déformation
relative appliquée a 1’échantillon macroscopique,

e Ladéformation du matériau s’opere sans changement de volume.

En prenant en considération toutes ces hypothéses physiques, une densité d’énergie de

déformation a été définie en fonction des élongations dans les trois directions principales :

nkT . i
W =—(2i+4+45 = 3) = Cio(, = 3) Equation 28

ou n est le nombre de chaines élastiquement actives par unité de volume, k est la constante de
Boltzmann et T est la température absolue. Le terme nkT est assimilé au module de cisaillement
du matériau. Il est intéressant de signaler que lorsque I’hypothése d’incompressibilité est
imposée sur la cinématique du mouvement, les contraintes vraies dans le matériau sont connues a
une pression hydrostatique pres p :

20W
ol

o= B —pl Equation 29

La pression p est déterminée a partir des équations d’équilibre et des conditions aux limites :

Par exemple, en traction uniaxiale :
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I =2+ 2172 Equation 30

01 = 2C;0A% —p Equation 31

g, =0 Equation 32

Donc 0, =2C10A 7 =p =0 Equation 33
Donc p=2C A" Equation 34

L’expression finale de la contrainte en traction uniaxiale est :
0, =0 =2C,o(A2 -2 Equation 35

Cette équation constitutive simple (& un seul parameétre) correspond au modeéle gaussien
statistique Néo-Hookéen. Ce modeéle ne prend pas en compte 1’extensibilité limitée des chaines

macromoléculaires et n’est pas capable de reproduire le durcissement en grandes déformations.

En effet, la répartition gaussienne considere que la chaine moléculaire peut atteindre une
longueur infinie, ce qui est physiquement impossible. C’est pour cette raison que le modéle
gaussien statistique n’est pertinent qu’a faible déformation et I’utilisation d’une théorie

statistique a chaines non gaussienne s’ impose.
[1.2.2.1.2. Modéle du réseau fantome

Dans un réseau fantdme, nous considérons que les chaines polymeres n’interagissent
entre elles que via les nceuds de réticulation qui les relient de fagon permanente.
Nous avons vu que le phénoméne d’élasticité caoutchoutique des réseaux macromoléculaires est
li¢ a la capacité¢ des chaines entre points de réticulation d’adopter différentes configurations
structurales (élasticité entropique). Le modele le plus simple de ce phénoméne, propose par
Kuhn, est le modéle de déformation affine dans lequel les terminaisons des segments élastiques
sont fixes dans I’espace. Dans un réseau réel, ces terminaisons sont en fait des points de jonction
de différents segments élastiques (nceuds de réticulation). Ces points ne sont pas fixes mais
peuvent se déplacer autour de leur position moyenne. En effet, certaines chaines vont se trouver
plus ou moins étendues et d’autres plus ou moins comprimées durant une déformation. Ces
fluctuations conduisent a une diminution de 1’énergie libre du systéme en réduisant 1’étirement
potentiel des segments. Le modeéle le plus simple pour prendre en compte ces fluctuations est

appelé le modeéle du réseau fantdme et a été développé par James et Guth [9](Figure 7).
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Chaine élastiquement active
Neeuds fixes

Zone de fluctuation des
neeuds internes

™
Neeud tétravalent/ (|
\

NI ST LT
: \‘-","‘;r-"“\,,."f‘\ A
Neeud trivalent -/ A
G, o RSN

Chaine pendante ~C ) / [ \./

’ \\{’, N
\ 7 )

Chaine élastique’

Figure 7. Représentation schématique du
modéle fantdme.

Figure 8. Représentation schématique d’un
réseau réel.

Dans ce modeéle plus réaliste que le modele affine, seuls les nceuds situés a la surface de
I’échantillon sont fixes (origine du caractére incompressible du matériau). Les autres nceuds de
réticulation étant libres de fluctuer selon les degrés de liberté qui leur sont laissés par les chaines

élastiqguement actives auxquelles ils sont liés.

Le principal paramétre du réseau fantome est la fonctionnalité des nceuds f qui exprime le
nombre de segments partant d’un point de réticulation, introduisant ainsi un terme correctif dans
le module de cisaillement qui s’exprime par :
-2 RT 2
6= wer(L22) 08T (1 2)
f M f

ou v est le nombre de segments élastiques par unité de volume, p est la masse volumique du

Equation 41

réseau macromoléculaire, M, est la masse molaire moyenne d’un segment élastique et R est la

constante des gaz parfaits.

Dans le cas d’un réseau macromoléculaire de nceuds de fonctionnalité supérieure a 4, nous
assistons a une quasi-immobilité des nceuds de réticulation et le modéle devient alors équivalent
au modgele affine. Cependant, la fonctionnalité typique d’un réseau macromoléculaire est de 3 ou

4.

Dans le cas réel, un réseau macromoléculaire est loin d’étre idéal et présente, en plus des chaines
élastiqguement actives, des enchevétrements physiques (qui contribuent fortement a la valeur du
module de réseaux polymeres lorsque les segments élastiques sont particulierement longs), mais
également des défauts existants tels que les chaines pendantes (chaines attachées seulement par

une extrémité et qui ne participent donc pas a I’élasticité), ou encore les boucles (réactions
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intramoléculaires) qui sont également élastiquement inactives (Figure 8). Ces données sont

géneralement difficiles a déterminer expérimentalement.

I1.2.2.2. Modéles statistiques non gaussiens

Pour caractériser le comportement des matériaux élastoméres en transformations finies,
un certain nombre de modeles statistiques a chaines non gaussiens, prenant en considération
I’extensibilité limite des chaines macromoléculaires, ont été proposés et ont permis d’améliorer

la précision des réponses obtenues pour des valeurs importantes de la déformation.
[1.2.2.2.1. Modele affine

En 1942, Kuhn et Griin sont les premiers a intégrer la notion d’extensibilité limite des
chaines dans la distribution statistiques des chaines [8]. Ils ont considéré qu’une chaine
macromoléculaire isolée est composée de N segments statistiques de monomeres de longueur

statistique | chacun (Figure 6).

La détermination statistique de la longueur initiale d’une chaine est exprimée par le vecteur 7, et

sa longueur maximale aprés déformation par le vecteur 7,4, :
1o = WN Equation 36

Toax = [N Equation 37
)\ /< 1

Figure 6. Représentation schématique de la chaine équivalente de Kuhn.
Ainsi, pour prendre en compte la limite d’extensibilité des chaines macromoléculaires, la densité
d’énergie de déformation d’une chaine isolée fait intervenir la fonction de Langevin et s’exprime

de la fagon suivante :

W(2) = nkT (—=f+ In (L) Equation 38
W’ Sinh s

ol T est la température, k est la constante de Boltzmann, = L~'(1/V/N), A =1 /ry et L™ est

I’inverse de la fonction de Langevin L :
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1 . .
L(x) = coth (x) — p Equation 39
La dérivation de 1’énergie de déformation par rapport a 1’¢longation permet de calculer la

contrainte de Cauchy (contrainte vraie) dans une chaine isolée :

o= ﬂa—W = AkT \/NL‘l(i) Equation 40
oA VN

La critique majeure de ce modele affine est I’hypothése sur I’immobilité des noeuds par rapport

aux chaines macromoléculaires qui fluctuent. Par conséquent, ce modéle ne convient que pour

les faibles déformations ou la libre fluctuation des nceuds est empéchée par la présence des

enchevétrements. A plus grande déformation, les chaines se désenchevétrent et le comportement

expérimental est alors proche du modele du réseau fantéme.
[1.2.2.2.2. Modele a chaines

D’un point de vue théorique, le modéle a chaines est le plus réaliste. 1l correspond au
modele de Khun et Griin [8] modifié et caractérisé d’une maniére statistique. Il prend en compte
les différentes modifications des orientations aléatoires (configurations moléculaires dans la
pelote statistique) et se base sur la limite d’extensibilité des chaines pour la mesure de la

déformation du réseau.

_}(g @_{//

e

(a) (b

@ ‘;ﬂ’ | -~

() id]

Figure 9. Description des modeles a chaines non gaussiens : (a) Réseau complet,
(b) A trois chaines, (c) A quatre chaines, (d) A huit chaines [10].
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Parmi ces modeles de réseau, nous pouvons citer par exemple le modeéle a trois chaines (Figure
9-b) de James et Guth [9] qui ont exprimé les contraintes principales de Cauchy en fonction des

élongations principales correspondantes :

A

= @L—l (_) —p Equation 42

3
ou C, = nkT est le module caoutchoutique et p est la pression hydrostatique.

o]

En se basant sur la méme approche que le modele précédent, Flory [11] a proposé ensuite un
modeéle a quatre chaines (Figure 9-c). Dans ce modeéle, les directions privilégiées des chaines
sont définies au centre d’une sphére et selon la direction des quatre sommets d’un tétracdre.
Outre la similarité des résultats de ce modele a quatre chaines avec ceux du modéle a trois
chaines, il présente une difficulté majeure pour la détermination de la relation contrainte-
déformation. C’est pour cette raison que le modéle a quatre chaines n’est pas fréquemment
utilisé. En 1993, Arruda et Boyce [12] ont développé le modéle a huit chaines (Figure 9-d). Dans
ce modele, les directions privilégiées des chaines sont définies comme les demi-diagonales d’un
cube inscrit dans une sphére unitaire. Ce modéle présente 1’avantage d’une géométrie symétrique
par rapport aux trois directions principales du tenseur des déformations. Cette symétrie conduit a
une déformation équivalente pour les huit chaines. La contrainte de Cauchy s’écrit alors de la

maniére suivante :

CVNA; A L
= LL‘1 (ﬂ) - Equation 43

J.
! 3¢q VN
ou la déformation commune, dite équivalente et notée A., de chaque chaine s’écrit en fonction

des élongations principales A3, A, et 13 :

6 = W Equation 44
Il est a noter que les modeles a trois chaines et a huit chaines constituent, respectivement, des
bornes de prédiction supérieure et inférieure par rapport au modéle du réseau complet développé
par Wu et Van der Giessen [13] (Figure 9-a). Dans ce modéle plus géneral, les directions
privilégiées des chaines sont définies d’une facon aléatoire a partir du centre dans une sphere

unitaire. Les contraintes principales de Cauchy se calculent par intégration sur le domaine :
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2 T 2T
_G \i;l f f L1 /14m sin(0) dfde — p Equation 45
00
avec m, = sin(@) cos(¢p) Equation 46
m, = sin(@) sin(¢p) Equation 47

ms3 = cos(0) Equation 48
ou C, = nkT, @ et ¢ sont les deux angles d’orientation des chaines dans une configuration
déformée et 1 est la déformation de chaque chaine telle que :

3.2
A= 2 m—Z‘ Equation 49
i=1 Ai
Comme le montre 1’équation (45), I’expression de 1’énergie de déformation de ce modele est
implicite. Par conséquent, 1’obtention de la réponse contrainte-déformation nécessite un temps de
calcul trés important pour I’intégration numérique des contraintes suivant toutes les directions de

I’espace du domaine sphérique.
I1.3. EIéments sur la mécanique de la rupture des élastomeres

Le concept de la mécanique de la rupture a été initialement développé par Griffith en
1920 pour expliquer la rupture des milieux solides élastiques linéaires et fragiles [14]. Dans son
approche, Griffith établit une relation directe entre la taille du défaut et la contrainte de rupture et
montre que la rupture peut étre caractérisée par une variable énergétique élastique notée G.
Griffith a démontré que la progression de la fissure est stable tant que 1’énergie libérée par
I’avancée de la fissure est consommeée pour la création de nouvelles surfaces lors de la déchirure

du matériau élastique et linéaire (G correspond a un gain d’énergie de surface).

La rupture se manifeste quand G atteint une valeur critique notée G, Cette propriété critique est
considérée comme intrinseque au matériau. Le critéere de Griffith ne prend pas en compte le
rayon de courbure en pointe de fissure. En fait, ce critere sera valable uniquement pour le cas de

corps trés fragiles, ou le rayon en fond de fissure est tres faible.

L’énergie ¢lastique G définie par Griffith sera appelée plus tard le taux de restitution d’énergie
en 1956 par Irwin [15] qui introduit la notion de facteur d’intensité des contraintes en pointe de
fissure a partir de 1’é¢tude des singularités du champ de contraintes dans les matériaux isotropes

linéaires uniquement en mode |.
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En 1968, Rice et Cherepanov introduisent le concept théorique de I’intégrale J, une intégrale de
contour indépendante du contour, qui correspond a la puissance mécanique disponible pour
ouvrir une fissure (dans le cas ou 1’énergie cinétique est négligée). Ce parametre est dans le cas

des matériaux élastiques équivalent au taux de restitution d’énergie [16, 17].

En effet, I’intégrale J (J/ m?) peut alternativement étre exprimée & partir de la relation suivante :

ou . .
=G = —— Equation 50
J=G 0A a

ou U est I’énergie potentielle totale de déformation élastique emmagasinée dans une éprouvette
fissurée et A est la surface de la fissure. L’utilisation de la dérivation partielle indique que celle-

ci s’effectue a déplacement constant.

Dans le cas des élastomeres, Rivlin et Thomas [18] introduisent en 1983 la notion de 1’énergie de
déchirement notée T qui est équivalente a ’interprétation énergétique de I’intégrale J. Dans le
cas de I’éprouvette DENT, I’énergie de déchirement peut étre exprimée par la relation suivante :
T =] = 4kWya Equation 51
ou W, est la densité d’énergie de déformation d’une éprouvette non fissurée soumise a la méme

élongation, a est la longueur de la fissure et k est un facteur de proportionnalité.

Dans le cas des éprouvettes SENT (Single Edge Notched in Tension), Greensmith a montré
expérimentalement [19] que I’évolution du facteur de proportionnalité est inversement
proportionnel a 1’élongation A selon I’équation analytique suivante :
2,95 — 0,08(1 — A)
k =
Ny

Cette évolution du parametre k a été confirmee par un calcul par éléments finis par Lindley [20].

Equation 52

Dans le cas des éprouvettes CCT (Center-Cracked in Tension), 1’évolution est légerement

différente et peut étre approximée selon Lake [21] de la maniére suivante :

T
k=— Equation 53
Ny g

Ces équations analytiques de k permettent, a partir d’un seul essai, de calculer I’énergie de
déchirement du matériau. Cette énergie est équivalente a la valeur critique de 1’intégrale J notée
J. et qui correspond au début de propagation d’une fissure pré-existante. Cette propriété critique
peut étre utilisée pour analyser le comportement a rupture des matériaux élastiques non-linéaires.

Dans le cas de I’éprouvette DENT, la valeur critique /. s’exprime de la fagon suivante :
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Je = 4kcaW, Equation 54
n e
avec ke =—= Equation 55
Ve

ou a est la longueur de I’entaille, A, est 1’élongation critique, et W, est la densité d’énergie de

déformation critique correspondante.
I1.4. Résultats expérimentaux

I1.4.1. Traction uniaxiale

Pour chaque condition de vieillissement, nous avons réalisé des essais de traction
uniaxiale a température ambiante jusqu’a rupture. Un exemple de réponse contrainte-
déformation obtenu pour des conditions de vieillissement a 130°C est donné dans la Figure 10.
Les évolutions des propriétés ultimes a savoir les déformations et les contraintes a la rupture

pour les différentes conditions de vieillissement sont présentées sur les Figures 10 a 15.

Les courbes de réponse contrainte-déformation montrent une augmentation du module a I’origine
et une augmentation du durcissement aux grandes déformations. Ce résultat reflete un
mécanisme majoritaire de dégradation par réticulation. Cette observation est confirmée par
I’évolution des propriétés ultimes qui montrent une diminution de la déformation a la rupture et

de la contrainte a la rupture en fonction du temps de vieillissement.
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Figure 10. Loi de comportement de Figure 11. Propriétés ultimes de I’élastomére
g p
I’élastomére EPDM industriel a 130°C. EPDM industriel & 130°C.
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Figure 12. Propriétés ultimes de I’élastomére

EPDM industriel a 140°C.

Figure 13. Propriétés ultimes de I’élastomére

EPDM industriel a 150°C.
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Figure 14. Propriétés ultimes de I’élastomére

EPDM industriel a 170°C.

Des essais de vieillissement ont été aussi réalisés sous vide pour tenter de séparer ’effet de la

Figure 15. Propriétés ultimes de I’élastomére

EPDM industriel a 200°C.

thermolyse de celui de I’oxydation. Les résultats sont présentés dans les Figures 16 a 18.
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Figure 17. Comparaison propriétés ultimes
sous vide-sous air a 150°C.

Figure 16. Comparaison propriétés ultimes
sous vide-sous air a 130°C.
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Figure 18. Comparaison propriétés ultimes sous vide-sous air a 170°C.
La comparaison entre les données sous vide et sous air montre que 1’évolution des propriétés
ultimes pour toutes les températures d’étude se décompose en deux phases distinctes. Une
premiere dans laquelle les courbes se superposent quelle que soit I’atmosphére de vieillissement.
Cette superposition signifie que le matériau subit, au début du vieillissement, uniqguement de la

thermolyse en absence ou en présence d’oxygene.

En effet, au cours de cette phase le matériau est protégé contre 1’oxydation par les antioxydants.
Dans la deuxiéme phase, nous observons que les courbes sous vide atteignent un plateau et les
propriétés se stabilisent, alors que celles sous air continuent a décroitre. Cette observation montre
qu’a partir de cette deuxiéme phase le matériau s’oxyde, ce qui conduit a une diminution brutale

de ses propriétés ultimes.
I1.4.2. Energie de déchirement

Les essais de rupture effectués sur éprouvette DENT ont permis de mesurer 1’énergie de
déchirement. Pour chaque condition de vieillissement, un essai supplémentaire sur la méme
géométrie, mais sans fissure, a été réalisé afin de calculer la densité d’énergie de déformation
critique W, (correspondant a I’aire sous la courbe charge-déplacement). Les résultats obtenus
(Figures 19 a 22) montrent une décroissance de 1’énergie de déchirement en fonction du temps

du vieillissement.

Par ailleurs, un calcul par éléments finis sur éprouvette DENT a également été effectué en
utilisant le code commercial MSC Marc. Les résultats obtenus pour I’intégrale J montrent un bon

accord avec les résultats expérimentaux (Figure 23). Une surestimation d’environ 5 a 10% pour
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les valeurs obtenues par éléments finis peut étre attribuée a 1’écart entre le modele d’Ogden et les
données expérimentales.
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Figure 19. Evolution de I’énergie de
déchirement J; et de la densité d'énergie de
déformation W, de I’élastomére EPDM
industriel a 130°C.

Figure 20. Evolution de I’énergie de
déchirement J. et de la densité d’énergie de
déformation W, de I’élastomére EPDM
industriel a 140°C.
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Figure 21. Evolution de I'énergie de
déchirement J. et de la densité d’énergie de
déformation W, de I’élastomére EPDM
industriel a 150°C.

Figure 22. Evolution de I’énergie de
déchirement J. et de la densité d’énergie de
déformation W.de I’élastomére EPDM
industriel a 170°C.
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Figure 23. Comparaison des valeurs critiques de J obtenues expérimentalement et par calcul
par éléments finis pour I’élastomére EPDM industriel.
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I1.5. Choix d’'une fonction de densité d’énergie

La densité d’énergie de déformation que nous avons utilisée est celle issue du modeéle
d’Ogden a I’ordre 1. Ce choix se justifie par la simplicité du mod¢le d’une part, et la possibilité
de pouvoir le comparer aux modéles statistiques gaussiens d’autre part. Un exemple de

simulation de nos résultats expérimentaux par le mod¢le d’Ogden est donné dans la Figure 24.
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Figure 24. Comparaison résultats expérimentaux/modele d’Ogden pour I’élastomére EPDM
industriel avant et apres vieillissement a 150°C.

I1.6. Equivalence temps-température

Expérimentalement, le comportement d’un polymere a température €¢levée pour des temps
courts (ou des fréquences élevées) est identique au comportement a basse température pour des
temps longs (ou des fréquences basses). La nature viscoélastique du comportement mécanique
des élastomeres se manifeste ainsi par une dépendance marquée de la réponse du matériau vis-a-
vis de la vitesse de déformation et de la température [22]. Ces deux facteurs peuvent étre reliés
avec une certaine approximation par 1’équivalence temps-température, qui permet de construire
une courbe maitresse a partir d’essais réalisés a différentes températures et fréquences, situées
dans un domaine expérimental étroit. Une extension du domaine est envisageable lorsque nous
connaissons une propriété caractéristique de la viscoélasticité du matériau appelée « facteur de
glissement ou de translation horizontale », notée ar. Il est donc possible de superposer
I’ensemble des courbes par un déplacement le long de 1’axe des temps vers une température de
référence To. Deux approches peuvent étre adoptées pour tracer ces courbes maitresses :

e L’approche Arrhénienne

Dans le cas ou la température de reférence T, est superieure a T4+100°C, le coefficient de
translation horizontale ar peut étre ajusté par une loi d’Arrhenius, permettant alors de calculer

une énergie d’activation E :
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E,/1 1 .
Ln(ar) = — z (7 — T_) Equation 56
0

ol R est la constante des gaz parfaits (8,314 J.K™.mol™) et E, est I’énergie d'activation (quantité
d’énergie nécessaire pour franchir une barriére énergétique et provoquer un processus chimique)

exprimée en kJ.mol™et est principalement fonction de la microstructure du polymére.

Dans cette approche, 1’augmentation de la température induit des modifications physico-
chimiques dans le matériau lors des essais de vieillissement accéléré et permet de connaitre I’état
du matériau a long terme. Cette accélération implique la modification des constantes cinétiques
des processus élémentaires mis en jeu sans en altérer la nature et les mécanismes. Cette
contrainte implique le plus souvent de se limiter a des températures d’études proches de la

gamme de températures rencontrée en service.

Le modéle d’Arrhenius a été énormément employé dans le domaine des polymeres, et
notamment en vieillissement thermique [23-25] avec un succés important et il est considéré
méme comme la « méthode de référence ». Cependant, il ne s’applique pas dans tous les cas. En
effet, lorsque le mécanisme de dégradation est complexe et inclut différents processus d’énergies
d’activation différentes, le comportement ne sera pas Arrhenien. Ainsi, les conditions optimales
pour minimiser cette incertitude sont : d’une part, un temps d’exposition trés long pour écourter
les durées d’extrapolation et, d’autre part, une gamme de températures assez large pour déceler
les effets non Arrheniens.

e L’approche phénoménologique de WLF

Lorsque la température de référence est comprise entre la Ty et T4+100°C, nous utilisons la
relation WLF [26] pour ajuster la variation en tempeérature du facteur du glissement. Cette
derniére s'écrit :

Ci(T —Ty)

D Equation 57
C, +T —T, d

Log(ar) =

ou ar est le facteur de glissement, T, est la température de référence choisie arbitrairement en

Kelvin, et C; et C, sont des coefficients ajustables dépendant des matériaux étudiés.

La Figure 25 schématise le principe d’obtention d’une courbe maitresse a partir de mesures

expérimentales isothermes par une translation horizontale de Log(txar). Cette courbe maitresse
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représente alors les propriétés viscoélastiques du matériau sur une gamme de fréquences plus
vaste que celle accessible expérimentalement pour une température de référence. Par
extrapolation, nous pouvons déduire de cette courbe, la réponse pour la tempeérature T de service

pour laquelle nous souhaitons estimer la durée de vie du matériau.

ﬂ)g () ! ISOTHERMES Log (6) COURBE MAITRESSE \

T,= lelilpérllllrﬂ de référence

g'-.\____h. - Tz{ Tl --‘_""-\.‘.\
i T~ : extension du “ )
- T;= TD Homaine -::xp-:':rimcnihl_: » “’_‘l':mm'i "?“ al
j : domaine expérimen
P OE _E‘ﬂu‘I facteur de glissement. Tﬂ
. T log(ar,)
L T == Tg>T
v 0 T
| ~ | '
\ domaine expérimental | og (1) T, T | i Log (txat)/
N

Figure 25. Principe d’équivalence temps-température [27].
L’extrapolation n'est fiable que si la totalité du spectre de relaxation est affectée de la méme
maniere par la température et la fréquence. Par conséquent, quel que soit le modéle utilisé, il
existe toujours une incertitude lors d’une extrapolation sauf éventuellement lorsque des données
de vieillissement en temps réel sont accessibles. Lorsque ce n’est pas le cas, la confiance dans la

prédiction dépendra de la connaissance des mécanismes de dégradation.

Dans ce travail, nous nous sommes basés sur 1’approche Arrhenienne pour tracer les courbes
maitresses d’équivalence temps-température pour les propriétés mécaniques etudiées (Figures 26
a 28). Nous avons ensuite tracé la courbe maitresse du parametre chimique choisi comme étant
I’indicateur de dégradation du réseau macromoléculaire : la masse molaire des chaines

élastiquement actives M. (Figure 29).

Les résultats montrent un bon alignement sous forme d’un nuage de points de toutes les données
obtenus aux différentes tempeératures. L’énergie d’activation obtenue pour les différentes
propriétés mécaniques est egale a 103 kJ/mol. Cette valeur est du méme ordre de grandeur que
celles citées dans la littérature [28]. Par ailleurs, nous avons trouvé la méme valeur d’énergie

d’activation pour le parameétre chimique Mc.
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Nous pouvons conclure que, quelque soit le paramétre choisi, 1’équivalence temps-température
donne des résultats satisfaisants. Nous pouvons donc, a partir de ce concept, envisager d’estimer

la durée de vie des protections externes des jonctions dans leurs conditions réelles d’utilisation.
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Figure 26. Courbe d’équivalence temps- Figure 27. Courbe d’équivalence temps-
température appliquée a I’élongation a la température appliquée a la contrainte a la
rupture A, de I’élastomére EPDM industriel.  rupture oy de I’élastomére EPDM industriel.
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Figure 28. Courbe d’équivalence temps- Figure 29. Courbe d’équivalence temps-
température appliquée a l’énergie de température appliquée au parametre
déformation critique W, de I’élastomére chimique M de I’élastomére EPDM
EPDM industriel. industriel.

I1.7. Prédiction des propriétés a la rupture
I1.7.1. Objectif de la prédiction

L’objectif de la caractérisation de la stabilit¢ d’un matériau a long terme est, in fine, de
prédire sa durée de vie, c’est-a-dire de pouvoir estimer le temps critique au-dela duquel le
matériau n’est plus en capacité de supporter les conditions de chargement pour lequel il a été
congu (thermique, mécanique, etc.). Pour y répondre, il suffit de connaitre les changements des

propriétés des matériaux résultant de 1’exposition prolongée a des températures de service
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¢levées, de fagon a s’assurer que le matériau présente les propriétés minimales requises en

service.

En pratique, 1’établissement de cette relation nécessite le suivi de la variation d’une propriété¢ P
(de nature mécanique, chimique, électrique, etc.) du matériau en fonction du temps d’exposition
pour diverses valeurs de contrainte appliquée (température, déformation, etc.), ce qui permet de

tracer la courbe des variations P = f(t).

Le choix d’une valeur limite de cette propriété Py, au-dela de laquelle le matériau n’est plus apte
a remplir la fonction a laquelle il est destiné, permet de déterminer le temps t pour lequel cette
limite est atteinte. Nous nommerons ce temps « durée de vie ». En pratique, nous choisissons
souvent comme critere de fin de vie, une valeur égale a 50% de la valeur initiale pour les

propriétés électriques et mécaniques [29].
I1.7.2. Hypotheéses et méthodologie

Dans cette partie, nous envisageons de construire un critere de prédiction basé sur la
mécanique de la rupture. La méthodologie suivie repose sur le concept de défaut intrinseque qui
se base sur I’idée qu’une structure n’est jamais parfaite et qu’elle contient des défauts ou
hétérogénéités des sa mise en service (une agrégation de particules de renforcement,
généralement de noirs de carbone, des vides, ou des défauts dus au procédé d’élaboration ou de
mise en ceuvre des piéces, des défauts de surface créés lors du fonctionnement ou lors
d’opérations de maintenance ou de contrdle, etc.). Ces défauts pré-existants peuvent servir
d’amorces de rupture lors d’une sollicitation d’une éprouvette. Par conséquent, la résistance

mécanique du matériau est fonction de la taille du défaut intrinseque [30-32].

L’approche du défaut intrinseéque est utilisée afin de prédire la rupture d’éprouvettes
d’¢lastomere non fissurées en supposant que ce sont les défauts intrinseéques qui constituent un
milieu de concentration de contraintes et induisent par propagation la rupture du matériau au
méme titre que les fissures. Cette approche a été utilisée avec succes pour prédire la rupture sous
chargement biaxial d’élastomeres de type NR et SBR [33]. Connaissant la valeur critique de J, et
en faisant I’hypothése que la rupture d’une éprouvette sans fissure est due a un défaut

intrinseque, il est possible de calculer la taille de ce défaut.
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Dans 1’étude citée [33], une généralisation de 1’expression de J a été proposée afin de prendre en
compte la biaxialité du chargement. Cette relation s’écrit sous la forme généralisée suivante :

] =2 2,9 (Asg)Wag, Equation 58
ou ay, représente la taille du défaut intrinséque, y est un exposant dépendant de la biaxialité (égal
a I’unité en traction uniaxiale), W est la densité d’énergie de déformation et g est une fonction
polynomiale dépendant de la déformation équivalente As,, qui peut s’écrire sous la forme
suivante [33] :

2,937 2,888 2,507
el ()’ )’

En utilisant la valeur de 1’énergie de déchirement du matériau vierge (J, = 66 kJ/m?) et

9(Aeq) = 0,255 + Equation 59

connaissant la valeur de I’élongation a rupture d’une éprouvette de traction dans les mémes
conditions, nous avons pu calculer la taille du défaut intrinseque de longueur (2a) que nous

avons trouvé égal a 0,55 mm.

La dégradation du comportement macroscopique du matériau est une conséquence directe de la
modification de la microstructure du matériau. Dans ce travail, nous faisons 1’hypothese que le
parameétre prépondérant qui gouverne les propriétés mécaniques et leur dégradation est la masse
molaire des chaines élastiquement actives (M.). Ainsi, suivre I’évolution de cette propriété avec

le temps d’exposition permettrait de connaitre 1’évolution des propriétés mecaniques.

Comme le montre la Figure 29, 1’évolution de la masse molaire peut étre approximée par une

fonction exponentielle de la forme:

M, = M, + a e%tar Equation 60
ou les paramétres M., a, et a, sont obtenus par régression aux moindres carres (ici M.,;= 600
g/mol, a; = 1100 g/mol, a, = 0,00095 h™).

Comme précisé antérieurement, nous décrivons les évolutions des propriétés mécaniques en
fonction de la masse molaire M.. Ainsi, dans les Figures 30 et 31, nous présentons 1’évolution

des parameétres du modele d’Ogden en fonction de ce parametre structural M,

Rappelons que la densité de 1’énergie de déformation d’Ogden de premier ordre s’écrit :

W = g(/lf‘ + A5+ 25— 3) Equation 61
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Les parameétres u et « sont déterminés a partir des essais de traction uniaxiale.

Dans le cas ou a= 2, I’équation (61) est réduite a la densité d’énergie de déformation

caractéristique du modéle Néo-Hookéen :
W = %’(ﬂi +25+25-3) =C (I, —3) Equation 62

Dans le cas d’un réseau parfait, le paramétre C; est lié a la densité de réticulation du réseau via la
relation de 1’élasticité caoutchoutique [34]. Dans le cas de la théorie du réseau affine, la relation

s’écrit :

1 1 : .
C; = 5 VRT = EnkT Equation 63
ou vest la concentration des chaines élastiqguement actives, T est la température absolue et R est

la constante des gaz parfaits.

Cette approche peut étre améliorée en prenant en considération la fluctuation des nceuds de

réticulation dans le réseau fantdme dans lequel le parametre C; s’exprime par :

C _1 RT(1 2

ou f est la fonctionnalité du réseau macromoléculaire, généralement égale a 3 ou 4.

) Equation 64

Nous remarquons, sur la Figure 30, que le module calculé est compris entre celui d’un réseau de
fonctionnalité (f) égale a 4 et celui de fonctionnalité (f) égale a 3. Ce résultat est important pour
la suite de 1’étude, car nous pouvons envisager d’exprimer le module comme étant celui

correspondant & un réseau parfait en premiére approximation.
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Figure 30. Evolution du module de Figure 31. Evolution de I’exposant  du
cisaillement g en fonction du paramétre M, modéle d’Ogden en fonction du parametre M
de I’élastomére EPDM industriel. de ’élastomére EPDM industriel.
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Si nous regardons maintenant 1’évolution de I’exposant «, celui-ci varie de maniere inversement
proportionnelle a la racine carrée de la masse molaire, avec des valeurs proches de 2 lorsque M
est supérieur a 700 g/mol (Figure 31). Cela veut dire que le comportement du matériau peut étre

décrit, en premiere approximation, par le modele gaussien du réseau parfait affine.

La Figure 32 montre 1’évolution de 1’énergie de déchirement en fonction de la masse molaire M..
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Figure 32. Evolution de l’intégrale J en fonction du paramétre M. de l’élastomére EPDM
industriel.

Plusieurs études ont montré que cette caractéristique au seuil de non fissuration en fatigue est
une fonction de la racine de la masse molaire M. [35]. Nos résultats montrent cette méme

évolution et I’énergie de déchirement peut s’écrire sous la forme :

Je = a\M; — M Equation 65

avec a = 4,8 et M., = 678 g/mol.

I1.7.3. Résumé de la méthode de prédiction basée sur le défaut intrinséque

e Données d’entrée

1) En premier lieu, nous déterminons 1’énergie d’activation en utilisant les données sur la
masse molaire. Nous connaissons ainsi 1’évolution de M. en fonction du temps réduit txar
(équation (60)).

2) Ensuite, nous exprimons 1’équation de J. en fonction de M, (équation 65).

3) Enfin le modele du réseau parfait est utilisé pour suivre 1’évolution du comportement
mécanique. Celui-ci dépend directement de la masse molaire via le module de cisaillement C;

(équation 62).
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e Méthodologie

1) Tout d’abord, nous calculons la taille du défaut intrinséque a partir de 1’énergie de
déchirement du matériau vierge et de la courbe de traction uniaxiale sous les mémes conditions.

2) Pour une valeur de M donnée, nous connaissons celle de J. grace a 1’équation (65). Nous
connaissons donc également la densité d’énergie de déformation correspondante (W), puisque
cette derniére est elle-méme reliée a M. par 1’équation (62).

3) Connaissant la taille du défaut intrinseque, nous pouvons, en résolvant 1’équation non-
linéaire (58), déterminer A4 et donc 4 en traction uniaxiale en utilisant I’équation (44).

4) Comme M est reliée au temps réduit (txar), nous pouvons donc construire une courbe de

I’élongation a rupture en fonction du temps réduit.
I1.7.4. Résultats de la prédiction

o Déformations a rupture

Les résultats obtenus pour les élongations a rupture sont montrés dans la Figure 33. Nous
constatons que les déformations estimées sont en tres bon accord avec les résultats

expérimentaux.

Or, la deformation que subit la protection externe des jonctions lors de I’expansion sur les cables
électriques correspond a une élongation A de 2,5. Ainsi, en se basant sur la Figure 33, nous
pouvons déduire que la durée de vie de ’EPDM industriel dans des conditions de vieillissement

isothermes a 70°C est estimée a 54 ans.
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Figure 33. Comparaison des valeurs critiques de I’élongation obtenues expérimentalement et
par simulation numérique de I’élastomére EPDM.
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e Contraintes a rupture

Connaissant la déformation a rupture, il est possible de dériver la contrainte & rupture a partir

du modeéle de comportement. En effet la contrainte en traction uniaxiale s’écrit sous la forme :
1 2 .
o= vRTﬁl2 — E) Equation 66

Les résultats obtenus pour les contraintes a rupture sont montrées sur la Figure 34.

Nous constatons que dans ce cas, les prédictions constituent plutdt une borne inférieure, les
estimations étant légérement conservatives (ce qui va dans le sens de la sécurité). Ce résultat est

da a I’approximation du comportement par celui du réseau parfait.

Dans le cas des protections externes des jonctions, celles-ci sont sollicitées en traction lors du
montage. Si nous connaissons la contrainte liée au montage, et que nous supposons que le
comportement est réversible a chaque instant, il est possible de suivre son évolution au cours du
vieillissement et ainsi estimer la durée de vie (point d’intersection entre la contrainte subie par le

matériau et la contrainte a rupture) comme le montre la Figure 34.
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Figure 34. Détermination de la durée de vie de I’élastomére EPDM industriel pour une
élongation de 2,5 en se basant sur la contrainte de rupture.

Ainsi, la durée de vie du matériau industriel dans des conditions de vieillissement isothermes a

70°C est estimée également a 54 ans.

e Densité d'énergie de déformation a rupture

Comme pour les contraintes, nous pouvons également construire une courbe d’évolution de
la densité d’énergie de déformation a rupture (des eprouvettes non fissurées) en fonction du
temps réduit en utilisant le modele Néo-Hookéen du réseau parfait et a partir des élongations
critiques estimées précédemment. Les résultats obtenus sont illustrés par la Figure 35. La encore,
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les estimations sont légérement conservatives (dii sans doute a 1’approximation Néo-

Hookéenne).
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Figure 35. Détermination de la durée de vie de I’élastomére EPDM industriel pour une
élongation de 2,5 en se basant sur la densité d'énergie de déformation a rupture.

De méme que pour les contraintes, 1’évolution de la densité d’énergie de déformation pour la
jonction soumise a une élongation initiale constante peut étre calculée, ce qui permet également
d’estimer la durée de vie. En se basant sur ce critere de rupture, nous estimons la durée de vie a

56 ans.
I1.7.5. Conclusion partielle sur le critére basé sur le défaut intrinséque

L’objectif de cette partie de 1’étude était d’établir un critére de fin de vie en se basant sur
la mécanique de la rupture. Pour ce faire, nous avons déterminé expérimentalement 1’évolution
des propriétés mécaniques a la rupture (&, or, W, et Jo) & partir des essais de vieillissement
accéléré. Ensuite, nous avons appliqué le principe d’équivalence temps-tempeérature sur chacune
des propriétés étudiées. Les résultats obtenus montrent que 1’ensemble des propriétés mécaniques
présente la méme énergie d’activation.

Pour tenir compte de I’effet de la microstructure dans le comportement du matériau, nous avons
choisi la masse molaire des chaines élastiquement actives (M) comme étant I’indicateur de
dégradation du réseau macromoléculaire. L’élaboration de la courbe maitresse de ce parametre
chimique, nous a donne la méme valeur d’énergie d’activation que celle des propriétés
mécaniques.

Pour décrire le comportement mécanique de 1’élastomére EPDM industriel, nous nous sommes

basés sur deux types de modéles: I’'un phénoménologique (modé¢le d’Ogden) et 1’autre
statistique (modéle Néo-Hookéen).
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En se basant sur le concept du défaut intrinséque et en ayant comme données d’entrée 1’évolution
de I’énergie de déchirement et la masse molaire des chaines élastiquement actives, nous pouvons
estimer 1’élongation critique pour toute condition de vieillissement en se basant sur 1’équivalence
temps-température. Ainsi, une courbe maitresse de 1’élongation a rupture en fonction du temps
réduit peut étre construite permettant d’élaborer un critére de fin de vie. Sur la base de ces
élongations estimées, nous pouvons calculer, a partir des lois de comportements, les contraintes
et densités d’énergie de déformation, et ainsi élaborer deux autres courbes maitresses pour ces
grandeurs, qui peuvent étre également choisies comme indicateur de durée de vie. Ces trois
critéres de rupture permettent de donner une estimation de la durée de vie du matériau industriel
de ’ordre de 55 ans dans des conditions de vieillissement isothermes a 70°C pour une pré-
déformation nominale d’environ 150%. Dans la deuxieme partie de ce travail, nous étudierons

I’effet de la déformation sur le comportement mécanique de I’EPDM industriel.

III. Effet du vieillissement thermique sur le comportement

viscoélastique en grandes déformations

Dans cette partie, nous cherchons a modéliser le comportement visco-hyperélastique de
I’élastomere EPDM industriel en prenant en compte les effets du vieillissement thermique. Sur la
base d’essais mécaniques spécifiques, nous proposons un modele de comportement
physiquement fondé pour représenter la réponse mécanique macroscopique du matériau dans le
cadre de la thermomécanique non-linéaire des milieux continus. Les conséquences d’un
vieillissement thermique sur le comportement mécanique en fonction du temps sont mises en
évidence a partir d’essais de relaxation de contraintes. Ces essais sont effectués a la fois a
température ambiante apres vieillissement thermique et en température afin d’estimer les
couplages mis en jeu. La construction du modele de comportement est effectuée en deux étapes.
Dans un premier temps, les équations constitutives sont développées en transformations finies
pour une déformation tridimensionnelle arbitraire. Ces équations mettent en jeu des paramétres
lies au reseau macromoléculaire et a la viscosité, et qui sont traités comme des constantes pour
chaque temps de vieillissement. Dans un deuxiéme temps, la cinétique d’évolution de ces
parameétres est évaluée expérimentalement et introduite dans le modéle de comportement afin de
le rendre a méme de prédire les évolutions du comportement mécanique en cours de

vieillissement. Les cinétiqgues matériaux sont évaluées sur la base d’une approche hybride
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chimique-mécanique. La cinétique d’altération du réseau macromoléculaire est ainsi déduite de
I’évolution de la densité de réticulation déterminée en utilisant des mesures de gonflement. La
cinétique d’évolution de la viscosité est identifiée a partir d’essais de multi-relaxations sur des

cycles de charge-décharge.

II1.1. Observations expérimentales

By

Le matériau utilisé est identique a celui utilisé pour la détermination des propriétés
mécaniques ultimes, c’est-a-dire 1’élastomére EPDM industriel. Contrairement aux essais de
détermination des propriétés ultimes, nous avons ici mesuré les déformations au moyen d’un
dispositif Appolor de mesures sans contact. En effet, dans ce cas, la déformation maximale que
nous avons imposée permettait ’utilisation de cette instrumentation. Le systeme est capable de
maintenir constante la vitesse de déformation vraie locale au cours de 1’essai par régulation de la
vitesse de la traverse de la machine d’essai [36]. Les essais ont été effectués sur des éprouvettes
haltéres, dont la géométrie a déja été présentée précédemment, a 1’aide d’une machine d’essai
électromécanique de type Instron-5800 disposant d’une enceinte thermique. La configuration de

référence pour la déformation correspond a I’équilibre thermique sans contrainte de I’échantillon.

I11.1.1. Comportement mécanique du matériau vierge

Les différents phénoménes observés dans le comportement viscoélastique en grandes
déformations du matériau vierge sont présentés et discutés. La Figure 36 présente, a titre
d’exemple, la réponse mécanique en multi-relaxations du matériau vierge obtenue a température
ambiante et pour différentes vitesses de déformation. Rappelons que cet essai consiste a imposer
des etapes de relaxation de contrainte a différents niveaux de déformation (40%, 70% et 100%),
dans un cycle de chargement-déchargement. La méme vitesse de déformation vraie a été imposée
en charge et en décharge. Chaque période de relaxation, pendant laquelle la déformation est

maintenue constante, dure 1 heure.

La Figure 36 permet d’estimer quantitativement la dissipation d’énergie (hystérésis), la
déformation rémanente (c’est-a-dire la déformation pour laquelle la contrainte est nulle apres
déchargement) et les effets de la vitesse de déformation. Lorsque cette derniére augmente, la
rigidité du matériau ainsi que la dissipation croissent. 1l semble que les effets de la vitesse soient

differents en charge et en décharge. En effet, la contrainte augmente non linéairement avec
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I’augmentation de la vitesse de déformation en charge, alors qu’en décharge nous ne constatons
pas d’effet notable. Par ailleurs, I’évolution de la contrainte pendant les phases de relaxation est
beaucoup plus marquée en charge qu’en décharge. Notons également que, pour ces périodes de
relaxation, la contrainte diminue en phase de chargement, alors qu’elle augmente en phase de
déchargement. Au cours de la relaxation, ces contraintes tendent asymptotiquement vers une
valeur seuil si le temps d’attente est suffisamment long. Cette valeur seuil semble cependant étre
indépendante de la vitesse de déformation appliquée et peut étre interprétée comme une
contrainte d’équilibre indépendante du temps. L’enveloppe de ces valeurs seuils constitue donc
la courbe contrainte-déformation d’équilibre. L’écart par rapport a cet état d’équilibre est
fonction du temps et correspond a la partie visqueuse de la réponse globale. Le comportement
dépendant du temps peut donc étre considére, dans une premiére approche, comme étant le
résultat de deux contributions, permettant d’exprimer la contrainte macroscopique résultante
comme la somme d’une composante d’équilibre (indépendante du temps) et d’une contrainte
visqueuse (dépendante du temps). Cette derniére trouve son origine a 1’échelle moléculaire dans

la rétraction des chaines pendantes.

N

w

=
T

Contrainte vraie (MPa)
N

o

0.3 0.6 0.9 1.2 15
Déformation vraie

o

Figure 36. Réponse mécanique en multi-relaxations a différentes vitesses de déformation et a
température ambiante de I’élastomére EPDM industriel.

La réponse mécanique en grandes déformations sous chargement cyclique de I’EPDM vierge est
également analysée. L’éprouvette est étirée a température ambiante jusqu’a une déformation
vraie maximale de 1,2 & une vitesse de déformation vraie de 0,001 s™, puis déchargée jusqu’a

une contrainte nulle a la méme vitesse de déformation.

Comme le montre la Figure 37, un adoucissement de la contrainte est observe apres le premier
cycle. Ce phénomene, attribué a un réarrangement du réseau de chaines, est caractéristique de
I’effet Mullins [37-39]. Une différence substantielle entre chemins de chargement, de

203

—
| —



Chapitre IV

déchargement et de rechargement illustre & nouveau le caractere viscoélastique du matériau de
I’é¢tude. La déformation rémanente ainsi que la plus forte dissipation d’énergie, caractérisée par
la boucle d’hystérésis, apparaissent au premier cycle. La dissipation d’énergie décroit ensuite et
les boucles d’hystérésis semblent étre répétitives apreés un certain nombre de cycles, la réponse

du matériau atteignant un état stabilisé.

Contrainte vraie (MPa)
N

0 0.3 0.6 0.9 12 15
Déformation vraie

Figure 37. Réponse mécanique sous chargement cyclique a température ambiante de
’élastomere EPDM industriel.

Afin d’évaluer les effets de la température sur la réponse mécanique du matériau d’étude, des
essais de charge-décharge ont été menés pour différentes températures. La Figure 38 présente les
courbes contrainte-déformation sur un cycle de charge-décharge pour différentes températures
variant de 23°C a 170°C. Dans ces essais isothermes, les échantillons sont soumis a un
chargement continu monotone jusqu’a une déformation vraie de 1,2 sous une vitesse de
déformation vraie constante de 0,001 s*, puis a un déchargement continu jusqu’a contrainte nulle
sous la méme vitesse de déformation vraie.

Contrainte vraie (MPa)
N

0 0.3 0.6 0.9 1.2 15
Déformation vraie

Figure 38. Reponse mécanique en charge-decharge a différentes tempeératures de I’élastomére
EPDM industriel.
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Nous pouvons observer que la zone d’hystérésis diminue avec 1’augmentation de la température
d’essai. Ce comportement peut étre attribué a la dépendance de la viscosité vis-a-vis de la

température.

Il faut préciser que les essais de multi-relaxations n’ont pas été réalisés a des températures
élevées en raison des effets de relaxation chimique. La courbe de déchargement semble plus
sensible a la température que celle de chargement. Une augmentation de la contrainte d’équilibre
avec I’augmentation du niveau de température peut étre déduite, ce qui peut s’expliquer par
I’¢lasticité entropique [6]. Par consequent, la contrainte globale est le résultat de deux effets
antagonistes compétitifs : I’augmentation de la contrainte d’équilibre et la diminution de la

contrainte visqueuse avec la température.
I11.1.2. Vieillissement thermique

Comme nous ’avons déja signalé, le comportement mécanique ainsi que son évolution
durant le vieillissement sont étudiés selon deux procédures expérimentales complémentaires. La
premiére consiste a travailler sur le matériau vieilli a différentes températures et différents temps
de vieillissement. Cette procédure est celle que nous avons déja utilisée pour suivre 1’évolution
des propriétés ultimes. La deuxiéme procédure consiste a suivre 1’évolution du comportement en
température par le biais d’essais de relaxation, qui vont donc induire un couplage

thermomeécanique.

I11.1.2.1. Matériaux préalablement vieillis

La procédure de vieillissement a déja été décrite précédemment. Pour chaque condition
de vieillissement, les échantillons ont été soumis a des essais de multi-relaxations. Tous les
essais mécaniques ont éte effectués a temperature ambiante et a une vitesse de déformation vraie
constante de 0,001 s™. La durée des temps de maintien pendant les relaxations en charge-
décharge est de 1heure. Pour chaque condition de vieillissement, cing essais ont été réalisés. Une
trés bonne reproductibilité des mesures a été observée. Les Figures 39 a 42 montrent les réponses
mécaniques en multi-relaxations obtenues pour différentes températures et temps de
vieillissement. Nous pouvons observer que le vieillissement thermique affecte de maniére
significative le comportement dissipatif du matériau au regard de la boucle d’hystérésis qui croit
avec le temps d’exposition et ce, quelle que soit la température de vieillissement. Nous

constatons également une augmentation significative de la contrainte visqueuse.
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Figure 39. Réponse mécanique en multi-
relaxations de I’élastomére EPDM
industriel vieilli a 130°C pendant
différentes durées d’exposition.

Figure 40. Réponse mécanique en multi-
relaxations de |’élastomére EPDM
industriel vieilli a 140°C pendant
différentes durées d’exposition.
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Figure 41. Réponse mécanique en multi-
relaxations de I’élastomére EPDM
industriel vieilli a 150°C pendant
différentes durées d’exposition.

Figure 42. Réponse mécanique en multi-
relaxations de I’élastomére EPDM vieilli
industriel a 170°C pendant différentes
durées d’exposition.

La relaxation de contrainte semble également étre tres influencée par le vieillissement thermique,
cette influence étant beaucoup plus prononcée en charge qu’en décharge. L’influence du
vieillissement thermique est également constatée sur I’évolution de la contrainte d’équilibre ou
nous observons une augmentation de la rigidité lorsque la durée d’exposition augmente.

L’effet du vieillissement sur le comportement cyclique en grandes déformations est présenté aux
Figures 43 a 48 pour differentes températures et temps de vieillissement. Une comparaison avec
la courbe de référence du matériau vierge est systématiquement faite. Tous les essais mécaniques
ont été effectués a température ambiante et a une vitesse de déformation vraie constante de
0,001s™.

206

—
| —



Chapitre IV

15
<
% 12 1850 h
29 504 h
e
>
()
£°
g3 O0h
c
o
O

0 0.3 0.6 0.9 12 15
Déformation vraie

1o
8
:'.':::Oooo

09 f ®00000g¢00 0N

(] (1)
o, 0000000000 504N
(]

- e
08 | L P
L (- T°}
! "“on. 1850 h

07 b
1 3 5 7 9 1113 15 17 19 21 23 25

Nombre de cycles

Contrainte normalisée

Figure 43. Réponse mécanique sous
chargement cyclique de I’élastomére EPDM
industriel vieilli a 130°C.

Figure 44. Contrainte maximale normalisée
en fonction du nombre de cycles de
I’élastomére EPDM industriel vieilli &
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Figure 45. Réponse mécanique sous
chargement cyclique de I’élastomére EPDM
industriel vieilli a 150°C.

Figure 46. Contrainte maximale normalisée
en fonction du nombre de cycles de
D’élastomére EPDM industriel vieilli &
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Figure 47. Réponse mécanique sous
chargement cyclique de I’élastomére EPDM
industriel vieilli a 170°C.
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’élastomere EPDM industriel vieilli a
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Nous pouvons observer que, pour toutes les températures de vieillissement, la transition entre le
premier et le second cycle, caractéristique de 1’effet Mullins, augmente avec le temps
d’exposition. Les boucles d’hystérésis au premier cycle, mais aussi dans les cycles suivants,
augmentent fortement avec le temps de vieillissement. Par ailleurs, comme le montrent les
Figures 45, 47 et 49, I’adoucissement cyclique est fortement influencé par le vieillissement. Le
nombre de cycles nécessaire pour que la réponse matériau atteigne 1’état stabilisé¢ augmente avec

le temps d’exposition.

II1.1.2.2. Vieillissement thermique sous déformation imposée

11 s’agit d’essais de relaxation en température. Les essais sont effectués dans une enceinte
thermique ventilée montée sur une machine électromécanique Instron-5800. Les échantillons
sont soumis & un chargement & vitesse de déformation constante de 0,001 s jusqu’a la
déformation imposée. Une fois la déformation requise atteinte, celle-ci est maintenue constante

et I’évolution de la contrainte en fonction du temps est enregistrée.

La Figure 49 montre un exemple de la réponse obtenue lors de la phase de chargement pour trois
valeurs de déformation imposée (40%, 70% et 100%) a 170°C.

Contrainte normalisée

0 10 20 30 40 50 60
Temps (h)

Figure 49. Réponse mécanique de I’élastomere EPDM industriel lors d’une relaxation a
170°C pour différentes déformations imposées pendant la phase de chargement.

Alors qu’une relaxation a température ambiante est de nature purement viscoelastique (et donc
entierement réversible) et méne a un état stabilisé, la contrainte a 170°C diminue de maniere
drastique pour atteindre des valeurs semblant tendre vers zéro. A cette température élevée, une
déformation rémanente importante a été observée a I’issu de 1’essai de relaxation. La Figure 50
présente, a titre d’exemple, I’évolution de la déformation rémanente avec le temps d’exposition

pour une déformation imposée de 100%. L’origine de cette déformation rémanente peut étre
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attribuée a la conséquence d’un nouvel état d’équilibre du réseau moléculaire lorsque

I’éprouvette n’est plus sollicitée mécaniquement [40, 41].

[N

o
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Déformation rémanente
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Figure 50. Evolution de la déformation rémanente vraie de I’élastomére EPDM industriel
apres relaxation a 170°C et une déformation vraie imposée de 100%.

Des essais de relaxation a haute température effectués lors de la phase de déchargement montrent
aussi des réponses mécaniques qui différent de celles attendues lors d’une réponse
viscoélastique. En effet, alors qu’a température ambiante une anti-relaxation est observeée, la
contrainte a haute température diminue de maniére drastique, tout comme lors de la phase de
chargement. La Figure 51 montre un exemple de la réponse obtenue lors de la phase de

déchargement pour trois valeurs de déformation imposée (40%, 70% et 100%) a 170 °C.

0,2

Contrainte normalisée

0 5 10 15 20
Temps (h)

Figure 51. Réponse mécanique de I’élastomere EPDM industriel lors d’une relaxation a
170°C pour différentes déformations imposées pendant la phase de déchargement.

La temperature a un effet important sur la chute de contrainte comme le montre la Figure 52. De
la méme maniere que les critéres définis a partir des propriétés ultimes, il est possible d’extraire
un critére (empirique) de diminution de la contrainte & partir des données expérimentales de la

Figure 52, en utilisant le principe d’équivalence temps-température.
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Figure 52. Réponse mécanique de I’élastomére EPDM industriel lors d’une relaxation
pendant la phase de chargement pour différentes températures.

I11.2. Modélisation du comportement mécanique

La construction du modéle de comportement se fait dans le cadre de la thermomécanique
non-linéaire des milieux continus. Pour rendre compte des grandes déformations non linéaires,
de la dépendance vis-a-vis du temps et du caractere dissipatif du comportement, il est nécessaire
de s’appuyer sur la viscoélasticité non linéaire en grandes déformations. En effet, les précédents
résultats expérimentaux que nous avons exposes montrent toute la complexité des phénomenes a
intégrer pour rendre compte de la réponse mécanique de ce type de matériau et des effets du
vieillissement thermique. Afin de les décrire de maniére suffisamment robuste, le modele doit
prendre en compte les effets du vieillissement thermique en lien avec les effets dissipatifs et les

modifications structurales thermiquement induites.

Pour résumer, la contrainte macroscopique dans le matériau sera décrite comme étant la somme
de deux contributions : I'une dite d’équilibre et indépendante du temps, 1’autre visqueuse. Afin
d’illustrer nos propos, le modele de comportement proposé peut étre schématisé selon la
représentation donnée dans la Figure 53. Ce mode¢le rhéologique schématique, bien qu’il soit
uniaxial, peut se généraliser pour obtenir un modeéle tridimensionnel. Comme le montre
clairement la figure, c’est un modele en parallele dont I'une des branches permet de décrire le
comportement indépendant du temps avec un ressort non linéaire. La deuxiéme branche, de
Maxwell, composée d’un amortisseur en série avec un ressort non linéaire, permet de rendre

compte des effets visqueux.

210

—
| —



Chapitre IV

Composant d’expansion
thermique
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Ressort § non linéaire
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d’équilibre visqueuse

Figure 53. Représentation schématique du modéle thermomécanique.
I11.2.1. Cinématique en grandes déformations

Comme nous I’avons déja indiqué, la cinématique que nous utilisons sera écrite en
grandes déformations. La dilatation thermique et les effets dissipatifs sont pris en compte en
utilisant la décomposition multiplicative du tenseur gradient de déformation. Comme le
schématise la Figure 54, cette décomposition nécessite d’utiliser, entre 1’état initial et 1’état

actuel, une configuration intermédiaire (dite relaxée) supposée libre de contrainte [42, 43].

Configuration
actuelle

Configuration  Configuration
initiale relaxée

Figure 54. Représentation schématique de la décomposition de la déformation.

Le gradient de déformation F se décompose en une partie thermique F, et une partie mécanique

F,, de la maniére suivante :
F=FF, Equation 67

ou F, correspond & la dilatation thermique libre de contrainte et F,, a la déformation isotherme

induite par la sollicitation mécanique qui, dans la branche de Maxwell, se décompose également
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de maniére multiplicative en une composante élastique F, (correspondant au ressort non
linéaire) et une composante visqueuse F,(correspondant a I’amortisseur) :
F, =F.F, Equation 68

Le schéema paralléle utilisé impose que les gradients de déformation dans chacune des branches

soient égaux. De plus, en utilisant I’hypothése d'incompressibilité, nous pouvons écrire que :
detF, =detF, =detF, =1 Equation 69

En introduisant le gradient L=Vv=FF™ de la vitesse v =%x", que nous pouvons décomposer

de maniere additive, en une partie thermique, élastique et visqueuse, a savoir :
L=L,+L,+L, Equation 70

Nous pouvons exprimer les dérivées temporelles des différentes composantes du gradient de

déformation de la maniére suivante :

F,=L,F, Equation 71
F=LJF Equation 72
F, =L, Equation 73

La partie visqueuse L, du gradient de vitesse s’exprime en outre, de la fagon suivante :
L,=D,+W, Equation 74

ou D, est le taux de déformation visqueuse (partie symétrique de L ) et W, est le spin visqueux

(partie antisymétrique de L) :

1

D, = E(LV +L) Equation 75
Y L
W, =2 (L,-L)) Equation 76

En faisant I’hypothése d’un écoulement irrotationnel (ce qui revient a considérer que la partie
antisymétrique est nulle : W, =0), la composante visqueuse F, du gradient de déformation peut

s’obtenir par intégration de I’équation suivante :
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I.:v = DvI:v Equation 77

ou le tenseur D, doit étre constitutivement prescrit. Une fois la composante visqueuse obtenue,

la composante élastique F,se calcule aisément a partir de 1’équation (68).

La partie thermique F, du gradient de déformation doit étre constitutivement prescrite. Cette

composante, dans le cas isotrope, s’exprime de la fagon suivante :
F,= |:l+a(¢9—490)]]/3 I Equation 78

ou o est le coefficient de dilatation thermique, 6 est la température absolue, 6, est la
température de référence et | est le tenseur identité.
I11.2.2. Equations de comportement

Nous allons maintenant détailler I’ossature générale du modele. Comme déja souligné,
I’hypothese de base est la décomposition additive du tenseur des contraintes de Cauchy en une

composante d’équilibre o, et une composante visqueuse 6, :

Oy =Ogq +0,, — PI Equation 79

ou p est la pression hydrostatique, inconnue du probléeme imposée par la condition

d’incompressibilité et que I’on peut déterminer a partir des conditions aux limites.

I11.2.2.1. Réponse mécanique a l'équilibre

Le modele utilisé pour prédire le comportement non linéaire a 1’équilibre est le modele a
huit chaines développé par Arruda et Boyce [12]. Afin de rendre compte de la limite
d’extensibilité des chalnes moléculaires et du durcissement drastique observé pour les grandes
déformations, le modele utilise la fonction inverse £*'de la fonction de Langevin. Celui-ci
comporte en outre deux parametres lies au réseau macromoléculaire : la densité volumique

moyenne de chaines n et le nombre moyen de liaisons rigides connectées par chaine N .

La contrainte d’équilibre s’exprime ainsi de la fagon suivante :

6, = %ggl(i/\/ﬁ)[ge —(ﬂ_ue)2 I} Equation 80

e

213

—
| —



Chapitre IV

ou le terme NKT est le module caoutchoutique C, qui est proportionnel a la température afin de
rendre compte de 1’élasticité entropique (K est la constante de Boltzmann et & la température
absolue) et «/W est la limite d’extensibilité des chaines. Le terme A_, qui représente 1’élongation

d’une chaine dans le réseau a huit chaines, s’écrit :

_ 1 Y2

Ao = g :{5 trace(Be)} Equation 81
ou B, est le tenseur de Cauchy-Green gauche élastique :

B, =F,F Equation 82

La fonction Langevin inverse £ peut étre estimée a partir de I’approximation de Padé [44]:

Equation 83

I11.2.2.2. Contribution visqueuse

Cette contribution visqueuse permet de reproduire la déviation, dépendante du temps, de
la réponse a 1’équilibre en simulant le processus de relaxation moléculaire et est, rappelons-le,
schématisée par I’élément de Maxwell dans lequel I’amortisseur visqueux dépend non

linéairement de la vitesse de déformation et de la déformation. Le gradient de déformation

élastique F, contrdle I’évolution de la contrainte visqueuse 6, sa dépendance vis-a-vis du

ov !
temps étant exprimée par la décomposition multiplication du gradient de déformation mécanique

en parties élastique et inélastique. Le tenseur de contrainte (de Cauchy) visqueux o, est donné

par une formulation Néo-Hookéenne :
6,, =2C,B, Equation 84
ou C,, estun parametre matériau.

Notons que lorsque le parametre d’extensibilité¢ limite des chaines tend vers 1’infini dans la

relation (80), celle-ci dégénére en relation contrainte-déformation Néo-Hookéenne (84).

La loi d’évolution pour le taux de déformation visqueuse a la forme générale suivante :
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D, =yN Equation 85

ou y, est la vitesse de déformation inélastique cumulée qui doit étre constitutivement prescrite et

qui prend la forme générale suivante :

#, =[ trace(D,D, )]]/2 Equation 86

et Nest le tenseur de direction de D, :

!

o, ,
N=—>— Equation 87
\/ETOV

ou o, est la contrainte de Cauchy déviatorique et 7,, est la contrainte équivalente visqueuse :

1 : .
G, =G, —gtrace(cov)l Equation 88

ov - ov

1 v
r, = {Etrace(c’ o, )} Equation 89

Le caractere fortement non linéaire de la viscosité, observé expérimentalement sur le matériau
d’étude, doit étre pris en compte. L’effet de la contrainte sur le taux de déformation inélastique
peut étre décrit par une loi exponentielle ou une loi en puissance, fonction de la contrainte

équivalente [45]. La loi en puissance de Bergstrom-Boyce [46] est adoptée ici pour représenter la

viscosité non linéaire. La vitesse de déformation inélastique cumulée , de Bergstrom-Boyce est
une fonction non linéaire de la température T, de 1’étirement visqueux F, et de la contrainte

équivalente visqueuse 7,,. En se basant sur nos observations expérimentales, une légere

modification de la loi en puissance de Bergstrom-Boyce est apportée en distinguant les phases de
chargement et de déchargement. En chargement, son expression est donnée par :

C

Vo= = Tov Equation 90
(2-1) )
et en déchargement :
7} _ Cd de L,
v = 7= 4, Fov Equation 91
(2-1) !
( |
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Les termes ¢, d et msont des paramétres matériaux de viscosité (les indices ¢ et d indiquent

respectivement les chemins de chargement et de déchargement) qui déterminent le taux de

relaxation menant a 1’état d’équilibre, et le terme A, est donné par :
_ (1 Y2 )
A, = (5 tracerj Equation 92

ou B, est le tenseur de Cauchy-Green gauche inélastique :
B,=FF Equation 93
Une dépendance vis-a-vis de la température de la constante visqueuse ¢ peut étre introduite en

utilisant une forme usuelle pour les processus d’écoulement thermiquement activés :

c=7$ exp(—%j Equation 94

ol 77 et k¥ sont des constantes matériaux phénoménologiques, et R est la constante universelle

des gaz.

Le systéme d’équations différentielles du premier ordre est intégré numériquement en utilisant

I’approximation d’Euler implicite. Pour empécher 1’instabilité numérique due a la singularité des

relations (90) et (91) au début du chargement mécanique ol A, =1, un coefficient de

perturbation x =0,01 est ajouté a A, pendant nos simulations.

I11.2.3. Cinétiques et parameétres matériaux
Nous allons maintenant construire les cinétiques matériaux et déterminer les parametres

matériaux afin de décrire les tendances générales de la réponse mécanique du matériau d’étude.

I11.2.3.1. Paramétres du matériau vierge

Afin de déterminer les paramétres matériaux, les équations constitutives sont réduites
sous la forme uniaxiale. Les composantes du tenseur de contraintes mécaniques ©,, sont

exprimées comme suit :

oy, >0 et o;; =0 pour toutes les autres composantes Equation 95

La partie mécanique du gradient de deformations est de la forme suivante :

Fu () =diag 4y (1), 4" (1), 4 (1)) Equation 96
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ou 1’élongation ﬂM(t) est une fonction du temps correspondant aux processus realisés

expérimentalement.

Afin de décrire la partie thermique du gradient de déformations, la valeur numérique du

coefficient d’expansion thermique « doit étre spécifiée. Elle est prise égale & 7x10™ K.

En raison de la structure du modéle mécanique, les paramétres matériaux des branches

d’équilibre et de viscosité peuvent étre identifiés séparément.

La procédure d’identification commence avec la partie d’équilibre. Désignons, respectivement,
par N, et n, les valeurs des segments de chaines et de densité de chaines dans le matériau
vierge. En considérant que le dénominateur de I’approximation de Padé donné par 1’équation
(83) est nul (ce qui revient a considérer que la contrainte d’équilibre tend vers I’infini), une
relation naturelle peut étre obtenue pour calculer le nombre moyen N, de liens rigides connectés

dans une chaine :
1 2 . .
NO = g(ﬂ,hzm +]~I—|m] Equatlon 97

ou A, est la limite d’extensibilité estimée expérimentalement en définissant une asymptote
verticale au durcissement structural drastique de la courbe contrainte-déformation d’équilibre. La
densité de chafnes moyenne n, est estimée en utilisant le durcissement initial C. =nkT de la

courbe contrainte-déformation a 1’équilibre. Cette méthodologie assure 1’unicité des valeurs
numériques de ces deux propriétés du réseau moléculaire.

Une fois ces paramétres du réseau connus, I’identification continue par la partie visqueuse du
modéle de comportement. Le paramétre matériau C,, est déterminé en utilisant la pente

instantanée de la décharge de la réponse contrainte-déformation du matériau. Notons que, dans le
cas de I’inélasticité combinée aux grandes déformations, I’identification des parameétres n’est pas
triviale. Elle se complique par I’interdépendance de certains paramétres. En effet, en raison de la
structure du modele, les parametres visqueux ne peuvent étre identifiés separément. Ces
parametres ont fait 1’objet d’une procédure d’optimisation basée sur la minimisation des
différences entre résultats du modéle de comportement et données expérimentales.

Le résultat du modeéle de comportement pour I’EPDM vierge sollicité en multi-relaxations est

présenté a la Figure 55 pour différentes vitesses de déformation et peut étre comparé
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qualitativement aux résultats expérimentaux de la Figure 37. Une comparaison quantitative est

donnée aux Figures 56 a 58.

< ° 0,01 71 E S — Expérimental
Sa | 0,001 s S 4 Modéle
S 0 0,0001 51 @ .
‘s 3 <
= >
E 2 = 2
E 1 - .g 1
s 5
(@] 0 b= 0 oo : . . .
0 0.3 0.6 0.9 12 15 0 03 0.6 09 12 15
Déformation vraie Déformation vraie
Figure 55. Résultats du modéle pour Figure 56. Comparaison entre modele et
I’élastomére EPDM industriel sollicité en expérience pour I’élastomére EPDM
multi-relaxations a température ambiante et industriel sollicité en multi-relaxations a
a différentes vitesses de déformation. température ambiante et 4 0,01 s™.
s i — Expérimental = N EXPéfime“‘a'
s 4 Modeéle % 4 Modele
Y 2
5
< S
£! , 5.
o
O 0 . . : :
0 0.3 0.6 0.9 1.2 15 °, o 06 0‘9 1 15
Déformation vraie ' Déformation vraie ' '
Figure 57. Comparaison entre modéle et Figure 58. Comparaison entre modeéle et
expérience pour l’élastomére EPDM expérience pour l’élastomeére EPDM
industriel sollicité en multi-relaxations a industriel sollicité en multi-relaxations a
température ambiante et & 0,001 s™. température ambiante et & 0,0001 s™.

Le modele de comportement est capable de reproduire de maniére tres satisfaisante les
differentes caractéristiques de la réponse mécanique du matériau vierge en incluant la réponse
dissipative (hystérésis), la déformation rémanente, les phases de relaxation aussi bien en charge

qu’en décharge, ainsi que les effets de la vitesse de déformation.

Afin de simuler I’augmentation, observée expérimentalement, de la réticulation (provoquant une
diminution du nombre moyen de monomeéres dans une chaine et parallelement une augmentation
de la densité de chaines) et des effets dissipatifs en fonction du temps de vieillissement, des
cinétiques d’altération du réseau macromoléculaire et des caractéristiques visqueuses sont

proposées puis couplées au modéle de comportement.
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I11.2.3.2. Cinétique d’altération du réseau
La cinétique d’altération du réseau macromoléculaire est déduite de 1’évolution de la

densité de réticulation déterminée en utilisant les mesures de gonflement. Le nombre de liens
rigides N connectés dans une chaine et la densité de chaines n étant affectés par I’altération du
réseau macromoléculaire, nous choisissons de les exprimer comme sulit :

N=N(t,) Equation 98

n=n(t,) Equation 99
ou t, est le temps de vieillissement.
En raison du réarrangement du réseau, la longueur moyenne des chaines suit une fonction
décroissante avec le temps de vieillissement. En paralléle, le nombre moyen de chaines par unité
de volume croit. En tenant compte de la loi de conservation de la masse qui impose que le
nombre total de monomeres par unité de volume reste constant, le nombre de liens rigides N
connectés dans une chaine et la densité de chaines n doivent évoluer tels que :

Nn = N,n, Equation 100
ou N, et n, sont les valeurs pour le matériau vierge. Cette condition implique que les quelques
chaines transformées en chaines pendantes sont négligées.

Les Figures 59 a 62 donnent 1’évolution de la densité de chaines n et du nombre de liens rigides

N obtenues pour différentes températures et temps de vieillissement.

210 71 16 @ 1
T o |08 15 ¢ ° ® 08
o E.. ILC e ¢ 06 -
£ 1t < £ 13 ¢ >
A |04 2 = ° 04 &
[ 12 ¢
6 [ o0 ]
: o 02 11 | 02
| 6 0. @ @00 .. .9 3 Y S 0
0 2000 4000 6000 0 200 400 600
Temps de vieillissement (h) Temps de vieillissement (h)
Figure 59. Cinétique de la densité de chaines Figure 60. Cinetique de la densité de
n et du nombre de liens rigides N de chaines n et du nombre de liens rigides N
I’élastomeére EPDM industriel a 130°C. de I’élastomére EPDM industriel a 140°C.
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Figure 61. Cinétique de la densité de chaines Figure 62. Cinétique de la densité de
n et du nombre de liens rigides N de chaines n et du nombre de liens rigides N
I’élastomére EPDM industriel a 150°C. de ’élastomére EPDM industriel a 170°C.

En se basant sur I’approche Arrhenienne, les courbes maitresses d’équivalence temps-

température sont présentées aux Figures 63 et 64.

7 13 " -
©130°C 4 140°C e % ©130°C 4 140°C
° 08 I &3, B150°C © 170°C
5 B 150°C 170°C | ] LZ‘
- 06 [ Y ¢
g g G
< Z 04
3
30 02 f e
2 ,..;'AXZ&L ‘PI. .' . . . .
1 aa ;)‘ . L L ) 0
0 1000 2000 3000 4000 0 1000 2000 3000 4000
t,xar (h) t,xar (h)

Figure 63. Courbe maitresse d’équivalence  Figure 64. Courbe maitresse d’équivalence

temps-température de la cinétique de la temps-température de la cinétique du
densité de chaines n de I’élastomére EPDM  nombre de liens rigides N de I’élastomére
industriel. EPDM industriel.

I11.2.3.3. Cinétique de la viscosité matériau

La cinétique de la viscosité est évaluée sur la base des données expérimentales de multi-
relaxations montrees aux Figures 39 a 42. Les parametres matériaux de la contribution visqueuse
du modéle de comportement sont traités comme des constantes pour chaque temps de
vieillissement. La cinétique d’évolution de ces parameétres est présentée aux Figures 65 a 68.

Chaque parameétre y est représenté par une équation de la forme :

x=a+pexp(-n,) Equation101

ou @, [ et y sont des constantes a identifier experimentalement.
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Figure 65. Cinétique du parametre Co,, a Figure 66. Cinétique des parameétres de
170°C (@ =-15,14 MPa, f=15,42 MPaet y viscosité c. et cga 170°C (a=0,0001 MPa, S
=-0,0009) de I’élastomére EPDM =1,0 MPaet ¥=0,33 pour c;; «=1,48

industriel. MPa, #=2,51 MPaet = 0,11 pour cg) de
élastomére EPDM industriel.
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Figure 67. Cinétique des parametres de Figure 68. Cinétique des parameétres de
viscosité m; et my & 170°C (= 3,0 MPa, B viscosité d; et dqg a 170°C (= 2,07 MPa, B =
=0 MPaet y=0 pour m¢; = 2,64 MPa, # 5,87 MPa et y=0,07 pour d;; &= 9,52 MPa,

=-2,22 MPa et y= 0,04 pour mg) de B=-6,58 MPa et y= 0,028 pour dg) de

Uélastomeére EPDM industriel.

I11.2.3.4. Comparaison entre modele et expérience

Uélastomere EPDM industriel.

Les cinétiques matériaux sont introduites dans le modele de comportement afin de le

rendre a méme de prédire les évolutions du comportement mécanique en cours de vieillissement.

Les Figures 69 a 72 présentent, en comparaison avec des données expérimentales obtenues apres

différents temps de vieillissement a 170°C, des simulations réalisées avec le modele de

comportement couplé aux cinétiques matériaux, en multi-relaxations avec un cycle de charge-

décharge.
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Figure 69. Comparaison modeéle-expérience
pour un temps de vieillissement de 14 h de
I’élastomére EPDM industriel.

Figure 70. Comparaison modele-expérience
pour un temps de vieillissement de 36 h de
I’élastomére EPDM industriel.
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Figure 71. Comparaison modele-expérience
pour un temps de vieillissement de 69 h de
I’élastomére EPDM industriel.

Figure 72. Comparaison modele-expérience

pour un temps de vieillissement de 92 h de
I’élastomére EPDM industriel.

II1.3. Conclusion partielle sur le modele de comportement

Dans cette partie, nous avons analysé, sur le plan expérimental et de la modélisation, les
effets du vieillissement thermique sur la réponse viscoélastique en grandes déformations de
1’élastomere EPDM industriel. Les observations expérimentales démontrent que le vieillissement
thermique affecte de maniére significative la réponse du matériau a 1’équilibre (c’est-a-dire 1’état
dans lequel se trouve le matériau apres la relaxation des contraintes a long terme), la contribution
visqueuse de la réponse du matériau (c’est-a-dire 1’écart avec cet état d’équilibre) et I’amplitude
de I’hystérésis (en d’autres termes, les effets dissipatifs). Un modele de comportement a été
élaboré pour décrire la réponse viscoélastique en grandes déformations de 1’élastomére EPDM
industriel et a été couplé aux cinétiques matériaux déduites expérimentalement. Ce modeéle
présente un réel sens physique. Les cinétiques matériaux ont été évaluées sur la base d’une

approche hybride chimique-mécanique utilisant les résultats des mesures de gonflement et des
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essais de multi-relaxations. Le modéle de comportement ainsi élaboré est en bon accord avec les
données expérimentales et semble étre un outil prometteur pour représenter la réponse de
I’élastomere EPDM industriel dans des conditions de vieillissement plus complexes, par exemple
un cyclage thermique. Il serait pertinent par la suite de coupler les développements déja réalisés a
des équations de diffusion afin de tenir compte d’un gradient de I’altération de la microstructure

en fonction de I’épaisseur.
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Conclusions

Les travaux de thése ont porté sur la prédiction du comportement & long terme d’une
protection externe en matrice EPDM (éthylene-propyléne-diene monomeére) d’une jonction
rétractable a froid (RF) servant a raccorder les cables électriques de moyenne tension d’ERDF.

L’objectif visé était de prédire la durée de vie de cette protection externe en service.

« Dans un premier chapitre bibliographique, nous avons présenté la composition chimique
des formulations d’¢lastomére les plus courantes (réticulées au soufre ou au peroxyde) ainsi que
leur comportement macroscopique (en particulier leurs propriétés mécaniques). Différents types
de vieillissements ont également été présentés. Notre intérét s’est porté sur le processus de
thermo-oxydation et ses conséquences sur la microstructure et le comportement macroscopique
des elastoméres. Généralement, les travaux de recherche dans le domaine du vieillissement des
polymeres ne s’intéressent qu’a un seul aspect du probléme: le vieillissement thermique,
mécanique ou électrique. L’originalité de cette étude est de s’appuyer sur I’ensemble des
données recueillies dans la littérature pour ensuite proposer un nouvel outil de simulation
numérique couplant les effets chimiques, thermiques et mécaniques, dans le but de prédire au
final le comportement & long terme de la protection externe. Pour cette raison, le travail de cette
these est le fruit d’une collaboration entre deux laboratoires de recherche : 1’un spécialiste de
I’analyse et la modélisation cinétique du vieillissement chimique (PIMM, Arts et Métiers
ParisTech), et I’autre spécialiste de la modélisation mécanique des polyméres (LML, Université
Lille 1 Sciences et Technologies).

e Au cours de cette these, nous avons éetudie des formulations d’EPDM de complexité
croissante pour identifier tour a tour le mécanisme d’oxydation des chaines EPDM, la stabilité
thermique (réversion/post-vulcanisation) et I’effet stabilisant des ponts inter-chaines soufres,
I’effet stabilisant du TMQ (Tri-Méthyl-Quinoléine) et I’effet renfor¢ant des charges. L’ensemble
de ces matériaux et leur caractérisation initiale ont été présentés dans le deuxiéme chapitre.

e Dans le troisieme chapitre, nous avons étudié les effets du vieillissement thermique sur la
structure moléculaire et macromoléculaire de 1’élastomeére EPDM industriel. Il est apparu que les
charges réactives (noirs de carbone) n’ont pratiquement aucun effet stabilisant contre I’oxydation
de la matrice EPDM. Un mécanisme d’oxydation des chaines EPDM a été proposé et complété
pour prendre en compte I’effet stabilisant des structures soufrées et du TMQ, mais aussi les

réactions de réversion/post-vulcanisation des ponts inter-chaines soufrés. Un modéle de
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vieillissement thermique général de la matrice EPDM a été dérive de ce mécanisme. Pour valider
ce modele et identifier ses principaux parametres, nous avons réalisé des essais de vieillissement
thermique dans I’air et sous vide a haute température (entre 70 et 200°C) sur les différents
matériaux de [1’étude. Les évolutions des concentrations des produits chimiques
(macromoléculaires et volatils) ont été suivies par spectrométrie infrarouge et analyse
thermogravimeétrique. Les nombres d’actes de réticulation et de coupures de chaines ont été
déterminés par chromatographie d’exclusion stérique (CES dans le cas de la gomme EPDM),
essais de gonflement et analyse thermomécanique dynamique (DMTA dans le cas des matrices
EPDM vulcanisées et de I’élastomére EPDM industriel). Il est apparu que dans le cas de la
gomme pure, le mécanisme de dégradation prédominant est la coupure des chaines EPDM, alors
que dans le cas des matrices EPDM vulcanisées et de 1’élastomeére EPDM industriel, le
mécanisme de dégradation prédominant est la réticulation. Cette derniére conduit a une
augmentation de la concentration en chaines élastiqguement actives et donc, a une diminution de

la masse molaire M.

Au final, cette analyse sur les conséquences de la thermo-oxydation dans les formulations
d’EPDM modeéles et industrielle nous a permis de mettre en lumiére la contribution des

principaux additifs.

Le mode¢le cinétique a permis de vérifier I’hypothése mécanistique de départ selon laquelle
I’oxydation se propageait préférentiellement sur les sites méthyliniques (-CHy). 1l a aussi permis
de déterminer, par méthode inverse, les constantes de vitesse des réactions d’addition des
radicaux alkyles et peroxyles sur les doubles liaisons d’ENB, qui sont en partie responsables de
la réticulation de la matrice EPDM pendant son vieillissement thermique. Ces deux constantes
sont proches de celles obtenues dans la littérature pour d’autres polydiénes, par exemple le
polyisopréne. Mais, nous avons aussi montré que les structures soufrées s’oxydent et se
réorganisent pour contribuer & la réticulation de la matrice EPDM. L’ensemble des résultats de

simulation numérique est en bon accord avec les données expérimentales.

A D’issue de cette partie, 1’évolution de la masse molaire des chaines élastiquement actives (M)
de la matrice EPDM a pu étre déterminée et choisie comme indicateur de la dégradation de
I’¢élastomeére EPDM industriel. M. est le paramétre clé de cette étude puisqu’il s’agit du

parametre d’entrée du modeéle mécanique établi au chapitre suivant.
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« Dans le quatrieme chapitre, nous avons étudié 1’effet du vieillissement thermique sur les
propriétés mécaniques de 1’élastomére EPDM industriel. Nous avons eu recours principalement
aux essais de traction monotone et de multi-relaxations. En premier lieu, nous avons essayé
d’établir un critére de fin de vie en se basant sur les concepts de la mécanique de la rupture. Pour
ce faire, nous avons déterminé expérimentalement 1’évolution des propriétés mécaniques ultimes
(&, or, W et J¢) dans I’air et sous vide a haute température (entre 70 et 200°C). En se basant sur
le concept du défaut intrinseque et en considérant, comme données d’entrée, 1’évolution de
I’énergie de déchirement et la masse molaire entre noeuds de réticulation (calculée par le modéle
cinétique), nous pouvons estimer 1’allongement critique pour toutes les conditions de

vieillissement étudiées a partir d’une équivalence temps-température basée sur la loi

d’Arrhenius.

Ainsi, que ce soit pour I’allongement ou les contraintes a la rupture ou encore les densités
d’énergie de déformation, une courbe maitresse peut étre construite en fonction d’un temps
réduit. Sans I’introduction d’un coefficient de sécurité supplémentaire, ces trois critéres de
rupture permettent de donner une estimation de durée de vie du matériau industriel de I’ordre de
55 ans & 70°C dans I’air (sans cyclage thermique) pour une pré-déformation (nominale) de la
protection externe en EPDM d’environ 150% (déformation réelle subie par la jonction en

service).

En raison de 1’expansion des jonctions, dans la deuxieme partie de cette étude sur le
comportement mécanique, nous nous sommes intéressés a I’interface cable/jonction. Ainsi, nous
avons étudié la relaxation viscoélastique des contraintes mécaniques de 1’élastomére EPDM
industriel apres vieillissement. L’objectif était de construire un modele thermomécanique en
grandes déformations pour prédire le comportement viscoélastique a long terme du matériau et
donc la relaxation des contraintes, mais aussi d’évaluer I’impact du vieillissement thermique sur
la perte de pression au niveau de la liaison cable/jonction. Une modélisation de type hyper-
viscoélastique, intéegrant des paramétres pertinents (cinétique de M;) émanant de la
microstructure du matériau, a été établie. Pour valider ce modeéle et identifier ses principaux
parameétres, nous avons réalisé des essais de multi-relaxations sur un cycle charge-décharge sur
I’élastomere EPDM industriel ayant subi, au prealable, un vieillissement accéléré a haute

température (typiquement au-dessus de 130°C). A partir d’une équivalence temps-
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température, ce modele peut étre extrapolé aux températures de fonctionnement des jonctions
pour déterminer la cinétique de la relaxation des contraintes. Pour approcher au mieux les
conditions reelles en service, nous avons également étudié le vieillissement chimique sous
déformation imposee en réalisant des essais de relaxation a haute température (entre 70 et 170°C)
dans I’air. Al’issue de cette derniére partie, nous avons établi un modele de prédiction du
comportement mécanique prenant en compte le vieillissement. 1l est important de souligner que
dans cette approche mécanique, nous avons intégré de maniere pertinente le paramétre M.. Au
terme de cette étude mécanique, nous avons construit un modele thermomécanique capable de
prédire le comportement mécanique du matériau industriel au cours de son vieillissement

thermique.

Ainsi, la retombée majeure et innovante de cette thése est la proposition d’un nouvel outil de
simulation numérique, couplant les effets chimiques, thermiques et mécaniques. Cette étude
pluridisciplinaire a permis ainsi de relier les modifications de la structure moléculaire et

macromoléculaire de la matrice EPDM (M) a I’évolution du comportement macroscopique (&,

ov).
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Malgré son apparent succes, 1’outil numérique mis au point dans ce travail de thése peut

étre encore amélioré. Les différentes pistes d’améliorations sont exposées ci-dessous.

e Une partie des résultats expérimentaux obtenue au cours de cette thése sur la thermo-
oxydation de la matrice EPDM n’a pas été simulée. Nous avons propose une série d’équations
différentielles pour prendre en compte 1’effet stabilisant des structures soufrées et du TMQ,
mais aussi les réactions de reversion/post-vulcanisation des ponts inter-chaines soufrés.
L’intégration de ces équations différentielles dans le modéle cinétique et la comparaison des
simulations avec les données expérimentales s’impose comme une perspective évidente pour
la partie chimie. Elle nous permettra d’aboutir a une meilleure compréhension des
mécanismes de dégradation thermo-oxydatifs de 1’¢lastomére EPDM industriel et une
meilleure estimation de sa durée de vie.

e L’indicateur de dégradation du réseau EPDM est la masse molaire des chaines
élastiquement actives. Il s’agit du paramétre d’entrée du modéle mécanique. Si dans le cas
d’une matrice EPDM vulcanisée non chargée, ce parametre présente un réel sens physique, en

revanche, sa définition est moins évidente dans le cas de la matrice chargée.

En effet, dans ce cas, les charges renforcantes (noirs de carbone et silicates d’aluminium) sont
probablement liées chimiquement (liaisons fortes covalentes) ou physiquement (liaisons plus
faibles secondaires: Van der Waals, hydrogéne, etc.) a la matrice élastomérique. Elles
participent ainsi au réseau macromoléculaire et contribuent aux valeurs apparentes de M.
déterminées par les essais de gonflement (liaisons fortes covalentes uniquement) et traction

uniaxiale (liaisons fortes covalentes et liaisons plus faibles secondaires).

Ainsi, M. serait une valeur moyenne des masses molaires des chaines élastiquement actives

du réseau EPDM matriciel et des interphases charge/matrice.

Pour I’instant, la valeur apparente de M. a été introduite avec succés dans le modele
mécanique macroscopique pour prédire les propriétés globales de I’¢lastomere EPDM

industriel sans regarder localement la propagation de I’endommagement.

Mais, si I’on souhaitait prédire I’amorcgage et la propagation de I’endommagement dans les
zones les plus vulnérables du matériau (soit dans la matrice, soit aux interphases
charge/matrice), il faudrait alors se tourner plutdt vers une approche micromécanique qui
intégrerait les trois phases du matériau : la matrice EPDM (en premiere approche, de méme

structure que la matrice pure), les interphases charge/matrice et les charges.
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Il faudrait alors renseigner avec les valeurs respectives de M, les lois de comportement
choisies pour décrire la matrice EPDM et les interphases charge/matrice.

Il faudrait également mettre en place des expériences pour déterminer ces deux grandeurs.

e Pour valider un tel modele comportant un nombre plus important de parametres
ajustables, il serait alors indispensable d’étudier, au préalable, le comportement de la matrice
EPDM vulcanisée non chargée, avant de s’attaquer a 1I’¢tude du comportement de 1’élastomére
EPDM industriel.

e Parailleurs, il serait également intéressant de poursuivre sur deux aspects :

o Enrichir le modele visco-hyperélastique en le couplant a un critere
d’endommagement continu. Par ce biais, nous aurons ainsi & notre disposition un modéle
complet qui pourra étre utilisé pour estimer la durée de vie des jonctions. Un tel modele
pourrait étre implanté dans un code éléments finis afin de simuler les conditions réelles
d’utilisation (en particulier les variations de températures). Le modele pourrait également étre
couplé avec des équations de diffusion afin de tenir compte d’un gradient de ’altération de la
microstructure en fonction de 1’épaisseur.

o La notion de défaut intrinséque a été introduite de maniere intuitive. Il serait

intéressant de rechercher le lien entre ce défaut virtuel et la microstructure réelle.

Bien que I’étude se soit focalisée sur la protection externe en matrice EPDM, les approches
développées au cours de cette these pourraient étre élargies a d’autres types de protections

externes et inclure le corps électrique.
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Cables et accessoires de raccordement utilisés a ERDF

I. Les cAbles HTA!

A TDorigine, EDF utilisait pour son réseau souterrain moyenne tension (HTA) des

cables isoles au papier imprégne (CPI). Ils sont constitués de diverses couches comme le
montre la Figure 1.

CPI Trimétallisé

CPI unipolaire
150 mm?2 al

74,9 mm?2 1965

Gaine

Meétallisation
collective

] métallisés
Papiers

metallisés

Papiers
isolants

Papiers
isolants

Ame

Figure 1.Cébles isolés au papier imprégné HTA.

Cette technologie est toujours présente sur le réseau ERDF et certaine liaisons ont presque 80
ans. Elle a toutefois été remplacée par des cables a isolation synthétique (CIS) dans les années

1975. Les premiéres liaisons ont environ 40 ans. Les cables CIS sont également constitués de
diverses couches comme le montre la Figure 2 :

Gaine Ecran en Ecran semi- Isolant en Ecran semi- Ame en
extérieure aluminium conducteur Polyéthyléne conducteur aluminium
en PE contrecollé (SC) externe Réticulé (SC) interne ou en cuivre

Figure 2. Cable synthétique HTA.

L HTA : moyenne tension, généralement 12 kV (entre phase et terre) pour le réseau ERDF.
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o Gaine extérieure : la gaine extérieure est une protection mécanique du céble. Elle
contribue également a 1’étancheité radiale. Aujourd’hui en PE, elle était en PVC jusqu’au
début des années 2000.

e Ecran en aluminium : il est contre-collé a la gaine externe et contribue a I’étanchéité
radiale du céble. Il assure également la protection des tiers et le retour des courants de défaut

vers la source.

e Ecran SC externe : I’écran semi-conducteur externe est une couche qui permet de

maitriser de maniere uniforme le champ électrique dans le céble.

e lIsolant : I’isolant en PR assure I’isolation €lectrique et la dissipation thermique du
cable.

e Ecran SC interne : I’écran semi-conducteur interne est une couche qui permet de

maitriser de maniére uniforme le champ électrique dans le cable.

e Ame : pour ERDF, elle est cablée, en aluminium ou en cuivre, et assure le transit du

courant.

Il. Les Accessoires HTA

I.1. Familles

ERDF utilise actuellement 6 familles d’accessoires pour raccorder les cables HTA,

soit entre eux, soit sur des appareillages, soit sur des ouvrages aériens :
e Jonction : raccordement entre cable de méme nature,

e Transition : raccordement entre un cable isolé au papier imprégné et un cable a

isolation synthétique,

Dérivation : raccordement d’un cable sur un cable déja installé,

Extrémité : raccordement d’un cable sur des matériels ou appareillage,

Connecteur séparable : raccordement d’un cable sur des matériels ou appareillage,

Bout perdu : isolation de I’extrémité d’un cable restant sous tension.
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I.2. Technologies

1.2.1 La technologie "Rubané”

Cette technologie est utilisée depuis I’origine des liaisons. Elle consiste a reconstituer
les couches isolantes et semi-conductrices du cable par des rubans synthétiques en EPR?
(auparavant en papier). L’écran est reconstitué par un tricot en cuivre étamé. La protection
externe est assurée par de la résine qui forme une coque autour de I’accessoire. Cette
technologie est principalement utilisée pour la réalisation des transitions (Figure 3) et des

bouts perdus pour cébles isolés au papier imprégné.

'\vn\\\\i\'\w ;;#’ |7 —
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Figure 3. Photographie d’une transition en cours de fabrication.

I.2.2. La technologie "thermo-rétractable”
Depuis 1975, date d’arrivée des CIS, d’autres technologies ont vu le jour : Le thermo-

rétractable (TH) est arrivé dans les années 80 (Figure 4).

Figure 4. Photographie d’une transition thermo-rétractable en cours de réalisation.

2 EPR : Ethyléne — Propyléne - Rubber
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Les constituants sont des tubes de diverses épaisseurs qui se rétractent sur les cables sous la
chaleur d’une flamme. Cette technique requiert une bonne expérience de 1’opérateur car il faut

chauffer suffisamment pour bien rétreindre les composants sans pour autant les brdler.

I.2.3 La technologie "Rétractable a Froid"
La derniere technologie arrivée sur les réseaux est le rétractable a froid (RF) depuis
1995 environ. Cette technologie est la plus utilisée aujourd’hui, principalement pour les

jonctions, dérivations et bouts perdus pour CIS et également pour les transitions.

Les composants se présentent sous forme de tubes en matériaux synthétiques pré-expansés sur
des supports. Les composants sur leurs tubes supports sont préalablement mis en attente sur
les cables (Figure 5). Puis, aprés préparation et raccordement des ames de cable, les supports

sont retirés et les tubes se rétractent sur les cables a la température ambiante.

Figure 5. Photographie d’un kit de jonction rétractable a froid.

Les matériaux utilisés sont principalement I’/EPDM (pour la protection extérieure et le corps
électrique) et la silicone (corps électrique) (Figure 6).

| Schéma de principe d'une jonction RF sur cable 150 mm? ‘

l Composants de la jonction I Composants du Cable
Tresse de continuité d'écran

| Raccord | | Protection exteme | | Plaque & picots || Ressort spiralé ‘

‘ Tresse isolée dinterconnexion décran |
2 0 { I ) .
| |
“—‘——_'

Mastic d'étanchéité I Edectrode inferne  Isolent  Semi-conducteur externe

Deflecteur géometrique
el Sectie | Corps électique tricouche

1 Isolant ‘ | SC extemne ’ |Gaineabrasée’ ’ Gaine extérieure

Figure 6. Schéma en coupe d’une jonction rétractable a froid.
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I.3. Conditions d'utilisation des accessoires

La température maximale sur I’ame des CIS, en service, est fixée a 90°C.

e La profondeur d’enfouissement dans le sol est de I’ordre de 0,8 a 1 m.

La température du milieu est donc celle du sol a cette profondeur, si on se place a I’infini.
Mais a proximité directe des accessoires, la température est légérement plus élevee du fait

de la dissipation thermique.

La température de surface externe des jonctions est comprise entre 60 et 75°C

(températures mesurées a la suite d’essais).






Modélisation du vieillissement thermique et mécanique des protections externes
en EPDM de jonctions rétractables a froid

RESUME : L’objectif de cette thése est I'étude des conséquences de la thermo-oxydation sur la
structure chimique et le comportement mécanique d’un Ethyléne Propyléne Diene Monomére (EPDM).
Afin de déterminer les madifications a différentes échelles structurales, quatre formulations modéles
sont étudiées : la gomme pure, les matrices vulcanisées stabilisée et non stabilisée et I'élastomere
industriel. L’ensemble des échantillons est vieilli entre 70 et 200°C dans l'air ou sous vide puis
caractérisé par divers outils analytiques. La thermogravimétrie donne acces aux variations de masse
résultant de l'incorporation de I'oxygéne et I'émission de composés volatils. L’analyse infrarouge
permet de suivre les évolutions des espéces chimiques. Les essais de gonflement, de
chromatographie et de spectrométrie mécanique permettent de calculer les nombres de coupures de
chaines et d’actes de réticulation a chaque instant. Sur la base de ces résultats, un modéle cinétique
général de thermo-oxydation de la matrice EPDM est proposé et en partie validé. Les conséquences
du vieillissement thermique sur le comportement mécanique de I'élastomére industriel sont mises en
évidence par des essais de traction uniaxiale et de multi-relaxations a température ambiante. L’impact
du vieillissement thermique sur les propriétés ultimes et, les réponses a I'équilibre et hors équilibre est
examiné. Un critére prédictif de rupture basé sur la mécanique de la rupture est proposé. Enfin, le
couplage vieillissement thermique-contrainte mécanique est étudié par des essais de relaxation de
contraintes continues entre 130 et 170°C dans I'air. Les modifications de la microstructure pendant le
vieillissement thermique sont intégrées dans les équations constitutives du modéle mécanique
macroscopique afin de proposer un outil de prédiction du comportement a long terme de I'élastomére
industriel. La simulation numérique montre une bonne adéquation avec les résultats expérimentaux.

Mots clés : Elastomére EPDM, thermo-oxydation, modifications moléculaires et macromoléculaires,
mécanique de la rupture, réponse viscoélastique aux grandes déformations, couplage chimie-
mécanique.

Modelling of thermal and mechanical ageings of the external protection of a cold
shrinkable junction made of EPDM rubber

ABSTRACT: The aim of this work is to study the consequences of the thermal oxidation on the
chemical structure and mechanical behavior of an Ethylene-Propylene-Diene Monomer (EPDM). In
order to determine the structural changes at different scales, four model formulations have been
considered: free additive gum, stabilized and unstabilized vulcanized matrix and industrial rubber. All
samples were aged between 70 and 200°C in air or vacuum and characterized by several analytical
tools. Thermogravimetry gives access to weight variations due to oxygen grafting and volatile
compounds release. Infrared analysis is used to follow chemical species evolutions. Swelling tests,
chromatographic and mechanical spectrometry tests allow calculating the number of chain scission
and cross-linking events at any time. Based on these results, a general kinetic model is proposed and
partially validated for EPDM matrix thermal oxidation. The consequences of thermal ageing on the
mechanical behavior of the industrial rubber are pointed out by monotonic tensile and multi-step stress
relaxation tests at room temperature. The impact of thermal ageing on ultimate properties and,
equilibrium and non-equilibrium response are examined. A predictive failure criterion based on fracture
mechanics approach is proposed. Finally, the coupling between thermal ageing and mechanical stress
is studied by continuous stress relaxation tests between 130 and 170°C in air. The microstructural
modifications during thermal ageing are introduced into the constitutive equations of the macroscopic
mechanical model in order to propose a predictive tool of the long time behavior of the industrial
rubber. The numerical simulation is in good agreement with experimental results.

Keywords: EPDM rubber, thermal oxidation, molecular and macromolecular changes, large strain
viscoelastic response, fracture mechanics, chemo-mechanical coupling.
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