
�>���G �A�/�, �T���b�i�2�H�@�y�y�8�d�N�9�k�j

�?�i�i�T�b�,�f�f�T���b�i�2�H�X���`�+�?�B�p�2�b�@�Q�m�p�2�`�i�2�b�X�7�`�f�T���b�i�2�H�@�y�y�8�d�N�9�k�j

�a�m�#�K�B�i�i�2�/ �Q�M �k�j �J���` �k�y�R�R

�>���G �B�b �� �K�m�H�i�B�@�/�B�b�+�B�T�H�B�M���`�v �Q�T�2�M ���+�+�2�b�b
���`�+�?�B�p�2 �7�Q�` �i�?�2 �/�2�T�Q�b�B�i ���M�/ �/�B�b�b�2�K�B�M���i�B�Q�M �Q�7 �b�+�B�@
�2�M�i�B�}�+ �`�2�b�2���`�+�? �/�Q�+�m�K�2�M�i�b�- �r�?�2�i�?�2�` �i�?�2�v ���`�2 �T�m�#�@
�H�B�b�?�2�/ �Q�` �M�Q�i�X �h�?�2 �/�Q�+�m�K�2�M�i�b �K���v �+�Q�K�2 �7�`�Q�K
�i�2���+�?�B�M�; ���M�/ �`�2�b�2���`�+�? �B�M�b�i�B�i�m�i�B�Q�M�b �B�M �6�`���M�+�2 �Q�`
���#�`�Q���/�- �Q�` �7�`�Q�K �T�m�#�H�B�+ �Q�` �T�`�B�p���i�2 �`�2�b�2���`�+�? �+�2�M�i�2�`�b�X

�G�ö���`�+�?�B�p�2 �Q�m�p�2�`�i�2 �T�H�m�`�B�/�B�b�+�B�T�H�B�M���B�`�2�>���G�- �2�b�i
�/�2�b�i�B�M�û�2 ���m �/�û�T�¬�i �2�i �¨ �H�� �/�B�z�m�b�B�Q�M �/�2 �/�Q�+�m�K�2�M�i�b
�b�+�B�2�M�i�B�}�[�m�2�b �/�2 �M�B�p�2���m �`�2�+�?�2�`�+�?�2�- �T�m�#�H�B�û�b �Q�m �M�Q�M�-
�û�K���M���M�i �/�2�b �û�i���#�H�B�b�b�2�K�2�M�i�b �/�ö�2�M�b�2�B�;�M�2�K�2�M�i �2�i �/�2
�`�2�+�?�2�`�+�?�2 �7�`���M�Ï���B�b �Q�m �û�i�`���M�;�2�`�b�- �/�2�b �H���#�Q�`���i�Q�B�`�2�b
�T�m�#�H�B�+�b �Q�m �T�`�B�p�û�b�X

�*���`���+�i�û�`�B�b���i�B�Q�M �2�i ���M���H�v�b�2 �/�2�b �K�û�+���M�B�b�K�2�b �/�2 �7�`���+�i�m�`�2
�2�M �7���i�B�;�m�2 �/�2�b �û�H���b�i�Q�K���`�2�b �+�?���`�;�û�b

�a���K�v �J�x���#�B

�h�Q �+�B�i�2 �i�?�B�b �p�2�`�b�B�Q�M�,

�a���K�v �J�x���#�B�X �*���`���+�i�û�`�B�b���i�B�Q�M �2�i ���M���H�v�b�2 �/�2�b �K�û�+���M�B�b�K�2�b �/�2 �7�`���+�i�m�`�2 �2�M �7���i�B�;�m�2 �/�2�b �û�H���b�i�Q�K���`�2�b �+�?���`�;�û�b�X
�*�?�B�K�B�2�@�S�?�v�b�B�[�m�2 �(�T�?�v�b�B�+�b�X�+�?�2�K�@�T�?�)�X �l�M�B�p�2�`�b�B�i�û �S�B�2�`�`�2 �2�i �J���`�B�2 �*�m�`�B�2 �@ �S���`�B�b �o�A�- �k�y�R�y�X �6�`���M�Ï���B�b�X
���L�L�h �, ���X ���T���b�i�2�H�@�y�y�8�d�N�9�k�j��



 

 

- 1 - - 1 - 

�

�

�
�

��������������	
������
��
����	��������		������
	����
	���

�
��������	��

�

ED397 Physique et Chimie des Matériaux�
�
�


���
�	�
�����
�

��� SAMY MZABI �
�


������	
�����
�����
��
�
�

�����
	������
����	��������		������
	����
	���
�
�

���
	��
����	���
��� �
�

Caractérisation et analyse des mécanismes de  
fracture en fatigue des élastomères chargés 

����������������������������������������
�

���	
��
��
���������
�������
�
�
�
���	��
�������� ������
����
�
�
�
� 
��!���"���
�#�������$%���	�� � � � � 
�����
�	
�
�
���&��	��	����&�
	���� � � � � � '��
�	
����
�	���
�
�
� 
��(�����
�(��
��� � � � � � � )�����	
���
�
���*�+���,
������ � � � � � � )�����	
���
�
���'���
��#
���
-��� � � �� � � � *.� ���	
���
�
���/���	���#�� �
��
��� � � � � � *.� ���	
���
�

�
0���
���	��
�
��
�1�����
�&���
�$�
�����2��
#��
����3����
��4��������	�����
�����	����	��
	���� 
��
������
��
*���54�� � 
 ��	��
�
�6���
��
��3����
��
� ��
���
�
�6���$
7)8��&*'*9��2�

/�����
���	����	������:��;:�2<�;6�
!�.������:��;:�2<�:��

/����������
���	�����	���
�7�=�*(������:��;:�2>�6:�
/����������
���	�����	���
�*��=��*������:��;:�2<�:� �

/����������
���	�����	���
��!�=�?������:��;:�2<�6�� �
*$ �������������	
����	���	@�� ��A��

��

 



 

 

- 2 - - 2 - 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



  

 
 

- 3 - - 3 - 

 
 
 
 
 
 
         
                              ���������	
������	
��
� � � �������������������������������������������������������������������������������
��������������������� � � � � � � � ���������������	
��
�
� � � � � � � � � �������������������
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



 

 
 

- 4 - - 4 - 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



  

 
 

- 5 - - 5 - 

  

Remerciements 
 
 
C’est par ces remerciements que je termine la rédaction du manuscrit de ma thèse. Ce travail 
de trois ans a été pour moi une expérience riche et intense. Riche de par les techniques et les 
concepts que j’ai développés, ainsi que les nombreuses rencontres faites dans les couloirs de 
l’ESPCI, au Centre de Technologie Michelin, ou lors de conférences à l’étranger (qui aurait 
cru qu’un jour j’irai aux Etats-Unis, au Canada, ou même en Malaisie !!). Intense car le sujet 
de la thèse m’a incité à me documenter aussi bien sur les élastomères chargés que sur la 
fracture des matériaux en général. En commençant ce doctorat, je pensais arriver en terrain 
conquis, où l’on savait tout sur ces matériaux. En fait, il reste encore des propriétés qui ne 
sont pas totalement comprises aujourd’hui.  
Cette thèse propose différentes voies d’exploration expérimentales dans un domaine très large 
qu’est la fracture des élastomères. A la fin de ce travail, de nouvelles questions nous sont 
apparues, et je suis ravi de constater que de nouveaux projets verront le jour grâce à cette 
thèse.   
 
Je tiens avant tout à remercier les membres du jury de cette thèse pour leurs questions et leur 
évaluation rigoureuse : Françoise Brochard-Wyart, Liliane Léger, Erwan Verron, Daniel 
Berghezan, Tristan Baumberger et Costantino Creton. 
 
Ce travail a été effectué au laboratoire de Physico-chimie des Polymères et des Milieux 
Dispersés (PPMD) à l’ESPCI. Je remercie François Lequeux et Christian Frétigny, directeurs 
successifs de l’unité, de m’y avoir accueilli. 
 
Je tiens à remercier mon directeur de thèse, Costantino Creton, pour m’avoir soutenu et guidé 
tout au long de l’élaboration de cette thèse.  
 
Je remercie également les équipes du Centre de Technologie Michelin qui m’ont accueilli et 
permis d’avancer pendant mon Doctorat, en particulier Daniel Berghezan, Patrice Chassaing, 
Maude Portigliatti, Christophe Moriceau, Fabien Vion-Loisel, et Kerstin Haug. 
 
Mes remerciements vont aussi au Laboratoire de Mécanique et Technologie de Cachan 
(LMT), et tout particulièrement à François Hild et Stéphane Roux pour leur accueil et leurs 
conseils tout au long de ma thèse. 
 
 

Je remercie le Laboratoire Photons Et Matière (LPEM) de l’ESPCI, et tout particulièrement  
Christine Boué pour m’avoir accordé un peu de son temps et pour m’avoir fait partager ses 
connaissances. 
 
 

Un grand merci au Laboratoire d'Ingénierie des Matériaux (LIM) de l’ENSAM pour m’avoir 
accueilli, et tout particulièrement à Bruno Fayolle, Frédéric Valès et Patrick Ribot. 
 
Je remercie le Laboratoire de Physique Statistique (LPS) de l’Ecole Normale Supérieure, et 
tout particulièrement Alexis Prevost pour sa disponibilité et ses conseils.  
 



 

 
 

- 6 - - 6 - 

Merci à l’équipe « Soft Polymer Networks » du laboratoire PPMD, ainsi qu’aux chercheurs, 
post-docs, doctorants et techniciens du laboratoire qui m’ont permis d’élargir mes 
connaissances dans le monde des polymères. 
 
Enfin, je remercie les équipes pédagogiques et les chercheurs de l’ESPCI pour l’ensemble de 
ma formation. Pendant 7 ans, ils m’ont permis d’acquérir des compétences, une formation 
scientifique rigoureuse, adaptée aux besoins actuels des entreprises. 
 
Ma reconnaissance va à tous ceux qui m’ont aidé à un moment ou à un autre.   
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



 

 

- 7 - - 7 - 

SOMMAIRE 
 

Introduction générale…………………………………13 

Chapitre 1. Les élastomères chargés ..................................... 15 

1.1 CHAINE ELASTOMERE ....................................................................................... 16 

1.1.1 Extensibilité limite des chaînes...................................................................... 16 
1.1.1.1 Conformations d’une chaîne idéale..................................................................................... 16 
1.1.1.2 Conformations d’une chaîne réelle...................................................................................... 18 

1.1.2 Approximation gaussienne ............................................................................ 18 
1.1.3 Statistique de la chaîne non-gaussienne ....................................................... 20 

1.2 RESEAU DE CHAINES POLYMERES : VULCANISATION ............................. 22 

1.2.1 Elastomère étudié et Etapes de vulcanisation.............................................. 22 
1.2.1.1 Structure du SBR ................................................................................................................. 22 
1.2.1.2 Vulcanisation du SBR .......................................................................................................... 23 

1.2.2 Théories de l’élasticité caoutchoutique ........................................................ 25 
1.2.2.1 Thermodynamique de l’élasticité caoutchoutique ............................................................... 25 
1.2.2.2 Modèle de déformation affine.............................................................................................. 26 
1.2.2.3 Chaînes efficaces ................................................................................................................. 29 
1.2.2.4 Modèle de Mooney-Rivlin.................................................................................................... 31 
1.2.2.5 Théorie du réseau non-gaussien .......................................................................................... 33 
1.2.2.6 Modèles constitutifs ............................................................................................................. 34 
1.2.2.7 Viscoélasticité et Autoéchauffement des élastomères .......................................................... 35 

1.3 RENFORCEMENT PAR LE NOIR DE CARBONE.............................................. 36 

1.3.1 Fabrication et la classification du noir de carbone ..................................... 36 
1.3.2 Différentes propriétés du noir de carbone ................................................... 37 

1.3.2.1 Caractérisation morphologique du noir de carbone ........................................................... 38 
1.3.2.2 Physico-chimie du noir de carbone ..................................................................................... 40 

1.3.3 Effet du renforcement sur les propriétés mécaniques ................................ 41 
1.3.3.1 Relation de Guth-Gold......................................................................................................... 41 
1.3.3.2 Occlusion élastomère........................................................................................................... 42 
1.3.3.3 Réseau de charges ............................................................................................................... 43 
1.3.3.4 Comportement en traction uniaxiale ................................................................................... 43 
1.3.3.5 Propriétés aux petites déformations : Effet Payne............................................................... 45 
1.3.3.6 Propriétés aux grandes déformations : Hystérèse et Effet Mullins ..................................... 48 

1.4 CONCLUSION ........................................................................................................ 50 

Chapitre 2. Les mélanges choisis pour l’étude...................... 55 

2.1 MELANGES PROPOSES ....................................................................................... 56 

2.2 CARACTERISATION DYNAMIQUE AUX PETITES DEFORMATIONS ........ 60 

2.2.1 Démarche expérimentale ............................................................................... 60 
2.2.2 Balayage en température ............................................................................... 60 
2.2.3 Balayage en déformation ............................................................................... 63 

2.3 CARACTERISATION AUX GRANDES DEFORMATIONS............................... 66 

2.3.1 Essais de traction uniaxiale ........................................................................... 66 
2.3.1.1 Conditions expérimentales................................................................................................... 66 



 

 
 

- 8 - - 8 - 

2.3.1.2 Résultats obtenus ................................................................................................................. 67 
2.3.2 Sollicitations cycliques uniaxiales ................................................................. 70 

2.3.2.1 Conditions expérimentales................................................................................................... 70 
2.3.2.2 Paramètres de départ et allure des résultats ....................................................................... 70 
2.3.2.3 Résultats obtenus pour tous les mélanges............................................................................ 71 

2.4 EVOLUTION TEMPORELLE DES PROPRIETES MECANIQUES ................... 76 

2.4.1 Essais de fluage............................................................................................... 76 
2.4.1.1 Démarche expérimentale ..................................................................................................... 77 
2.4.1.2 Résultats obtenus ................................................................................................................. 77 

2.5 VERS L’EXTENSIBILITE LIMITE DU RESEAU................................................ 80 

2.5.1 Estimation basique de l’extensibilité limite ................................................. 80 
2.5.2 Tentative d’estimation d’une extensibilité limite plus réaliste................... 81 

2.5.2.1 Modèle de Mooney-Rivlin-Gent........................................................................................... 81 
2.5.2.2 Essais de compression ......................................................................................................... 83 
2.5.2.3 Essais sur éprouvettes gonflées ........................................................................................... 86 

2.6 CONCLUSION ........................................................................................................ 91 

Chapitre 3. La fracture en fatigue des élastomères chargés : 
Etat de l’art ........................................................................... 93 

3.1 RUPTURE DES MATERIAUX FRAGILES ELASTIQUES................................. 94 

3.1.1 Energie de rupture ......................................................................................... 94 
3.1.2 Taux de restitution d’énergie ��� � ..................................................................... 94 
3.1.3 Fracture infiniment fine................................................................................. 95 

3.2 FRACTURE DES ELASTOMERES EN FATIGUE .............................................. 98 

3.2.1 Seuil de propagation de fissure pour des élastomères �������� 0........................... 99 
3.2.2 Taux de restitution d’énergie et géométries utilisées ................................ 101 
3.2.3 Régimes de propagation de fissure en fatigue ........................................... 104 
3.2.4 Relation entre ��� �  et les conditions locales en tête de fissure ...................... 106 
3.2.5 Composante dissipative dans l’expression de ��� � ......................................... 109 

3.2.5.1 Expression générale de � .................................................................................................. 109 
3.2.5.2 Existence possible d’une  zone dissipative en fond de fissure............................................ 110 

3.2.6 Modèles de fracture des matériaux viscoélastiques .................................. 111 
3.2.7 « Trompette viscoélastique » de de Gennes ............................................... 112 

3.2.7.1 Propriétés d’un matériau viscoélastique modèle de temps de relaxation t ....................... 112 
3.2.7.2 Répartition spatiale de la dissipation dans la fracture...................................................... 114 
3.2.7.3 Expression du taux de restitution d’énergie �� en fonction de v......................................... 116 

3.3 DESCRIPTION DE LA ZONE COHESIVE......................................................... 118 

3.3.1 Modèles mécaniques..................................................................................... 118 
3.3.1.1 Modèle de Barenblatt ........................................................................................................ 118 
3.3.1.2 Modèle de Dugdale............................................................................................................ 120 
3.3.1.3 Application aux matériaux viscoélastiques : Greenwood-Johnson ................................... 122 

3.3.2 Modèles physico-chimiques ......................................................................... 123 
3.3.2.1 Fracture des polymères vitreux ......................................................................................... 123 
3.3.2.2 Fracture des gels physiques............................................................................................... 126 

3.4 CONCLUSION ...................................................................................................... 129 



  

 
 

- 9 - - 9 - 

Chapitre 4. Observations Macroscopiques : Etude de la 
propagation de fissures en fatigue....................................... 135 

4.1 ORIENTATION DE L’ETUDE............................................................................. 136 

4.2 ESSAIS DE FATIGUE .......................................................................................... 137 

4.2.1 Appareil de fatigue et échantillons .............................................................137 
4.2.2 Type de signal appliqué et amplitude de déformation.............................. 139 
4.2.3 Protocole expérimental ................................................................................ 141 

4.2.3.1 Phase d’accommodation.................................................................................................... 141 
4.2.3.2 Détermination du taux de restitution d’énergie � ............................................................. 141 
4.2.3.3 Caractérisation de tous les mélanges ................................................................................ 142 

4.3 SUIVI DE LA PROPAGATION DE FISSURE.................................................... 144 

4.3.1 Estimation de la vitesse de propagation ..................................................... 144 
4.3.1.1 Système d’observation et méthode d’acquisition ............................................................... 144 
4.3.1.2 Phénomènes successifs de propagation de la fissure......................................................... 145 

4.3.2 Comparaison des mélanges ......................................................................... 147 
4.3.3 Discussion sur la détermination de ��� � ......................................................... 149 
4.3.4 Parallèle avec des essais en « statique »...................................................... 152 

4.4 ESTIMATION DU RAYON DE FOND DE FISSURE........................................ 154 

4.4.1 Méthode de relevé du profil de fissure ....................................................... 154 
4.4.1.1 Principe d’extraction du profil .......................................................................................... 154 
4.4.1.2 Estimation du rayon de fond de fissure.............................................................................. 155 

4.4.2 Evolution de la forme de la fissure en fatigue............................................ 156 

4.5 ETUDE DE LA STRICTION ................................................................................ 159 

4.5.1 Effet caustique .............................................................................................. 160 
4.5.2 Conséquences de l’effet 3D en fond de fissure........................................... 161 
4.5.3 Mesure du rétrécissement d’épaisseur par profilométrie ........................ 163 
4.5.4 Etude de l’effet 3D pour tous les mélanges ................................................ 164 

4.6 MESURE DU CHAMP THERMIQUE : THERMOGRAPHIE IR....................... 166 

4.6.1 Intérêt de la thermographie Infrarouge dans l’étude............................... 166 
4.6.2 Bases de la thermographie Infrarouge....................................................... 167 

4.6.2.1 Origines du rayonnement infrarouge................................................................................. 167 
4.6.2.2 Emission thermique, Objet réel et Emissivité .................................................................... 168 
4.6.2.3 Impact de l’environnement sur la détection Infrarouge .................................................... 169 
4.6.2.4 Correspondance Thermosignal-Température.................................................................... 170 

4.6.3 Conditions expérimentales .......................................................................... 171 
4.6.3.1 Caméra infrarouge ............................................................................................................ 171 
4.6.3.2 Protocole d’étude sur des échantillons non-fissurés ......................................................... 172 
4.6.3.3 Protocole d’étude sur des échantillons fissurés................................................................. 173 

4.6.4 Résultats et discussions ................................................................................ 174 
4.6.4.1 Mesures faites sur les échantillons non-fissurés................................................................ 174 
4.6.4.2 Mesures faites sur les échantillons fissurés ....................................................................... 178 
4.6.4.3 Suivi du profil de température lors de la propagation de fissures..................................... 180 

4.7 CONCLUSION ...................................................................................................... 183 



 

 
 

- 10 - - 10 - 

Chapitre 5. Mesure du champ de déplacement en tête de 
fissure par Corrélation d’Images......................................... 187 

5.1 HISTORIQUE ET PRINCIPE DE LA TECHNIQUE........................................... 188 

5.1.1 Développement de la technique au fil des années...................................... 188 
5.1.2 Application dans le cas de matériaux fissurés........................................... 189 
5.1.3 Comparaison avec d'autres techniques de mesure de champs ................ 190 

5.1.3.1 Autres techniques de mesure.............................................................................................. 190 
5.1.3.2 Avantages/inconvénients de la corrélation d’images numériques..................................... 191 

5.1.4 Principe de la corrélation d’images numériques (CIN)............................ 193 
5.1.4.1 Principe du logiciel CORRELI .......................................................................................... 194 
5.1.4.2 Intercorrélation d’un signal continu.................................................................................. 195 
5.1.4.3 Mesure du champ de déformation...................................................................................... 196 
5.1.4.4 Différentes versions de CORRELILMT : Correli-Q1 et Correli-Q4 .................................... 197 

5.2 CONDITIONS EXPERIMENTALES ................................................................... 198 

5.2.1 Matériel et installation du dispositif ........................................................... 199 
5.2.2 Choix du mouchetis et de la méthode de dépôt ......................................... 200 
5.2.3 Essais mécaniques et conditions d’enregistrement ................................... 202 

5.2.3.1 Enregistrement statique à différents niveaux de déplacement ........................................... 202 
5.2.3.2 Enregistrement dynamique ................................................................................................ 203 

5.3 RESULTATS OBTENUS...................................................................................... 205 

5.3.1 Allure des résultats....................................................................................... 205 
5.3.2 Définition des courbes de déformation....................................................... 208 

5.3.2.1 Existence d’une zone hautement déformée localisée en pointe de fissure ......................... 208 
5.3.3 Possible localisation des grandes déformations suivant l’axe vertical .... 212 
5.3.4 Etude plus précise du profil de déformation ............................................. 213 

5.3.4.1 Evolution des dimensions de la zone d’influence  pour différentes ePS.............................. 213 
5.3.4.2 Evolution du profil de déformation e11  pour différentes ePS.............................................. 215 
5.3.4.3 Estimation de emax en pointe de fissure .............................................................................. 216 

5.3.5 Comparaison entre les mélanges................................................................. 218 
5.3.6 Influence de eeeemax et de glocal sur les paramètres précédemment étudiés.. 227 
5.3.7 Cas des éprouvettes miniPS......................................................................... 229 
5.3.8 Prévision possible avant fatigue ?............................................................... 231 

5.4 CONCLUSION ...................................................................................................... 234 

Chapitre 6. Les mécanismes de rupture .............................. 239 

6.1 SUIVI DU FRONT DE FISSURE A L’ECHELLE MACROSCOPIQUE ........... 240 

6.1.1 Différentes conditions d’observation.......................................................... 240 
6.1.2 Mécanismes de rupture observés ................................................................ 241 
6.1.3 Etude des mécanismes de rupture en fatigue............................................. 244 
6.1.4 Echauffement au niveau du front de fissure.............................................. 246 

6.2 ETUDES PAR MICROSCOPIE ELECTRONIQUE ............................................ 248 

6.2.1 Etude des élastomères à l’échelle microscopique ...................................... 248 
6.2.2 Dispositif expérimental ................................................................................ 249 

6.2.2.1 Principe de Fonctionnement du MEB................................................................................ 249 
6.2.2.2 Performances et limites des MEB utilisés.......................................................................... 250 



  

 
 

- 11 - - 11 - 

6.2.2.3 Préparation des échantillons............................................................................................. 250 
6.2.2.4 Platine de traction adaptée au MEB.................................................................................. 251 
6.2.2.5 Différentes conditions d’enregistrement............................................................................ 252 

6.2.3 Résultat des observations au MEB ............................................................. 253 
6.2.3.1 Observations dynamiques.................................................................................................. 253 
6.2.3.2 Qu’est-ce qui casse ? ......................................................................................................... 257 
6.2.3.3 Observation des décohésions microscopiques................................................................... 259 

6.3 SURFACES DE RUPTURE .................................................................................. 260 

6.4 CONCLUSION ...................................................................................................... 263 

Chapitre 7. Discussion générale.......................................... 267 

7.1 RECAPITULATIF ................................................................................................. 268 

7.1.1 Classement des mélanges ............................................................................. 268 
7.1.2 Comportement lors de la fissuration en fatigue ........................................ 268 
7.1.3 Zone d’influence et zone de process............................................................ 270 
7.1.4 Mécanismes de rupture................................................................................ 273 

7.2 DISCUSSION ........................................................................................................ 274 

7.2.1 Rôle des phénomènes observés lors de la propagation de fissure ............ 274 
7.2.1.1 Indicateurs......................................................................................................................... 274 
7.2.1.2 Acteurs............................................................................................................................... 275 

7.2.2 Caractérisation des différentes zones observées en pointe de fissure...... 278 
7.2.3 Scénario moléculaire possible lors de la fissuration en fatigue................ 279 

7.2.3.1 Comportement de la matière dans l’axe de la fissure........................................................ 279 
7.2.4 Critère local .................................................................................................. 280 

7.2.4.1 Critère d’énergie locale..................................................................................................... 280 
7.2.4.2 Critère de contrainte locale............................................................................................... 282 

7.2.5 Comparaison avec la Mécanique de la Rupture Elastique Linéaire ....... 283 
7.2.5.1 Passage des éprouvettes PS aux miniPS............................................................................ 283 
7.2.5.2 Existence d’une « courbe maîtresse » ?............................................................................. 284 

7.2.6 Critère de rupture possible.......................................................................... 285 
7.2.6.1 Extraction de chaînes ........................................................................................................ 285 
7.2.6.2 Cavitation, fibrillation ....................................................................................................... 286 
7.2.6.3 Rupture de chaînes et endommagement statistique ........................................................... 286 

7.2.7 Explication possible des différences/similitudes entre les mélanges........ 289 
7.2.7.1 Effet du taux de charge sur la résistance en fatigue .......................................................... 289 
7.2.7.2 Effet de la densité pontale sur la résistance en fatigue...................................................... 289 

7.3 CONCLUSION ...................................................................................................... 290 

Conclusion générale…………………………………...293     
 

Annexe 1 – Profilométrie optique et mécanique ................................................................................... 297 
Annexe 2 – Thermographie IR : Calibration et essais préliminaires.................................................... 300 
Annexe 3 – Corrélation d’Images : Configuration ............................................................................... 303 

 
 



 

 

- 12 - - 12 - 

 
 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



  

 
 

- 13 - - 13 - 

Introduction générale 
 
 

Depuis la découverte du latex par Charles-Marie de la Condamine (1736), et de la 
vulcanisation par Charles Goodyear (1842), le caoutchouc est devenu un matériau 
incontournable dans la vie de tous les jours. Ses propriétés mécaniques exceptionnelles 
(amortissant, extensible, incompressible, rigide, adhérent, …) en ont fait un matériau 
polyvalent.  

C’est avant tout dans la composition du pneumatique que ses qualités sont les plus exploitées. 
Le caoutchouc doit répondre à un cahier des charges de plus en plus drastique. D'un simple 
équipement, le pneumatique est devenu une composante essentielle de la sécurité des voitures.  
 

Aujourd’hui, l’économie des ressources naturelles est un enjeu fort pour l’industrie du 
pneumatique. Le fait d’alléger et de réduire les dimensions du pneumatique, tout en 
progressant encore sur sa sécurité, sa fiabilité, et sa longévité est un véritable défi qui doit 
s’appuyer sur une compréhension poussée des mécanismes relatifs à sa résistance en fatigue.  

Dans le cas particulier des élastomères chargés qui représentent la majeure partie des 
constituants du pneumatique, la connaissance de la résistance à la propagation de fissure en 
fatigue est très empirique et la dynamique de progrès sur la conception des matériaux est 
faible.  
 

La fissuration commence à être mieux comprise dans un certain nombre de matériaux, comme 
des alliages de métaux, ou les polymères vitreux par exemple. Dans le cadre spécifique des 
élastomères, le problème de la description de la fissuration est extrêmement ardu. Les 
approches existantes sont soit très théoriques avec la plupart du temps peu de validation 
expérimentale, soit extrêmement phénoménologiques et ne permettent pas de dégager des 
tendances générales qui pourraient être extrapolées à d’autres familles de matériaux. La 
mécanique de la rupture élastique et linéaire, généralement utilisée pour prédire la distribution 
des champs de contrainte en tête de fissure, montre ses limites dans le cas d’élastomères 
chargés où de grandes déformations et un comportement fortement non-linéaire du matériau 
sont présents en tête de fissure. 
 

En effet, dans cette zone d’« influence », qui reste mal connue, les champs de contrainte et de 
déformation diffèrent du reste du matériau continu homogène. Il se trouve que dans cette 
zone, le matériau est soumis à de très grandes déformations et il faut prendre en compte les 
propriétés mécaniques intrinsèques des élastomères chargés en grandes déformations, à 
savoir : la non-linéarité, l’effet Mullins et l’hystérèse. D’autre part le critère de rupture en tête 
de fissure reste mal compris et fortement lié à la structure à l’échelle moléculaire du matériau. 
Il est donc important de pouvoir faire un lien entre la physico-chimie du matériau et sa 
résistance à la fatigue. L’approche expérimentale peut alors aider à orienter des calculs 
éléments finis en apportant de nouvelles informations au moyen de nouvelles techniques 
d’observation. 
 

Notre étude s’inscrit dans une démarche expérimentale multi-échelles essayant de faire le lien 
entre les échelles physico-chimiques (structure reliée aux différents ingrédient composants ces 
matériaux : la réseau vulcanisé, les agrégats de charge, …) et les données pouvant être 
obtenues à l’échelle macroscopique (la vitesse de propagation de la fissure, le taux de 
restitution d’énergie).  



 

 

- 14 - - 14 - 

Les objectifs de l’étude sont de proposer des méthodes de caractérisation de la zone 
d’influence en fond de fissure, ainsi que des modèles permettant de relier les mécanismes de 
rupture se produisant à l’échelle moléculaires avec les paramètres macroscopiques. 
 

Ce manuscrit, décrivant notre démarche, se compose de 7 chapitres :  

- Le Chapitre 1, intitulé « Les élastomères chargés », s’adresse avant tout aux non-initiés 
dans le domaine des élastomères chargés. Il comporte une description hiérarchique des 
différents ingrédients de ces matériaux, partant de l’élément de base (la chaîne élastomère) 
jusqu’à la structure complexe (le réseau vulcanisé chargé). 
 

- Le Chapitre 2, intitulé « Les mélanges choisis pour l’étude », comprend la description des 
mélanges SBR (élastomères non-cristallisables sous contrainte) sélectionnés pour cette étude, 
ainsi que leur caractérisation mécanique. Cette caractérisation est indispensable si nous 
voulons faire ressortir les différences possibles en termes de résistance en fatigue.   
 

- Le chapitre 3 s’intitule «  La fracture en fatigue des élastomères chargés : Etat de l’art ». 
Il présente de façon synthétique les résultats principaux des travaux antérieurs dans le 
domaine de la propagation de fissure en fatigue pour situer la problématique de notre étude. 
Nous avons délibérément élargi le champ traité ici aux polymères vitreux, dont les 
caractéristiques de la zone d’influence sont bien connues. 
 

- Le Chapitre 4 s’intitule « Observations macroscopiques : Etude de la propagation de 
fissure en fatigue ». Dans ce chapitre, nous décrivons les différentes démarches 
expérimentales utilisées pour caractériser la propagation de fissure en fatigue dans nos 
mélanges. Des techniques d’observation optique et IR en temps réel ont été développées aussi 
bien pour caractériser l’évolution de la forme de la fissure, sa vitesse de propagation, le lieu 
de rupture et l’échauffement induit dans l’échantillon par l’application de cycles de charge.   
 

- Le Chapitre 5, intitulé « Mesure du Champ de déplacement en tête de fissure par 
Corrélation d’Images », traite de l’utilisation de la Corrélation d’Images pour caractériser 
les champs de déplacement et donc de déformation en tête de fissure pour nos mélanges. 
L’utilisation du logiciel performant Correli Q4 développé au LMT de Cachan ainsi que d’une 
technique de mouchetis, permet d’étudier ces champs avec une grande précision et d’obtenir 
un niveau de bruit expérimental très faible. Cet outil prometteur pour l’étude des champs 
locaux pour les élastomères fissurés a permis d’obtenir les informations les plus originales 
dans notre étude. 
 

- Le Chapitre 6 (« Les mécanismes de rupture ») traite de l’étude, par des techniques 
d’observation macroscopiques et surtout microscopiques, des mécanismes de rupture en fond 
de fissure.  
 

- Le Chapitre 7 (« Discussion Générale »), comprend  le récapitulatif des informations 
importantes recueillies dans les chapitres précédents, ainsi qu’une discussion où nous 
proposons une ébauche de critère de rupture physico-chimique.   

Les lecteurs souhaitant faire l’impasse sur certains passages du manuscrit qu’ils connaissent 
déjà, peuvent se rapporter aux rubriques « A retenir » leur permettant de repérer l’essentiel 
des informations extraites. 
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Chapitre 1. Les élastomères chargés 
 

 
 
 
 

 
 

Les élastomères chargés utilisés dans l’industrie du pneumatique sont un matériau composite 
complexe composé de différents éléments principaux : des chaînes de polymères enchevêtrées 
et connectées par des ponts soufrés, des particules de renfort, des anti-oxydants, …                     
Leur microstructure confère à ces matériaux des propriétés mécaniques exceptionnelles.                       

Avant de présenter les mélanges de l’étude, il convient de présenter les composants 
principaux de ces matériaux et leur impact sur les propriétés mécaniques. 

Nous ferons une description hiérarchique des différents ingrédients, partant de l’élément de 
base (la chaîne élastomère) jusqu’à la structure complexe (le réseau vulcanisé chargé). Ce sera 
l’occasion de définir les différents outils [1-5] utiles pour aborder l’étude de ces matériaux. 
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1.1 CHAINE ELASTOMERE 
 

1.1.1 Extensibilité limite des chaînes 

Nous considérons les configurations des chaînes polymères sans interaction entre les 
monomères ou entre les chaînes et le solvant. De telles chaînes sont dites idéales. Cette 
situation n’est jamais complètement réalisée pour des chaînes réelles, mais il y a plusieurs 
types de systèmes polymériques qui sont proches de celui des chaînes idéales (la condition de 
chaîne idéale peut aussi être obtenue lorsque la chaîne se trouve dans un solvant q). 
Concernant les chaînes réelles, elles interagissent entre elles et avec leur solvant.  

 

1.1.1.1 Conformations d’une chaîne idéale 

Considérons une chaîne polymère flexible avec n+1 noeuds Ai (avec 0 �  i �  n), soit n 
monomères, entre les nœuds de la chaîne, qui sont librement orientés (Figure 1-1). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Le polymère est à son état idéal s’il n’y a pas d’interactions entre les monomères A i et Aj qui 
sont séparés par un nombre suffisant de liaisons le long de la chaîne de sorte que |i - j| >> 1. 
Le vecteur reliant les extrémités de la chaîne R

�
 est la somme des n vecteurs ir

�
. De plus, sur 

une collection de chaînes isotropes de n monomères, la valeur moyenne de cette distance 

vaut : R
�

= 0 (car 0cos ij =q , avec ijq l’angle entre monomères).  

A l’état étiré, il prend la valeur (en considérant que les monomères voisins créent un angle nul 
lors de l’étirement) :  

              nlR max_étiré =
�

                      Eq. 1-1 

 
La valeur quadratique moyenne de R s’écrit sous la forme classique :  

                   ²nl²R =                         Eq. 1-2 

 

R
�

 

ijq  

ijcos.l q  

jr
�  

ir
�  

Figure 1-1. Conformation d’un polymère flexible [1]. 
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D’où une extensibilité maximale de chaîne : 

    n
²l.n

nl
R

R

initial

max_étiré
===x                       Eq. 1-3 

Contrairement à la chaîne idéale, pour laquelle il n’y a pas d’interaction entre les monomères 
et lim 0cos ij =q lorsque | ir

�
- jr
�

| ® ¥ , dans une chaîne polymère réelle, il existe des 

corrélations entre monomères proches et ijqcos �  0.  

L’expression de ²R  peut alors être modifiée à l’aide d’un terme correctif ¥C  (le rapport 

caractéristique de Flory [6]), typique d’une structure monomère donnée, englobant les effets 
dus aux corrélations entre monomères voisins. La distance quadratique moyenne bout à bout 
d’une chaîne linéaire réelle devient alors : 

      R²  @ ¥C n l 2                      Eq. 1-4 

Pour les physiciens il peut être plus pratique de modéliser une chaîne polymère flexible par 
une chaîne idéale équivalente (Figure 1-2), ayant N monomères de longueur b. Cette chaîne 
idéale, appelée chaîne équivalente de Kuhn est définie par:  

    étirée)Kuhn(RNbnl ==  et étirée)Kuhn(bR²Nb²nlC²R ==@ ¥          Eq. 1-5 

et        N
C
n

R

R

initial

max_étiré
===x

¥
                                         Eq. 1-6 

N et b s’écrivent alors sous la forme : 
¥

=
C
n

N et lCb ¥=              Eq. 1-7 

 

 
 

Dans la suite, la chaîne équivalente de Kuhn sera utilisée pour décrire tous les polymères 
flexibles. Nous appellerons N le « degré de polymérisation » ou  « nombre de 
monomères » et b la « longueur d’un monomère » (au lieu de la longueur de monomère de 
Kuhn). La longueur moyenne de la chaîne bout à bout s’écrira R = R² =bN1/2 et son 

extensibilité limite sera N� = . 

 
 

Chaîne réelle : 
²R  @ ¥C n l² 

Chaîne de Kuhn : 
²R  = Nb² 

Figure 1-2. Exemple d’une chaîne donnée et de sa chaîne de Kuhn équivalente [4]. 

A
    
R
E
T
E
N
I
R 
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1.1.1.2 Conformations d’une chaîne réelle 

Nous avons vu que les conformations d’une chaîne idéale ignorent les interactions entre 
monomères séparés par plusieurs liaisons le long d’une chaîne. Mais, pour une chaîne réelle, 
ces interactions peuvent avoir une grande importance sur ses conformations.  

Pour comprendre l’influence de ces interactions, il faut estimer le nombre de contacts 
monomère-monomère dans une simple pelote. Ce nombre dépend de la probabilité pour un 
monomère donné de rencontrer un autre monomère qui lui est séparé d’une distance r dans un 
solvant à un température T, soit un facteur de Boltzmann exp[-U(r)/(kT)] (U(r) correspond à 
une barrière énergétique répulsive de type sphère dure entre deux monomères).  

Au moyen de la théorie de Flory, il est démontré que la taille optimale de la chaîne réelle 
isolée doit être de la forme : 

      R= 3/5
F bNR @                         Eq. 1-8 

L’extensibilité maximale de la chaîne isolée réelle sera alors de la forme :  

        5/2
5/3

N
bN

bN
Rinitial

max_Rétiré
===x            Eq. 1-9 

Cette forme ne s’applique que pour une chaîne réelle en bon solvant. En fondu (sans solvant), 
la chaîne réelle se comporte comme une chaîne idéale car les interactions à longue distance 
sont écrantées. L’extensibilité limite d’une chaîne en fondu sera alors N1/2 et non N2/5.    

Nous avons donc présenté une estimation de l’extensibilité limite des chaînes idéales et 
réelles. Ce paramètre sera utilisé, par la suite, pour estimer l’extensibilité d’un réseau de 
chaînes.  

 

1.1.2 Approximation gaussienne 

Mise à part l’extensibilité limite, nous pouvons nous demander : quelle est le coût énergétique 
de la déformation d’une chaîne ou  encore l’origine de son élasticité ? 

Pour cela, considérons une chaîne idéale à rotation libre ayant N monomères et un vecteur R
�

 
reliant ses extrémités. L’expression de l’entropie, S, en fonction du nombre de conformations 
de la chaîne idéale, W(N, R

�
), s’écrit sous la forme classique de Boltzmann : 

     S(N,R
�

) = k ln W(N, R
�

)          Eq. 1-10 

De plus, la distribution des vecteurs bout à bout d’une chaîne idéale est décrite par une loi 
Gaussienne :  

  P3d (N,R
�

) = 2/1)
²2

3
(

Nbp
 exp )

²2
²3

(
Nb
R
�

-  pour |R
�

| << Rétiré_max = Nb      Eq. 1-11 

Où P3d est la distribution de probabilité de toutes les conformations ayant un vecteur bout à 
bout R

�
 compris entre R

�
 et R

�
+dR

�
. L’expression Eq. 1-10 s’écrit alors : 

S(N,R
�

) = 
2
3

- k
²

²
Nb
R
�

+ 
2
3

k ln )
²2

3
(

Nbp
+ k ln[ � W RdRN

��
),( ] = 

2
3

- k
²

²
Nb
R
�

+ S(N,0)  Eq. 1-12 

Les deux termes qui ne dépendent pas du vecteur R
�

 peuvent être regroupés dans le terme 
entropique S(N,0).  
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L’expression de l’énergie libre de la chaîne �  s’écrit alors (connaissant la relation entre � ,  

l’entropie S, la température T et l’énergie interne U, �  (N, R
�

) = U(N, R
�

) – T S(N, R
�

)):  

          �� (N, R
�

)  = 
2
3

kT
²

²
Nb
R
�

+ �  (N,0)               Eq. 1-13 

où �����(N,0) = U(N,0) – TS(N,0). 

L’énergie libre d’une chaîne idéale �� (N, R
�

) croît de manière quadratique avecR
�

. Si nous 

séparons les deux extrémités d’une chaîne idéale suivant R
�

(Figure 1-3), la force f
�

 appliquée 
aura l’expression suivante :  

                                            f
�

 = 
²

3
Nb
kT

R
�

           Eq. 1-14 

Ceci montre que l’élasticité a une origine entropique. Rappelons que cette dépendance linéaire 
n’est due qu’à l’approximation Gaussienne (où  |R

�
| << Rétiré_max = Nb). Si la chaîne est étirée 

au point où son vecteur bout à bout approche l’extension maximale de la chaîne                   
(|R

�
| �  Rétiré_max), nous sommes dans des conditions dites non-gaussiennes. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 1-3. La force appliquée sur une chaîne étirée bout à bout est proportionnelle à la 
longueur R (Treloar [3]). 

Dans le cas d’une chaîne réelle étirée d’une longueur R (Figure 1-3), en bon solvant, on 
montre que la force � d’extension dérive d’une énergie libre de la forme : 

     �� (N,R)
5/2

FR
R

kT ��
�

�
��
�

�
»            Eq. 1-15 

Donnant par conséquent :         � = 
R¶

¶�
3/2

3/2

b(Nb)
R

kT»    (avec R < Nb)       Eq. 1-16 

Encore une fois, pour une chaîne réelle en fondu (sans solvant), on retrouve un comportement 
gaussien, donc l’équation Eq. 1-14. 

 

Il s’agit à présent de s’intéresser au cas où R est proche de Nb. 

 
 
 

R
�
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1.1.3 Statistique de la chaîne non-gaussienne 
 

Comme nous l’avons vu, le traitement mathématique facilité par l’approche gaussienne n’est 
plus justifiable pour une chaîne très étirée (R proche de Nb). Le traitement de ce problème 
d’une manière rigoureuse présente des difficultés mathématiques, qui peuvent être réduites en 
introduisant des hypothèses qui ne sont pas strictement valides.  

L’une de ces méthodes d’estimation, intéressante à mentionner, est celle de Flory [6] qui 
permet le calcul direct de � sans passer par celui de l’entropie S. D’après cette méthode, l’une 
des extrémités de la chaîne (N monomères de longueur b) est fixe et correspond à l’origine O 
du système de référence, l’autre est tirée par une force �

�
parallèle à l’axe x (Figure 1-4). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

La longueur totale de la chaîne sera alors la somme des composantes suivant x de chaque lien 
individuel. Donc, pour obtenir la longueur moyenne de la chaîne, il suffit de déterminer la 
valeur moyenne de la composante suivant x de tous les liens. Si nous considérons que chaque 
lien forme un angle qi avec l’axe x, la composante du lien suivant x sera : xi = bcosqi. Le 
travail nécessaire pour faire une rotation de q = 0 à q = qi est alors :  

          w = �
qi

0
idx�� =��   b(1-cos qi)         Eq. 1-17 

La contribution de ce lien particulier à l’énergie potentielle orientationnelle peut donc être 
prise comme –��   b cos qi ou -��   xi (en négligeant la contrainte additive � b qui est la même pour 
tous les liens). En introduisant le facteur de Boltzmann, la probabilité de l’angle du lien 
particulier peut être considérée comme proportionnelle à exp( � xi /kT). 

La valeur moyenne (statistique) de xi sera donc :  

�
�

�
�
�

�
=��

�

�
��
�

�
-�

�

�
�
�

�
==

�

�

-

-
kT

b
b

b
kT

kT
b

cothb

dx)kT/xexp(

dx)kT/xexp(x

x
b

b
ii

b

b
iii

i
�

�

�

�
�

�
�

�

�

             Eq. 1-18 

avec �  la fonction de Langevin définie par )()/1(cothNb/r b=b-b= � . 

 

Figure 1-4. Etirement d’une chaîne idéale [3] 
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Etant donné que la même formule s’applique à tous les liens de la chaîne, la valeur moyenne 
de x sur toute la chaîne est Nix . De plus, par symétrie, les composantes moyennes suivant y 
et z sont nulles, et le vecteur moyenr

�
 de la chaîne coïncide avec l’axe x. Nous pouvons donc 

écrire l’expression de la longueur r et de la force �, et représenter l’évolution de la fonction de 
Langevin inverse (Figure 1-5) :  

      �
�

�
�
�

�==
kT
fb

NbxNr i �            Eq. 1-19 

     �
�

�
�
�

�
�
�

�
�
�

�= -

Nb
r

b
kT 1��            Eq. 1-20 

 

 
 
Il était important de rappeler les concepts des théories gaussienne et non-gaussienne car ils 
sont à la base de la plupart des théories qui ont été proposées pour modéliser l’élasticité 
caoutchoutique des réseaux de chaînes polymères. Il s’agit, à présent, de considérer un 
ensemble de chaînes reliées entre elles par différentes jonctions chimiques ou physiques.   
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Figure 1-5. Comparaison des courbes force-extension pour une chaîne idéale [3]. 
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1.2 RESEAU DE CHAINES POLYMERES : VULCANISATION 
 

1.2.1 Elastomère étudié et Etapes de vulcanisation 

Avant de décrire le procédé de vulcanisation et les théories reliées à l’élasticité 
caoutchoutique, nous allons présenter le type de polymère qui sera utilisé tout au long de 
notre étude : le SBR. 

 

1.2.1.1 Structure du SBR 

 
 
 
 
 
 
 
 

Le « styrene-butadiene rubber » (SBR) est un copolymère statistique (Figure 1-6) de 
butadiène (67-85%) et de styrène (15-33%). Le butadiène est principalement dans une 
configuration trans. La température de transition vitreuse  d’une composition typique 75/25 
est de -60°C. Il est l’un des caoutchoucs les moins chers du marché. C’est pourquoi une 
grande partie des pneus tourisme contient du SBR (65% en volume). 

Il s’agit d’un polymère amorphe qui ne cristallise pas sous contrainte, comparé au 
caoutchouc naturel (ou Natural Rubber, NR). Le SBR ne cristallise pas à cause du styrène qui 
engendre des gênes stériques empêchant les chaînes de cristalliser. Quant au caoutchouc 
naturel (Figure 1-7), les chaînes peuvent cristalliser facilement puisque les monomères ont 
polymérisé en configuration cis,1,4 à plus de 99%.  

La synthèse du SBR peut se faire par polymérisation anionique (initiée par des espèces 
organométalliques) du styrène et du butadiène, dans un solvant ayant une bonne affinité avec 
les deux monomères. Elle comprend une étape d’amorçage, de propagation et de terminaison 
par des impuretés. Le polymère résultant consiste en une séquence plus riche en 
polybutadiène, avec des petits segments comonomères de styrène, suivi par un segment 
comprenant à la fois du styrène et du butadiène et enfin une séquence majoritairement en 
polystyrène. Cela peut se schématiser de la manière suivante :  

                                                     [butadiène]-[B/S]-[styrène] 
 

* C H2 C H C H C H2 C H2 C H
m
 

*n
 

B S 

Figure 1-6. Structure chimique du SBR. 

* CH2 CH CH CH2 CH2 CH
m
 

*n
 

 

CH2* C

CH3

CH CH2 *n
 

N.R : Polyisoprènes naturels (ou 
caoutchouc naturel). Pour le N.R., la 
structure est à plus de 99% cis 

S.B.R : Copolymères du butadiène et 
du styrène. m est compris entre 60 et 
84% 

Figure 1-7. Comparaison de la structure chimique du SBR et du caoutchouc naturel. 
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Les copolymères styrène-butadiène sont constitués de 4 motifs distincts (Figure 1-8): le motif 
styrène et les 3 types de motifs butadiène possibles (1,4-cis, 1,4-trans et vinyle).  

La proportion relative des ces différents motifs va dépendre de la composition en monomère 
du mélange réactionnel et surtout des conditions de polymérisation. 

D’après la formulation établie pour l’étude, le SBR considéré est un SBR anionique (SBR 
« typique ») dont la microstructure est composée à 24% de motifs butadiène vinyle et à 28% 
de motifs styrène, le reste correspondant aux motifs butadiène cis et trans (principalement 
trans). 

La matrice est constituée de longues chaînes linéaires ayant, à température ambiante, une 
grande flexibilité intrinsèque et ne possédant pas de groupements donnant lieu à des forces 
intermoléculaires importantes. Sous l’effet d’une contrainte, de telles molécules enchevêtrées 
glissent les unes sur les autres conduisant à la déformation permanente (écoulement) de 
l’ensemble. Il est donc nécessaire de les unir entre elles par des points de réticulation (ou 
ponts), de manière à former un réseau tridimensionnel élastique, résistant et permanent. Ce 
réseau est obtenu par la vulcanisation (ou réticulation). 

 

1.2.1.2 Vulcanisation du SBR 

La vulcanisation par le soufre a été découverte par Goodyear en 1839 et brevetée par Hancock 
en 1844. Malgré une variété de  systèmes de réticulation, le soufre reste le plus utilisé. 

La réticulation du SBR a lieu au cours de la réaction de vulcanisation réalisée à température 
élevée (~ 150°C) en présence de soufre moléculaire S8 (Figure 1-9). Lorsque le soufre est 
utilisé seul, la vulcanisation conduit principalement à des ponts de 40 à 50 atomes de soufre et 
à de très nombreuses modifications de chaînes (sulfures cycliques). Dans ce cas, la durée de la 
réaction de réticulation est très longue (~ 6 heures à 150°C). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

*
*

n
 

*
*

n
 

* *n
 *

*
n
 

   Figure 1-8. Les 4 motifs présents dans le copolymère styrène-butadiène. 

    Motif styrène     Motif butadiène 1,4-cis       Motif butadiène 1,4-trans   Motif butadiène 1,2 (vinyle) 

Figure 1-9. La formation du réseau réticulé. 

Non-réticulé 

          Chaînes       
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Points de 
réticulation 
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Il est nettement plus pratique d’utiliser des accélérateurs de vulcanisation. Le réseau formé en 
présence d’accélérateurs et d’activateurs conduit à des ponts plus courts avec peu de 
modifications de chaînes. L’activateur couramment utilisé est l’oxyde de zinc (ZnO). Par sa 
mauvaise solubilisation dans les élastomères, il nécessite l’utilisation conjointe d’un acide 
gras tel que l’acide stéarique. Il faut signaler que Le ZnO n’a pas été incorporé aux 
mélanges de l’étude. 

Les accélérateurs utilisés pour la vulcanisation sont répartis selon 4 familles : les thiurames, 
les thiazoles, les dithiocarbamates, et les sulfénamides. Nous ne détaillerons pas tous les 
membres de ces familles, ni les réactions qu’ils font intervenir de par leur diversité. Mais nous 
pouvons présenter deux accélérateurs qui composent les mélanges de l’étude : le DCBS 
(Benzothiazyl-2-Dicyclohexyl Sulfenamide, membre des sulfénamides) et le ZBEC (membre 
des dithiocarbamates). 

L’augmentation de la concentration en soufre et en accélérateur donne une plus grande densité 
de réticulation (un plus grand nombre de ponts), mais aussi une plus grande rigidité, une plus 
grande dureté …  

Le type de pont créé dans le réseau dépend du rapport entre la concentration en accélérateur et 
celle en soufre. Une grande quantité d’accélérateur par rapport au soufre donne une grande 
abondance de chaînes pendantes, du type –Sx-Ac, qui ne se comportent pas comme les autres 
chaînes élastomériques du réseau. Une plus grande concentration de soufre par rapport à celle 
de l’accélérateur donne à la fois des ponts polysulfides et plus de soufre combiné avec les 
chaînes élastomères.  

Les types de points de réticulations sont représentés dans la Figure 1-10.  

 

Pour éviter les phénomènes de dégradation liés à la lumière ou à l’ozone, on rajoute du IPPD 
qui est un anti-dégradant.  

Figure 1-10. Les types de ponts de réticulations et les modifications de chaîne [2]. 
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Dans le cadre de notre étude, l’anti-dégradant est le 6PPD (N-(1,3-dimethylbutyl)-N’-
phenyl-p-phenylenediamine), utilisé comme antioxydant et comme antiozonant pour le SBR. 

Au final, nous sommes en présence d’un réseau réticulé de chaînes élastomères, élastique, 
incompressible, très extensible (la déformation à la rupture peut atteindre jusqu’à 600% en 
traction uniaxiale), ayant un module élastique de l’ordre du MPa.  

Quelques ordres de grandeur peuvent être mentionnés pour un réseau réticulé : Dans le cas du 
SBR, le monomère a une masse molaire de l’ordre de 100g/mol. Le nombre de monomères 
entre deux points de réticulation est de 10 à 100. La distance interatomique est de 0,1nm. La 
distance entre points de réticulation est de l’ordre de 10 nm.  

Pour comprendre le comportement mécanique du réseau, il faut s’intéresser aux théories 
visant à modéliser l’élasticité caoutchoutique. 

 

1.2.2 Théories de l’élasticité caoutchoutique 

Par commodité, nous nous intéresserons à un réseau idéal, incompressible, de chaînes reliées 
entre elles par des points de réticulation. De tels réseaux sont des solides mous si la 
température de transition vitreuse et la température de fusion sont en dessous de la 
température ambiante, et ils sont appelés des caoutchoucs. Nous allons voir que la nature 
entropique de l’élasticité des caoutchoucs est à l’origine de leurs propriétés mécaniques 
remarquables. 

 

1.2.2.1 Thermodynamique de l’élasticité caoutchoutique  

Il s’agit de rappeler les quelques lois thermodynamiques utilisées pour caractériser la nature 
de l’élasticité caoutchoutique. Connaissant la forme différentielle de l’énergie libre de 
Helmholtz ( dLPdVSdTd ��� +--= ) et sachant que �  est une fonction d’état, nous pouvons 
écrire les relations suivantes :  

              d�  = dL
L

dV
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= �                   Eq. 1-22 

La force appliquée� pour déformer un réseau comporte deux contributions, l’une 
enthalpique, l’autre entropique (même principe que pour l’étirement d’une chaîne idéale) : 
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Dans le cas d’un solide cristallin tel qu’un métal, la contribution énergétique de la force 
domine parce que l’énergie interne augmente quand la maille cristalline est déformée de sa 
position d’équilibre. Au contraire, dans le cas des caoutchoucs, la contribution entropique de 
la force domine (le réseau perd son entropie conformationelle quand il est étiré, rendant  

0L/S .. <¶¶  et 0/ .. >¶¶ LF ). D’ailleurs, dans le cas de réseaux idéaux, la partie énergétique �  E 
sera considérée comme nulle.  L’importance de la partie entropique apporte une dépendance 
particulière de la force à une extension constante. Alors que les solides cristallins voient la 

A
    
R
E
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force diminuer faiblement lorsque la température augmente, les caoutchoucs montrent un 
comportement opposé.  

D’après la construction de Flory (Figure 1-11), la composante entropique compte pour 90% 
de la force totale dans l’état caoutchoutique. L’élasticité caoutchoutique a donc des origines 
entropiques. Dans la suite, nous allons d’ailleurs ignorer la contribution énergétique. 

 

Pour ce qui est de l’extensibilité limite d’un tel réseau : Si nous considérons que les segments 
entre points de réticulation sont assimilables à des chaînes idéales, qu’il y a Nc (c pour 
« crosslink ») monomères de longueur b entre ces segments, alors la taille R de ces chaînes 
sera encore une fois bNc

1/2. Si nous étirons ces chaînes au maximum, nous retrouverons une 
longueur Ncb. D’où une extensibilité de Nc

1/2. 

 

1.2.2.2 Modèle de déformation affine 

Les réseaux polymères sont uniques dans leur capacité à se déformer réversiblement à des 
longueurs pouvant atteindre 10 fois leur taille. Cette énorme capacité provient de l’élasticité 
entropique des chaînes entre points de réticulation. C’est l’élasticité caoutchoutique. 

Le modèle le plus simple utilisé est le modèle de déformation affine proposé à l’origine par 
Kuhn : la déformation de chaque segment du réseau est la même que la déformation 
macroscopique imposée à tout le réseau. Ce modèle consiste à estimer une différence 
d’énergie libre entre l’état non-déformé et l’état déformé du matériau. 

Pour effectuer cette estimation, on considère un réseau caoutchoutique ayant des dimensions 
initiales Lx0, Ly0, et Lz0 (Figure 1-12). Comme nous l’avons dit, ce réseau est supposé 
incompressible (son volume est conservé quelle que soit la déformation imposée). Si le 
réseau est soumis à une déformation relative dans les trois directions avec les facteurs l x, l y, 
l z, alors les dimensions du réseau déformé sont Lx = l x Lx0, Ly = l y Ly0, Lz = l z Lz0. La 
condition d’incompressibilité impose que :  

           l x l y l z = 1           Eq. 1-24 
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T �
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T 

Figure 1-11. Représentation schématique d’une construction de Flory pour un réseau 
polymère [1]. 
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Les segments du réseau sont composés de N monomères (et nous considérons qu’il y a n 

segments constituant le réseau). Ils ont une taille initiale représentée par le vecteur 0R
�

 bout à 
bout ayant des projections suivant les trois directions : Rx0, Ry0, et Rz0. Les projections du 
vecteur bout à bout après déformation sont :  

          Rx = l x Rx0,    Ry = l y Ry0,     Rz = l z Rz0          Eq. 1-25 

Le segment et le réseau sont dans le même espace des configurations. Pour estimer la 
différence d’énergie libre, il faut exprimer l’entropie de réseau avant et après déformation. 
Nous rappelons que l’entropie d’une chaîne idéale ayant N monomères de longueur b et un 
vecteur bout à boutR

�
, s’exprime par : 

      Sdéformé(N, R
�

) = 
2
3

- k
²
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Nb
R
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+ S(N,0)  = -
2
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k
²Nb

RRR 2
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2
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+ S(N,0)        Eq. 1-26 

La différence d’entropie de la chaîne, )R,N(S)R,N(SS 0initialdéforméchaîne .....

��
-=D , entre son état 

initial et son état déformé s’écrit :       
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La différence d’entropie s’appliquant à tout le réseau est la somme de toutes les différences 
d’entropie des n segments du réseau : 
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1-288 

Si le réseau est réticulé, formé par des chaînes se trouvant à leur état initial (cas d’un fondu), 
l’écart quadratique moyen des distances Rx0, Ry0, et Rz0 s’exprime par : 

( ) 2
0z

2
0y

2n

1i

2
i0x

2
0x RR

3
Nb

R
n
1

R ==== �
=

                Eq. 1-299 

Figure 1-12. La déformation affine du réseau : les segments entre points de réticulation 
adoptent la déformation relative du réseau macroscopique (Rubinstein et al. [1]) 
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La somme des carrés des composantes Rx0, Ry0, et Rz0 s’écrit alors :  

( ) ( ) ( ) 2
n

1i

2
i0z

n

1i

2
i0y

n

1i

2
i0x Nb

3
n

RRR === ���
===

                   Eq. 1-30 

Eq. 1-27 peut s’écrire sous la forme suivante :  

)3(
2

nk
S 2

z
2

y
2

xréseau -l+l+l-=D                        Eq. 1-31 

En ignorant toute contribution enthalpique, l’énergie libre requise pour déformer un réseau 
DFréseau :  

              DFréseau = - TDSréseau = )3(
2

nkT 2
z

2
y

2
x -l+l+l         Eq. 1-32 

Dans le cas particulier d’une déformation uniaxiale : En considérant l’allongement 
l==l 0xxx L/L  suivant la direction où s’effectue la déformation uniaxiale, et 

l’allongement suivant les deux autres directions ( 'L/LL/L 0zzz0yyy l==l==l ), la 

condition d’incompressibilité s’écrit :   

                    l x = l  et l y = l z= l ’ = l/1           Eq. 1-33 

La force nécessaire pour déformer le réseau, appliquée dans une seule direction, dérive de 
D� réseau :  

     �   x = 
x
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L’importance de la section sur la force impose l’utilisation de la contrainte vraie s vraie qui est 
le rapport de la force �  x sur la section déformée LxLy (à distinguer de la contrainte nominale 
snominale qui est le rapport de la force �  x sur la section initiale Ly0 Lz0) : 

                                        svraie = G �
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-l
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1
 avec G = 

V
nkT

= 
cM

RTr
        Eq. 1-31 

G est le module de cisaillement avec r  la masse volumique du réseau et Mc est la masse 
molaire moyenne d’un segment du réseau, Mc = M cN  (M est la masse d’un monomère et cN  

est le nombre de monomères entre points de réticulation).    

Nous pouvons mentionner un autre modèle que le réseau affine : le réseau fantôme qui 
considère que les points de réticulation subissent des fluctuations spatiales. Ce modèle prend 
en compte la fonctionnalité g correspondant au nombre de segments reliés à un point de 
réticulation. Ce paramètre sera utilisé comme facteur correctif dans Eq. 1-31 :  

    G = ��
�

�
��
�

�
-

g
2

1
M
� RT

c
                 Eq. 1-32 

Dans le cas des très grandes fonctionnalités, les points de réticulation sont pratiquement fixes 
et le modèle redevient équivalent au modèle affine (en général, g = 4 où le module vaut la 
moitié de celui du modèle affine). 
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1.2.2.3 Chaînes efficaces 

 

Il est possible d’estimer la proportion de chaînes efficaces dans le réseau (c’est-à-dire des 
chaînes qui ne sont ni des chaînes pendantes ni des boucles -Figure 1-13-) : Si la masse 
initiale des chaînes est Mi, on montre que la densité de chaînes élastiquement actives 
s’exprime par : 

      Nactives = ��
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�
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21
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                     Eq. 1-37 

et le module de cisaillement devient : 

G = Nactives kT = ��
�
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�
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c

c M
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21
M
RT

           Eq. 1-338 

Nous retrouvons l’expression classique du réseau affine (ou du réseau fantôme si Mc est 
remplacé par gMc/(g-2)) dans le cas où Mi est très grande (1/Mi0® ). 

Les enchevêtrements (nœuds physiques temporaires générés entre les chaînes qui 
s’enchevêtrent) doivent aussi être pris en compte car ils peuvent contrôler le module du réseau  
lorsque les segments entre points de réticulation sont très longs (Figure 1-14). 

 
Dans ce cas, le module de cisaillement est la somme de 2 contributions : l’une liée aux 
enchevêtrements, l’autre à la réticulation (ou au réseau) : 

Figure 1-13. Représentation du réseau de chaîne et des différents défauts pouvant être 
obtenus après la vulcanisation. 

Figure 1-14. L’enchevêtrement entre segments (Treloar [3], Flory [6]). 

Points de réticulation 
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1-349 

avec Mx, la masse molaire moyenne d’un segment entre points de réticulation (Mx = Mc pour 
le modèle du réseau affine et Mx = gMc/(g-2) pour le modèle du réseau fantôme) et Me, la 
masse molaire moyenne entre enchevêtrements. Le module est contrôlé par le réseau pour des 
masses xM  faibles (G réseauG@  pour Mx < Me) et par les enchevêtrements pour desxM plus 

élevées (G mentsenchevêtreG@ pour Mx > Me). Le module devient presque indépendant de Mx dans 
la limite des très grands segments. 

La Figure 1-15 est représentative pour un grand nombre d’élastomères et montre 
l’amélioration des propriétés mécaniques du matériau liée au réseau réticulé. La pente à 
déformation nulle, E0, est le module d’Young. Lorsque l’élastomère n’est pas réticulé, les 
macromolécules se désenchevêtrent les unes par rapport aux autres lors de la déformation. 

 

En revanche, une fois le réseau formé, la mobilité des chaînes chimiquement liées est 
entravée. Il sera nécessaire de dépenser beaucoup d’énergie pour parvenir à rompre une telle 
structure, comme le montre la valeur très élevée de la contrainte à la rupture. Cette rupture 
ultime traduit la rupture des liaisons chimiques C-C des chaînes efficaces dans le réseau. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Elastomère non-réticulé 

Elastomère 
réticulé 

Chaînes amorphes 
réticulées 

 Chaînes 
réticulées 

étirées 

Adoucissement Durcissement 

Figure 1-15. Comparaison des courbes contrainte-déformation (traction uniaxiale) entre un 
élastomère réticulé (peu de ponts « soufre ») et un élastomère non-réticulé. 
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1.2.2.4 Modèle de Mooney-Rivlin 

Plusieurs modèles ont été proposés afin de décrire au plus près le comportement mécanique 
d’un réseau de caoutchouc. Nous avons vu que le modèle du réseau affine ne permettait de 
bien décrire que les petites déformations. Dans le cas des grandes déformations, d’autres 
modèles ont du être proposés.  

Un de ces modèles, qui est en général le plus mentionné, est celui de Mooney-Rivlin. Ce 
modèle prend comme point de départ les trois invariants de déformation I1, I2 et I3  définis en 
fonction des carrés des élongations principales l x², l y², l z² (eux-mêmes définis à partir de la 
forme diagonalisée du tenseur de Cauchy-Green à droite, C ) : 

I1 = l x² + l y²+l z² = trace C  

    I2 = l x² l y²+ l y²l z²+l z²l x² = [ ])C(trace))C(trace(
2
1 22 -          Eq. 1-40 

I3 = l x² l y² l z² = dét(C ) 

L’énergie libre par unité de volume � � / V s’exprime par la somme des puissances des trois 
invariants. Selon Mooney et Rivlin, l’expression de � ��/ V s’écrit sous la forme : 

            ...)1I(C)3I(C)3I(CC
V 3322110 +-+-+-+=
�

         Eq. 1-41 

Le terme en C1 met en évidence les modèles classiques précédemment décrits, c’est-à-dire : 
C1(I1-3) = C1(l x² + l y²+ l z²-3) avec C1 = G/2. Le terme en C2 décrit les déviations par rapport 
aux modèles classiques. Quant au terme en C3, si nous considérons le réseau comme étant 
incompressible, il ne change pas avec la déformation : I3 = l x² l y² l z² = 1. 

Dans le cas d’un matériau soumis à une déformation uniaxiale suivant x, les contraintes vraie 
et nominale s’écrivent sous la forme :  
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Si C2 = 0, nous retrouvons les modèles du réseau affine. 

Un autre paramètre important à définir est la contrainte réduite réduites  :  

         

2

aleminno

2

vraie
réduite 11

l
-l

s
=

l
-l

s
=s      Eq. 1-43 

La Figure 1-16, représentant la contrainte réduite en fonction de 1/l , montre les différences 
nettes entre les modèles que nous avons décrits. 

 



1.2 RESEAU DE CHAINES POLYMERES : VULCANISATION 

 
 

- 32 - - 32 - 

Nous retiendrons que la vulcanisation des élastomères permet d’augmenter leur module 
élastique, mais réduit leurs propriétés à la rupture au-delà d’un seuil (de plus en plus de 
segments courts entre points de réticulation vont atteindre très tôt leur extension limite, la 
rupture se produira donc plus tôt). 

A même degré de réticulation, plus la longueur des ponts disulfure est importante, plus les 
mouvements entre les chaînes qu’ils relient sont facilités. Néanmoins, la longueur de ces 
ponts reste en général très inférieure à la distance entre points de réticulation. En fait, la 
littérature ne fait pas état d’une influence de cette longueur des ponts sur les propriétés 
mécaniques de l’élastomère si ce n’est une légère augmentation de la résistance à la rupture et 
à la déchirure. 
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Figure 1-16. réduites en fonction de l/1 pour trois modèles d’un réseau polymère. 
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1.2.2.5 Théorie du réseau non-gaussien 

Comme il a été vu, l’approche gaussienne n’est plus valide lorsque les chaînes sont très 
étirées. Un certain nombre de théories ont été proposées pour modéliser le comportement 
mécanique des élastomères réticulés. Nous ne détaillerons pas la liste de ces théories qui est 
très vaste. Nous mentionnerons le modèle le plus simple du réseau non-gaussien : Le modèle 
à trois chaînes (Figure 1-17). Celui-ci est basé sur l’hypothèse, strictement valide pour les 
chaînes gaussiennes, que le réseau peut être remplacé par trois jeux indépendants de chaînes 
parallèles aux axes du système de coordonnées.  

 

Par une suite de considérations géométriques, il a été démontré, par James et Guth [7], que 
l’expression mathématique de ce modèle pouvait s’exprimer, dans le cas d’une chaîne idéale, 
sous la forme : 

            snominale = 
�
�
�

�
�
�

��
�

�
��
�

�

l
l-��

�

�
��
�

� l ---

N

1

N
N

3
nkT 12/31 ��          Eq. 1-35 

Si nous considérons le premier terme du développement de ( )x1-� , ( ) x3x1 »-� , nous 
retrouvons Eq. 1-35, en accord avec la théorie gaussienne.  

Le modèle à 3 chaînes fait partie d’une longue liste d’approches qui n’utilisent pas toutes la 
théorie non-gaussienne pour tenter de modéliser le comportement du caoutchouc. Bien que 
détailler tous ces modèles ne soit pas d’un grand intérêt, il est toutefois intéressant de voir leur 
classement suivant l’approche qu’ils utilisent. 
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Figure 1-17. Représentation schématique du modèle à trois chaînes et superposition des 
courbes aleminnos - l  de l’expérience, du modèle gaussien et du modèle non-gaussien. Le 
modèle non-gaussien correspond au modèle à trois chaînes avec nkT = 0.273 MPa et N = 75. 
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1.2.2.6 Modèles constitutifs 

Les grandes déformations des caoutchoucs ne permettent plus de faire l’hypothèse des petits 
déplacements qui est réalisée pour les matériaux classiques.  

Le comportement des élastomères est régi par une fonction « densité d’énergie de  
déformation » W. Ce travail, mis en jeu pour aller d’un état de déformation à un autre, ne 
dépend pas du chemin suivi. Les caoutchoucs peuvent alors être qualifiés d’hyperélastiques 
(ou élastiques de Green).  

Les lois de comportement, qui ont été proposées durant ces 40 dernières années, sont régies 
par cette fonction W dont l’expression permet de rendre compte de tout ou partie des 
caractéristiques élastiques du caoutchouc. Le détail mathématique de chacun de ces modèles 
ne sera pas décrit. Il s’agira de les classer suivant les démarches qu’ils utilisent pour décrire le 
comportement mécanique des caoutchoucs. Les modèles hyperélastiques sont classés [8, 9] 
suivant 3 types de formulations :  

 

- Le premier type est issu de développements mathématiques de W tels que les séries de 
Rivlin [10] ou les exposants réels d’Ogden [11]. Ils sont considérés comme des modèles 
phénoménologiques. Les paramètres du matériau sont en général difficiles à déterminer et de 
tels modèles peuvent mener à des erreurs s’ils sont utilisés en dehors du domaine de 
déformation pour lesquels les paramètres ont été ajustés. Nous pouvons citer entre autre le 
modèle de Mooney, celui de Mooney-Rivlin [10, 12], le modèle d’Ogden-Swanson [11, 13], … 

 

- Le second type de modèles, utilisé entre autres par Rivlin et Saunders[14], et Hart-
Smith[15], cherche à déterminer directement les fonctions matérielles 1IW/¶¶ et 2IW/¶¶ en 
utilisant les données expérimentales. Ce groupe comprend le modèle de Rivlin et Saunders 
[14], de Gent et Thomas [16], de Valanis et Landel [17], de Yeoh et Fleming [18], … 

 

- Le troisième type correspond aux modèles qui ont été développés par une approche 
physique. De tels modèles sont basés à la fois sur la physique de réseaux de chaînes 
polymères et sur des méthodes statistiques. Cette approche mène à différentes fonctions W 
dépendant des phénomènes microscopiques qui ont lieu. Dans la plupart des cas, leur 
formulation mathématique est assez compliquée. Ils comprennent le modèle Neo-Hookeen 
[19] (équation constitutive la plus simple pour les caoutchoucs), le modèle à 3 chaînes, celui 
de Isihara [20], la théorie du réseau de chaîne réel [21] ; mais aussi les modèles de Vilgis-
Edwards [22] et de Rubinstein-Panyukov [23] qui font intervenir les enchevêtrements, le taux 
de réticulation, l’extensibilité limite, l’hystérèse,  les charges. 

 

La plupart de ces modèles permettent de décrire le comportement de la matrice élastomère 
pour de grandes déformations. Par contre, dans le cas de matrices renforcées, la plupart des 
modèles présentés peuvent perdre leur signification physique voire ne plus s’appliquer du 
tout. 
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1.2.2.7 Viscoélasticité et Autoéchauffement des élastomères  

Lorsqu’un réseau élastomère est sollicité, il n’atteint pas instantanément son état d’équilibre 
thermodynamique. Le temps requis pour l’obtention de cet équilibre dépend de la Tg  
(Température de transition vitreuse) du matériau et de la vitesse de sollicitation. En effet, les 
élastomères sont dits viscoélastiques, c’est-à-dire que ce sont des matériaux déformables dont 
le comportement est intermédiaire entre celui du solide élastique et celui du liquide visqueux. 

Il est possible de caractériser les propriétés viscoélastiques d’un élastomère en mesurant sa 
réponse à une sollicitation dynamique (DMA, « Dynamic Mechanical Analysis »). Si nous 
appliquons, à une température T, une déformation sinusoïdale de faible amplitude g et de 
fréquence f, en cisaillement (ou traction), nous obtenons les modules de conservation G’ et de 
perte G’’ (caractérisant la dissipation visqueuse) déduits du module complexe G* et vérifiant : 

         G* = G’ +iG’’   et    
'G
''G

tan =d  : le facteur de perte        Eq. 

1-365 

Ces relations sont dues au déphasage entre la contrainte mesurée et la déformation appliquée.  

Nous pouvons ainsi obtenir G’, G’’ et tand en fonction de la déformation g, de la fréquence f 
et de la température T (la Figure 1-18 correspond au cas d’un élastomère réticulé, peu chargé). 

Il y a autre un aspect important des élastomères qui doit être mentionné : leurs propriétés 
thermo-mécaniques. En effet, lorsqu’un réseau est sollicité par des grandes déformations 
dynamiques, il subit un auto-échauffement, qui est lié à la friction entre les chaînes. 
L’ hystérèse, cette différence de comportement entre la charge et la décharge, attribuée aux 
élastomères, provoque une dissipation d’énergie dans le matériau qui se transforme en 
chaleur. Cet auto-échauffement est par ailleurs intensifié dans le cas d’un élastomère renforcé.  
 

Cette partie a été l’occasion d’étudier l’origine entropique de l’élasticité caoutchoutique. Elle 
a aussi permis de présenter des modèles moléculaires et empiriques utilisés pour décrire le 
comportement du caoutchouc. La plupart de ces modèles supposent la validité de la théorie 
gaussienne et se corrèlent aux données expérimentales aux petites déformations. Aux grandes 
déformations, cette théorie n’est plus valide et impose l’utilisation d’autres modèles basés sur 
une approche « non-gaussienne ». Nous avons également présenté l’élastomère de l’étude, sa 
structure, sa synthèse, le procédé de vulcanisation, ainsi que les méthodes de mesures 
viscoélastiques. 

Il s’agit maintenant de s’intéresser aux effets mécaniques apportés par l’ajout de particules 
renforçantes (ou charges) dans le réseau réticulé. 
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1.3 RENFORCEMENT PAR LE NOIR DE CARBONE 
 

Le renforcement d’élastomères [2] par des particules renforçantes a été beaucoup étudié dans 
le passé, en particulier dans les années 60 et 70. La première raison est le changement 
drastique des propriétés mécaniques qu’il induit. L’autre raison réside dans le mystère du 
mécanisme de renforcement qui a fasciné plusieurs scientifiques et qui n’est toujours pas 
entièrement compris aujourd’hui. Il est nécessaire de définir précisément ce qu’est le 
« renforcement », parce que ce mot couvre différentes significations suivant qu’il est appliqué 
aux thermoplastiques ou aux élastomères … 

La confusion est principalement due au fait que le renforcement qualifie une augmentation 
des propriétés mécaniques, mais ce qui s’entend par mécanique est très différent suivant la 
matrice et les applications considérées. Pour les plastiques, le renforcement résulte 
principalement en une augmentation de la résistance aux chocs si possible sans diminution du 
module et sans diminution de la déformation à la rupture. Une augmentation du module et de 
la dureté s’accompagne presque invariablement d’une diminution de la déformation à la 
rupture et de l’aptitude à la déformation plastique. 

La situation est très différente pour les élastomères : l’utilisation des particules renforçantes 
induit une augmentation simultanée du module et de la déformation à la rupture. 
L’augmentation de ces deux propriétés antagonistes caractérise le renforcement élastomère. 
Ce paradoxe explique la capacité des élastomères renforcés à atteindre des propriétés 
mécaniques uniques et justifie leur succès dans les différents champs technologiques. Pour 
comprendre l’impact de l’ajout du noir de carbone dans le réseau, voici une représentation  
s - e suite à une traction uniaxiale (Figure 1-19) :  

 

1.3.1 Fabrication et la classification du noir de carbone  

Le noir de carbone est du carbone élémentaire sous forme de poudres très fortement 
dispersées qui sont produites par pyrolyse contrôlée d'hydrocarbures en phase vapeur. Divers 
procédés industriels produisent plusieurs types de noir de carbone, dont le noir d'acétylène, le 
noir tunnel, le noir de fourneau, le noir de lampe et le noir thermique. Le diamètre moyen des 
particules de noirs de carbone se situe entre 10 nm et 40 nm, tandis que celui des agrégats 

s (MPa) 

e 

Elastomère réticulé et 
renforcé au noir de carbone 

Elastomère réticulé 
non-renforcé 

Elastomère non-réticulé 
non-renforcé 

Figure 1-19. Courbes contrainte-déformation (traction uniaxiale) d’un élastomère suivant 
s’il est réticulé (grand nombre de ponts « soufre ») ou réticulé et renforcé par le noir de 
carbone [2]. 
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varie de 100 à 800 nm. La teneur en carbone élémentaire de la plupart des noirs de carbone se 
situe entre 97 et 99 %. Ils peuvent aussi contenir des atomes d'hydrogène, d'oxygène, d'azote 
et de soufre liés chimiquement. L'oxygène est lié à leur surface, surtout sous forme de groupes 
fonctionnels acides ou basiques. Une nomenclature a été prévue pour classer les particules de 
noir de carbone suivant la taille de la particule primaire et suivant l’influence de la charge sur 
le processus de vulcanisation. Nous ne détaillerons pas d’avantage l’aspect concernant la 
nomenclature des charges.  

Dans le cadre de notre étude, un seul type de noir de carbone a été utilisé. Il s’agit de 
particules HAF (High Abrasive Furnace) dont le diamètre de la particule primaire est de 
30nm (Figure 1-20). 

 

1.3.2 Différentes propriétés du noir de carbone 

La grande majorité des études faites sur le noir de carbone visait à augmenter la force et la 
qualité du renforcement. Donc, les modifications chimiques qui ont été testées sont fortement 
liées aux différentes théories envisagées concernant le renforcement. 

Dans les années 60, l’interaction noir de carbone-élastomère était considérée comme le 
résultat de liaisons chimiques [24, 25] entre les fonctions de surface acides et les moisissures 
alcalines du caoutchouc naturel [26]. Donc, plusieurs études ont été menées pour augmenter 
l’activité du noir de carbone par oxydation de surface [27] : l’oxygène à haute température, 
H2O2, l’ozone, l’acide nitrique. Au début des années 70, Dannenberg proposa le mécanisme 
de « glissement moléculaire » [28] et la fabrication se tourna vers le greffage chimique des 
chaînes polymère à la surface du noir de carbone [29]. Plus récemment, le besoin d’avoir des 
élastomères à faible hystérèse a réactivé l’étude des modifications chimiques.  

Il est important de s’intéresser aux caractérisations morphologique et physico-chimique des 
charges car elles définissent directement leur capacité de renforcement. 

 

~ 30 nm 

Figure 1-20. Cliché MET de la section d’un des mélanges étudiés (Remerciements à              
A.-V. Ruzette, laboratoire MMC, ESPCI). 
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1.3.2.1 Caractérisation morphologique du noir de carbone 

L’actuelle morphologie du noir de carbone est restée inconnue pendant des décennies, même 
s’il était communément utilisé dans l’industrie du caoutchouc. Ceci est dû à la très petite taille 
des objets le constituant (Figure 1-21); ils sont plus petits que 100 nm et peuvent être observés 
clairement uniquement par Microscopie Electronique à Transmission (MET). Ces objets 
primaires peuvent s’agréger pour former des structures fractales.  

- Comme le montrent les clichés en MET, les particules de noir de carbone apparaissent 
connectées, branchées sous forme d’agrégats de sphères [30]. Les agrégats (Figure 1-21) 
constituent l’unité de noir de carbone la plus dispersable et sont virtuellement incassables 
dans des conditions d’utilisation standard ; les agrégats doivent donc être considérés comme 
des objets renforçants. 

La structure branchée des agrégats les rend très volumineux et leur volume effectif est 
beaucoup plus important que celui du noir de carbone lui-même. Cette observation est très 
importante car le volume effectif de l’agrégat sera son volume dans le mélange et définira 
quelle partie du caoutchouc peut être déformée ou non. 

Même si elles sont en général appelées « particules primaires », les sphères qui constituent 
l’agrégat fusionnent partiellement entre elles et ne peuvent avoir un rôle individuel. Quoi qu’il 
en soit, leur taille est d’une grande importance car elle définit la surface où se créent les 
interactions entre le noir de carbone et la phase élastomérique. La distribution de la taille des 
particules primaires a été observée au MET, mais l’aire de surface du noir de carbone est en 
général obtenue par des méthodes d’adsorption. A un fort grossissement, il est possible 
d’observer directement la structure interne des particules primaires. Elles sont constituées 
d’un chevauchement de couches graphitées qui présentent localement une structure quasi-
cristalline avec une distance intercouche approximative de 0,35 nm. 

Figure 1-21. Différentes échelles de particules dans les élastomères (Leblanc [31] et 
Thomine [32]). 



    1.3 RENFORCEMENT PAR LE NOIR DE CARBONE 

 
 

- 39 - - 39 - 

- STM, AFM : La microscopie à effet tunnel [33-35] a été utilisée pour caractériser le noir de 
carbone. Comme il a été suggéré par le MET, la morphologie de la particule primaire consiste 
en un chevauchement de feuille graphitées (comme la peau d’un oignon), (Figure 1-22). 

 

Les surfaces du noir de carbone apparaissent ordonnées de manière surprenante, et les bords 
graphités devraient être identifiés avec des zones chimiquement réactives qui étaient 
précédemment assignées à des zones « amorphes ». La microscopie à force atomique (AFM) 
a aussi été utilisée pour la caractérisation tridimensionnelle des agrégats [36]. 

- Différentes techniques d’étude de l’adsorption du noir de carbone ont été utilisées telles que 
la BET (technique d’adsorption de gaz à la surface d’un solide, son nom contient les initiales 
de ses développeurs : Brunauer, Emmett, Teller), la CTAB (technique d’adsorption de cetyl 
trimethylammonium bromide) et l’adsorption d’iode.  Elles ont permis de quantifier l’énergie 
de surface du noir de carbone. 

 

Les différentes méthodes de caractérisation qui viennent d’être citées ont permis de 
déterminer les paramètres physico-chimiques indispensables pour apporter une 
compréhension au comportement mécanique du matériau. 

 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 1-22. Observation STM de la surface du noir de carbone à une résolution atomique. 
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1.3.2.2 Physico-chimie du noir de carbone 

Comparée à la morphologie, la chimie du renfort a été très peu étudiée, ceci d’une part parce 
qu’il est difficile de faire de telles caractérisations, et d’autre part parce que depuis les années 
70, le renforcement était considéré comme une interaction physique entre l’élastomère et les 
particules de renfort. Donc, les caractérisations chimiques du noir de carbone datent 
principalement des années 60. Le renforcement des élastomères par le noir de carbone est 
considéré, depuis les années 70, comme la conséquence de l’adsorption des chaînes 
polymériques sur sa surface. La connaissance de l’énergie de surface du noir de carbone est 
donc de première importance pour comprendre comment les chaînes se séparent ou se 
désorbent des charges lors de la fracture. Pourtant, très peu d’études sur le sujet ont été 
publiées.  

La chromatographie de phase inverse (IGC) est une des techniques permettant de caractériser 
l’énergie de surface du noir de carbone. Cette méthode peut être utilisée suivant deux modes 
très différents : la dilution « infinie » (délivre des informations concernant l'énergie de surface 
du solide étudié) ou la dilution « finie » (donne accès aux isothermes de désorption des 
molécules sondes employées). D’après la dilution « infinie », l’énergie de surface croît avec 
l’aire de surface du noir de carbone. L’énergie de surface obtenue peut atteindre                
300-500 mJ/m², ce qui est une valeur réaliste des surfaces carbonées. Pour ce qui est de la 
dilution « finie », celle-ci est beaucoup plus performante que la précédente car elle permettrait 
d’obtenir la distribution complète des sites énergétiques du noir de carbone [33, 37]. En 
utilisant cette technique, les particules primaires présentent approximativement la même 
distribution d’énergie de surface (elles différent seulement par le nombre de sites 
d’adsorption). La distribution des sites énergétiques est particulièrement large, avec des sites 
de haute (~100 mJ/m²) et basse énergie (~10 mJ/m²). 

Concernant la  chimie de surface du noir de carbone, il peut y avoir des impuretés organiques 
et minérales [38] (dues au procédé de fabrication). Mais aussi des fonctions oxygénées qui 
furent observées au début des années 50 et complètement caractérisées par H. P. Boehm dans 
les années 60 [39]. La caractérisation des fonctions à la surface des particules consiste à 
mettre une certaine quantité de charges en solution dans des bases qui vont générer des forces 
différentes sur la surface des particules : NaHCO3, Na2CO3, NaOH dans l’eau, et EtONa dans 
l’éthanol. Ainsi, le noir de carbone est filtré et le nombre de groupes acides réactifs est obtenu 
en titrant les bases restantes (Figure 1-23). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 1-23. Fonctions chimiques à la surface du noir de carbone (Bueche [25]). 
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Cette observation laisse penser que des groupes acides sur les particules de noir de carbone 
sont produits par oxydation de surface lors de la fabrication. La Figure 1-23 montre aussi la 
présence de doubles liaisons C=C à la surface des particules. Toutes les études chimiques 
faites dans le passé sur le noir de carbone se sont focalisées sur des impuretés chimiques ou 
sur des fonctions produites par l’oxydation de sa surface, et non sur sa propre réactivité de 
surface. 

Aujourd’hui, ces particules ne peuvent être considérées comme ayant une surface 
chimiquement inerte. Leur réaction avec l’iode ou l’oxygène démontre la présence d’un grand 
nombre de doubles liaisons réactives à leur surface. 
 

1.3.3 Effet du renforcement sur les propriétés mécaniques  
 

1.3.3.1 Relation de Guth-Gold 

Les théories du renforcement reposent sur le concept de l’effet hydrodynamique des 
charges tel qu’il a été défini par Einstein [40] (1906). Le modèle est développé pour des 
charges rigides sphériques, incompressibles, isolées, entièrement mouillables, et dispersées 
dans un milieu continu de viscosité constante h0. Il conduit à une expression de la viscosité du 
mélange en fonction de la fraction volumique de charge f  :  

     h = h0 (1+2,5f )         Eq. 1-376 

Smallwood [41] y remplaça la viscosité par le module d’Young. En fait, cette équation du 
premier ordre ne tient pas compte des interactions entre les charges, ce qui a amené Guth et 
Gold [42] à proposer une relation améliorée :  

 E = E0(1 + 2,5f  + 14,1 f ²)                  Eq. 1-387 

Cependant, cette équation ne se vérifie que dans le cas de particules sphériques, pour des 
quantités de charges inférieures à 30% en poids et dont la taille moyenne est supérieure à 
0,5µm. Guth [43] proposa alors d’introduire un facteur de forme �  (rapport des axes d’une 
ellipse enveloppe d’un agrégat moyen - par exemple �   vaut 1 pour une enveloppe sphérique -) 
et de formuler l’équation ainsi :  

    E = E0(1 + 0.67 ��f  + 1.62 ��² f ²)                     Eq. 
1-398 

Il existe une autre contribution à prendre en compte dans l’étude du renforcement ; elle 
provient des liaisons physiques ou chimiques qui peuvent s’établir entre l’élastomère et la 
charge. Ces liaisons peuvent résulter de divers mécanismes : une adsorption physique, une 
chimisorption ou une réaction entre les radicaux libres des chaînes de macromolécules 
rompues. 

Dans un mélange élastomère/noir de carbone, une partie de la matrice élastomère (~ 30%, 
suivant la surface des charges) est dite « liée » aux particules. Les interactions charge-
matrice responsables de ce phénomène sont essentiellement des liaisons physiques [44], 
et sont en grande partie responsables du renforcement créé par le noir de carbone.  

D’un point de vue général, les liaisons charge-matrice agissent comme des nœuds de réseau 
(Figure 1-24), une augmentation du taux de réticulation effectif est constatée. Ces interactions 
charge-matrice, et la notion même de renforcement, dépendent de 3 facteurs qui ont été 
précédemment discutés : la surface spécifique (150m²/g pour le noir de carbone), l’activité 
chimique et la structure géométrique. 
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1.3.3.2 Occlusion élastomère 

L’interaction élastomère-charge est très difficile à estimer. D’un autre côté, il est beaucoup 
plus facile de prendre en compte le volume actuel d’agrégat dans le mélange. Et il a été 
proposé d’utiliser une fraction de volume corrigée f c qui intègre l’influence de la structure de 
la charge représentée par des mesures d’adsorption DBP (adsorption de Dibutylphtalate) :  

             f c = f /2 [ ]P)/1,460,02139.DB(11 ++                                   Eq. 
1-409 

Ce paramètre est utilisé pour estimer le module de cisaillement G’ par l’équation de Guth-
Gold [46] (G0 est le module du réseau non chargé):  

     G' = G0 . (1+ 2,5 . f c + 14,1 . f c²)         Eq. 1-50 

Cette partie du polymère qui ne sera pas déformée est du « caoutchouc occlus » (Figure 1-25) 
[47, 48]. Néanmoins, le caoutchouc occlus ne doit pas être confondu avec la partie de 
polymère dont la mobilité est changée par l’adsorption (élastomère lié). Le caoutchouc occlus 
est piégé dans des sites d’agrégats et il représente seulement une partie du volume élastomère 
dont le mouvement est ralenti. 

Figure 1-24. Microstructure du réseau élastomère chargé par Kaliske et Rothert [45]. 

- contact charge-charge 
- contact élastomère-charge 
- chaîne polymère 
- nœud du réseau 
- particule de renfort 

Figure 1-25. Schéma permettant la différenciation entre l’occlusion d’élastomère et le 
réseau de charges (polymère lié). 
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1.3.3.3 Réseau de charges  

En général, les chaînes élastomériques se trouvant à proximité d’une particule de noir de 
carbone sont fortement adsorbées à sa surface. Il s’agit du polymère lié (Figure 1-25). Cette 
adsorption, même si elle est limitée à de petites parts de chaînes élastomériques appelées 
« trains » (couche élastomérique particulière entourant la charge), ralentit considérablement 
leur mobilité [50]. Pour simplifier, il peut être considéré que les « trains » ont une Tg plus 
grande que celle de la matrice [51].  

Il est clair que les chaînes de l’élastomère renforcé ne participeront pas de la même façon à la 
sollicitation macroscopique. C’est ce qui complique la compréhension du comportement 
global : suivant que la chaîne élastomère sera loin d’une particule de renfort, ou entre deux 
points de réticulation, qu’elle soit une boucle, une chaîne pendante ou un segment du réseau, 
qu’elle forme un pont entre deux particules de noir de carbone, elle subira une déformation 
qui n’aura rien à voir avec ses chaînes voisines (séparées d’une distance interagrégat). 

 

Il existe des phénomènes mécaniques très importants à décrire dans le cas des élastomères 
chargés :  

- Un phénomène se produisant pour des déformations nominales inférieures à 100 %, qui est 
révélateur d’un comportement fortement non-linéaire : l’effet Payne. 

- Un phénomène d’adoucissement de contrainte aux grandes déformations apparaissant lors 
d’essais cyclés : l’effet Mullins . 

- Si nous appliquons au mélange chargé une sollicitation cyclique, la courbe s - e lors de la 
charge (déformation croissante) ne se superposera pas à celle de la décharge (déformation 
décroissante). Cette non superposition est l’hystérèse, liée aux propriétés viscoélastiques. 

Dans ce qui suit, une description plus détaillée de l’effet Payne et de l’effet Mullins sera 
proposée. Mais, avant cela, il faut comprendre les mécanismes se produisant lors d’une simple 
traction uniaxiale 
 

1.3.3.4 Comportement en traction uniaxiale 

Un exemple de courbe contrainte-déformation a été obtenu, en traction uniaxiale, pour l’un de 
nos mélanges dans la Figure 1-26 (A partir de maintenant, lorsque nous représenterons des 
courbes s-e, si nous ne l’explicitons pas, il s’agira des courbes de nominale� ).  

Figure 1-26. Traction uniaxiale d’un élastomère chargé : courbe contrainte-déformation. 
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Le paradoxe du renforcement par du noir de carbone est qu’il y a une augmentation 
simultanée du module (aux petites déformations) et de l’élongation à la rupture. Ce fait est 
clairement illustré par la Figure 1-19. 

L’augmentation du module est la conséquence logique de l’amplification de déformation  
due au remplacement d’une partie de la phase élastomérique déformable par des renforts 
rigides : pour une déformation macroscopique e, la déformation locale des ponts de chaînes 
entre renforts est plus importante. L’amplification de déformation devrait aussi induire une 
diminution de la déformation à rupture, ce qui n’est pas observé : là est le paradoxe. Il y a des 
zones dans l’échantillon où la distance interagrégat est petite, donc où les chaînes entre 
particules subissent des déformations importantes et peuvent atteindre leur extensibilité 
maximale Nb plus tôt que leurs voisines (puis rompre). L’échantillon devrait donc rompre 
relativement tôt suite à la rupture d’un grand nombre de petits segments entre particules de 
renfort étirés à leur maximum. Or, ce n’est pas ce qui est observé expérimentalement pour un 
simple test de traction. Il y a donc un autre phénomène capable de palier ce paradoxe : celui 
où le noir de carbone autorise un partage coopératif de la contrainte localement.  

Au début des années 60, Bueche fut le premier à considérer le noir de carbone comme une 
partie du réseau polyfonctionnel [24,25]. Dans son modèle, les particules sont chimiquement 
liés par des chaînes (Figure 1-27) et constituent  ce que Medalia et Kraus décrivent comme un 
« réseau géant de points de jonction multifonctionnel » [2]. 

Même si le modèle de Bueche essayait de donner une origine moléculaire au renforcement, il 
est difficile de penser qu’une large partie de la contrainte soit partagée par d’autres ponts 
élastomériques. De plus, le modèle de Bueche suppose la liaison chimique entre chaînes, ce 
qui n’est pas conforme à la réalité.  

A la fin des années 60, Dannenberg relança l’étude de la compréhension du renforcement en 
proposant le modèle du « glissement moléculaire », ou de démouillage [28, 52]. Il suggéra 
que l’interaction entre la matrice élastomère et les charges était causée par l’adsorption et 
non par des liaisons chimiques. Grâce à sa faible énergie et à sa réversibilité, l’adsorption 
permet aux contacts élastomère-charge de changer continuellement.  

L’augmentation de la déformation produit l’étirement puis le détachement des chaînes les plus 
courtes des particules de renfort; ainsi le nombre de chaînes pontantes diminue. Les chaînes 
pontantes restantes subissent une force croissante qui produit un détachement massif et la 
rupture macroscopique (Figure 1-28). Suite à l’étude du matériau en traction uniaxiale, il 
s’agit, maintenant, d’étudier les phénomènes apparaissant lors d’essais cyclés aux petites et 
aux grandes déformations. 

 

Figure 1-27. La vision de Bueche [2]. 
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1.3.3.5 Propriétés aux petites déformations : Effet Payne 

Dans le domaine de déformations nominales inférieures à 100%, la matrice élastomère seule 
montre un comportement linéaire. L’introduction de charges conduit à une non-linéarité. Ce 
phénomène, appelé effet Payne, a d’abord été étudié par le chercheur du même nom Payne 
[53,54] puis clarifié par les travaux de Medalia. Il est généralement attribué à la 
réorganisation du réseau de charges dans la matrice élastomère [55].  

Cet effet est observable par le biais de mesures viscoélastiques, ou DMA. Nous rappelons 
que, par le biais de mesures viscoélastiques, c’est-à-dire après l’application d’une déformation 
sinusoïdale de faible amplitude au matériau, nous pouvons obtenir les modules de 
conservation G’ et de perte G’’ en fonction de la déformation de cisaillement sinusoïdale g 
(Figure 1-29).  

 

Aux faibles déformations, la Figure 1-29 montre un plateau correspondant au module dans le 
plateau caoutchoutique. La valeur du module décroît avec la déformation jusqu’à une valeur 

¥'G où il se stabilise. Cette évolution de G’ est en générale décrite, dans le cas des 
élastomères réticulés renforcés, comme étant l’ « effet Payne ». Ce changement de G’ 
correspond à une importante variation  de G’’ qui passe par un maximum. Payne a considéré  
que G’était la combinaison d’un module G’0, lié à l’influence de la structure (Figure 1-30), du 

Figure 1-28. Evolution d’une chaîne élastomère entre particules de renforts lors du test de 
traction (Vision de Dannenberg) [2]. 

¥'G  

Figure 1-29. Illustration schématique de la variation de G’ et G’’ en fonction de g (%) [2]. 

1 2 3 



1.3 RENFORCEMENT PAR LE NOIR DE CARBONE 

 
 

- 46 - - 46 - 

module ¥'G (dépendant de l’effet hydrodynamique dû aux charges et aux liaisons fortes  
charge-matrice) et du module G’matrice, qui est le module de la matrice non chargée. L’effet 
Payne ne serait alors lié qu’au module G’0. 

La Figure 1-31 est un exemple tiré d’un des mélanges de l’étude. Cette représentation montre 
qu’il n’y a pas de réversibilité du module G’. C’est-à-dire qu’il n’y a pas superposition des 
courbes de G’ obtenues aux g croissants et aux g décroissants. La différence de module entre 
les courbes aller et retour peut atteindre le MPa. Il a donc dû y avoir un changement de 
structure à l’aller responsable de la diminution de module au retour.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Le mécanisme de l’effet Payne serait lié à la rupture et à la reformation d’interactions charge-
chaîne durant la sollicitation. Ce mécanisme engendrerait une dissipation d’énergie (associée 
au maximum de G’’).  

Pour expliquer l’effet Payne, on s’est souvent référé à la vision de Dannenberg (Figure 1-32). 
Celui-ci considère que l’augmentation de la déformation, combinée à des processus 
d’adsorption-désorption des chaînes à la surface des charges, aboutit à une homogénéisation 
de la longueur des chaînes entre charges. Mais la pertinence de cette vision aux petites 
déformations n’est pas évidente. Les phénomènes d’étirement sont, en effet, peu prononcés à 
faible déformation et la dépendance en température de l’effet Payne est difficilement 
explicable par les considérations entropiques que la vision de Dannenberg introduit. 
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Figure 1-31. Mise en évidence de l’irréversibilité induite par l’effet Payne. 

Figure 1-30. Effet des charges sur le module de l’élastomère d’après Payne [56]. 
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 Aujourd’hui, la vision la plus plausible est celle considérant une couche élastomère 
immobilisée, à la surface des charges, ayant une Tg plus élevée que celle de la matrice   
(Figure 1-33). L’épaisseur de cette couche vitreuse est estimée à 1-5nm et diminue avec la 
température. En considérant un élastomère chargé avec 80% en volume de phase 
élastomérique et 20 % de charges, la phase vitreuse représente 20 % du volume total, soit 25 % 
de la phase élastomérique. La proportion de phase vitreuse peut donc avoir un impact 
important sur la rigidité du réseau et peut justifier l’adoucissement induit par l’effet Payne.     

Berriot, Montes, Lequeux et al. [51, 57, 58] ont proposé, à partir de mesures DMA et      
RMN 1H, une relation entre l’épaisseur de la couche vitreuse autour de particules de silice eg 
et l’écart à la Tg de la matrice élastomère : 

�
�
�

�
�
�
�

�

w-

w
d=

)(TT

)(T
e

g

g
g            Eq. 1-5141 

 où d est un facteur d’ajustement, T est la température de mesure, et w est la fréquence utilisée 
pour mesurer la Tg. A T > Tg+50 K, eg est de l’ordre de 2-5 nm.  

Bien que le noir de carbone n’ait pas la même chimie de surface que la silice, il est 
raisonnable de penser qu’une expression similaire à Eq. 1-51 peut lui être attribuée. 

L’effet Payne est globalement accepté comme la conséquence mécanique de la 
réorganisation du « réseau de renforts » sous une déformation de cisaillement. Les origines 
de ce phénomène font toujours débat et quelques théories [59] ont été proposées. La vision de 
Berriot, Montes et Lequeux, considérant une couche vitreuse à la surface des charges, paraît 
aujourd’hui être la plus appropriée pour expliquer ce phénomène. 

Cet effet est observable à des déformations intermédiaires pour des élastomères chargés 
réticulés. D’autres phénomènes se produisent aux grandes déformations lors d’essais cyclés. 

Figure 1-32. Illustration  des mécanismes de l’effet Payne par la vision de Dannenberg. 

  

Figure 1-33. Evolution de la Tg en fonction de la distance à la particule (Berriot, Montes, 
Lequeux et al. [51]). 
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1.3.3.6 Propriétés aux grandes déformations : Hystérèse et Effet Mullins 

Nous avons appliqué, à l’un des mélanges de l’étude (élastomère réticulé et chargé) quelques 
cycles de traction uniaxiale (Figure 1-34). Les courbes qui sont représentées correspondent à 
deux types d’essais : un où les cycles sont appliqués à même déformation maximale emax       
(8 cycles à même emax = 300 %) et un où les cycles sont produits en augmentant l’amplitude 
de déformation (2 cycles à chaque changement d’amplitude). 

La Figure 1-34(a) montre qu’il y a une hystérèse liée aux propriétés viscoélastiques du 
mélange. D’autre part, cette hystérèse est plus importante pour le 1er cycle que pour le 2ème ou 
les autres cycles qui suivent. L’amplitude des contraintes diminue aussi beaucoup entre le 1er 
et le 2ème cycle. En revanche, elle change peu entre le 2ème et le 8ème cycle.  

La grande différence d’amplitude des contraintes entre le 1er et le 2ème cycle est liée à un effet 
appelé effet Mullins ou « stress softening » qui, comme son nom l’indique, est un 
adoucissement de contrainte. Cet effet est aussi lié à la différence d’hystérèse entre le 1er et 
le 2ème cycle. Mis à part celles de Mullins, beaucoup d’études ont été faites sur le sujet. Nous 
pouvons mentionner celles de Bueche [24] (1961) et Dannenberg [60] (1966). Mais aussi 
celles de Diani et al. [61-63] et de Brieu et al. [64] (années 2000) qui ont fait une étude très 
complète en répertoriant tous les mécanismes pouvant se produire et en proposant un modèle 
à ce phénomène. Ils ont de plus montré, par un test biaxial très simple [65], que l’effet 
Mullins induisait de l’anisotropie.  

Pour apporter une explication à ce phénomène, il nous faut considérer la vision de 
Dannenberg. Celui-ci considère que l’effet Mullins est dû au détachement des chaînes 
élastomère à la surface des charges. Dans la courbe de charge du 1er cycle, plus la déformation 
va augmenter, plus les agrégats vont s’éloigner les uns des autres. Les chaînes les plus courtes 
entre charges vont ainsi atteindre leur extensibilité limite (pour d’autres chaînes, il y aura du 
glissement moléculaire avant d’atteindre l’extensibilité limite) et se détacher de la surface des 
charges en premier. Ces mêmes chaînes, avant de se détacher, vont subir des contraintes plus 
importantes que les autres (amplification des contraintes), ce qui va contribuer de manière 
importante au module. Cet effet dépendra donc de la déformation maximale appliquée.  

Lors de la charge du 2ème cycle, les chaînes détachées ne participent plus à la sollicitation. Il y 
a donc diminution du module et de la contrainte par rapport au 1er cycle. Etant donné que les 
cycles sont appliqués à même emax, les chaînes ont atteint leur extension optimale lors du 
premier cycle. La courbe de charge du 2ème cycle sera alors très proche de la courbe de 

Figure 1-34. Sollicitations cycliques appliquées, en traction uniaxiale, sur un mélange 
réticulé et chargé : (a). 8 cycles à même emax, (b). 8 cycles à emax croissante (2 cycles à 
chaque changement de emax). 
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décharge du 1er cycle puisqu’il n’y aura plus de chaînes courtes à détacher. Les grandes 
chaînes ne demanderont pas beaucoup d’effort pour retourner à leur extension optimale. Le 
2ème cycle a tout de même encore une hystérèse, (beaucoup plus faible) due à la viscosité du 
mélange qui continue de faire évoluer le matériau au cours du temps. La courbe de décharge 
du 2ème cycle est pratiquement superposée à celle du 1er cycle car les chaînes se détendent. 
Dans le cas de la décharge, il n’y a plus que la contribution élastique qui intervient. 

Il est important d’insister sur la définition de ces hystérèses (Figure 1-35). 

Entre le 2ème et le 8ème cycle, il y a une légère diminution de l’amplitude des contraintes. Il 
s’agit aussi d’un adoucissement de contrainte lié à l’homogénéisation des longueurs de 
chaînes entre charges. 

Il faut souligner, dans la Figure 1-34(a), la présence d’une déformation rémanente due au 
détachement de la plupart des chaînes courtes entre charges. Mais est-ce le révélateur d’un 
endommagement irréversible ? Il s’avère qu’il y a recouvrance de l’effet Mullins si on laisse 
le matériau se relaxer pendant quelques semaines ou si on le fait chauffer pendant quelques 
heures (vers 80°C). Cette recouvrance est due à la réorganisation du réseau de charges.  

L’effet Mullins est donc un endommagement irréversible aux temps courts, dépendant 
de l’étirement maximal appliqué (lll l max). 

La Figure 1-34(b) montre que si emax croît, l’effet Mullins, bien qu’ayant « disparu » à la fin 
du 1er cycle, va réapparaître. Ce qui est concevable de par l’énergie supplémentaire à fournir 
aux chaînes pour atteindre une déformation plus importante. Dans le cas inverse, si emax 
décroît, l’effet Mullins ne se manifestera plus. 

Mises à part les approches décrivant l’effet Payne (vision de Berriot, Montes, et Lequeux) et 
l’effet Mullins (vision de Dannenberg), qu’est-ce qui différencie ces deux effets ? Ce sont 
certes des phénomènes d’adoucissement, mais ils apparaissent à des niveaux de déformation 
différents. L’effet Payne fait intervenir les chaînes entre renforts sans engendrer de 
détachement. Tandis que l’effet Mullins implique le détachement de chaînes courtes et 
l’étirement de chaînes longues. On ne peut donc pas décrire l’effet Payne comme étant un 
endommagement (ce qui est le cas de l’effet Mullins), mais plutôt un réarrangement 
structurel . 

Le renforcement par le noir de carbone est donc plus complexe que la simple incorporation de 
sphères rigides quelconques dans une matrice polymère. Il fait intervenir différents 
phénomènes mécaniques et physico-chimiques qu’il était essentiel de décrire avant de 
s’intéresser aux mélanges de l’étude.  
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Figure 1-35. Définition des différentes hystérèses [5]. 
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1.4 CONCLUSION 
 

 
 

Les mélanges élastomère ont pour base des grandes chaînes polymères  à N monomères dont 
l’extensibilité limite x est proportionnelle à N1/2.  

La vulcanisation de cet ensemble de chaînes en fait un matériau incompressible, élastique et 
très extensible. Le comportement de ce réseau peut être modélisé par différentes approches, 
basées sur la théorie gaussienne de l’élasticité caoutchoutique. 

Le renforcement de cette microstructure par des amas de charge génère à l’ensemble du 
réseau de nouveaux comportements dont les mécanismes ne sont pas tous entièrement 
compris. Les mélanges chargés, ainsi obtenus, font intervenir des interactions complexes entre 
les chaînes et les charges. Ils présentent ainsi différents phénomènes en réponse à des 
déformations de petite ou grande amplitude : 

- l’effet Payne qui se manifeste par une forte non-linéarité et s’apparente à un réarrangement 
structurel du réseau de charges aux petites déformations. Ce phénomène peut s’expliquer par 
la présence d’une couche vitreuse à la surface des charges (Berriot, Montes, et Lequeux),   

- l’effet Mullins, lors d’essais cyclés de grande amplitude, pouvant être défini comme un 
endommagement irréversible aux temps courts. Cet effet peut être décrit par le modèle du 
glissement moléculaire établi par Dannenberg. 

L’élastomère de l’étude est un SBR, l’agent de vulcanisation est le soufre et le renforcement 
se fait avec le même type de noir de carbone. La description de chaque composant et de leur 
impact sur le comportement du matériau s’imposait avant de présenter les différents mélanges 
modèles choisis pour l’étude. 
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Chapitre 2.  Les mélanges choisis pour l’étude 
 
 
 
 
 

 
 

Après avoir décrit de façon générale la composition, la microstructure, et les propriétés 
mécaniques des élastomères chargés, il est maintenant possible de présenter les mélanges 
modèles spécifiquement choisis pour l’étude. L’utilisation de ces matériaux est indispensable 
pour mettre en valeur l’influence des composants principaux sur la fissuration. 

La sélection des mélanges s’est faite avec la collaboration du Centre de Technologie Michelin 
qui a indiqué les différences pouvant être intéressantes à étudier, et qui a fabriqué les 
matériaux à caractériser. 

Dans un premier temps, les différents mélanges seront présentés, ainsi que les effets qu’ils 
mettent en valeur. Ensuite, il s’agira de décrire les caractérisations mécaniques effectuées sur 
ces mélanges pour les classer et montrer les phénomènes intrinsèques pouvant intervenir.    
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2.1 MELANGES PROPOSES 
 

Nous ne décrirons pas tous les ingrédients qui composent nos matériaux parce que certains 
d’entre eux ne sont que des agents de couplage, des accélérateurs de vulcanisation ou des anti-
dégradants. Ces ingrédients ne représentent qu’une quantité infime dans les mélanges de notre 
étude. D’autre part, ils n’interviennent pratiquement pas dans le comportement mécanique de 
nos matériaux. Ils ne sont donc pas la source de nos préoccupations. Mais, leur contribution 
volumique et massique sera prise en compte pour estimer les proportions des ingrédients 
« principaux ».   

Au début de l’étude, nous avons choisi de définir un matériau X, dit de « référence », ayant la 
composition, en taux de charge et en soufre, suivante (Tableau 2-1) :  

 
 Mélange X 

  Type d’élastomère SBR 
Quantité de noir de carbone 50 pce 

  Quantité de soufre 1,5 pce 
   
 

Le terme pce désigne le nombre de « parts pour cents parts d’élastomère ». Par exemple, si 
nous considérons 100g d’élastomère, il sera mis, dans le mélange, 50g de noir de carbone et 
1,5g de soufre. Le pourcentage en masse sera alors de 66 % en élastomère, 33 % en noir de 
carbone et 1 % en soufre. L’unité pce peut être très utile, mais beaucoup de gens confondent  
cette unité avec le pourcentage en masse, ce qui peut être préjudiciable pour la compréhension 
générale de l’étude.  

Il a donc été décidé de renommer les mélanges en utilisant les notions de fraction volumique 
de charge et de densité pontale (ou densité de points de réticulation). Par exemple, dans le 
mélange X, la fraction volumique de charge f  est de 20 % et la densité pontale nX est de   
8.10-5 mol/cm3. L’estimation de f  se fait connaissant la contribution volumique de chaque 
ingrédient. Quant à la densité pontale, elle est déduite par gonflement dans un bon solvant. 
L’utilisation de paramètres correctifs dans la relation de Flory-Rehner permet de prendre en 
compte la présence de charges. L’appellation du mélange X dans ce manuscrit sera :  

 
                        20CB_8XL  
 

CB pour « Carbon Black » (allusion au taux de charge) et XL  pour « Crosslinking » 
(allusion à la densité pontale). A partir de ce mélange de référence, nous avons fait varier le 
taux de charge et la densité pontale pour mettre en évidence 4 effets pouvant avoir un impact 
sur la fissuration des élastomères :  

1. L’effet « taux de réticulation » : Il est important de comprendre quel impact peut avoir la 
densité pontale sur la fissuration en fatigue de l’élastomère. Pour cela, nous avons choisi de 
définir un 2ème  mélange dont la densité pontale a été pratiquement doublée (la quantité de 
soufre est environ deux fois plus importante) par rapport au mélange de référence, ce qui 
donne : %20.=f et nX »19.10-5 mol/cm3, et 

 
             20CB_19XL   

Tableau 2-1. Composition du mélange de référence 
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2. L’ effet « charge »  important : Nous pouvons nous demander ce qui peut se passer dans 
le cas où il y a très peu de renforcement. Le mélange considéré pourra nous être très utile pour 
identifier le comportement général de la matrice polymère. Au lieu de ne pas mettre de 
charge, il a été choisi d’en mettre une très faible quantité car sinon, le matériau comporte 
beaucoup de défauts macroscopiques lors de la cuisson qui pourraient fausser l’étude de la 
fissuration. Ce 3ème mélange a les caractéristiques suivantes : %3.=f  et nX »8.10-5 mol/cm3, 
et 

 
                        3CB_8XL 
 

3. L’  effet « charge » faible : Il est également intéressant de savoir si une différence de 
quelques % de la fraction volumique de charge a un gros impact sur la résistance en fatigue 
du matériau. Il a été choisi de mettre 3 % en moins par rapport à la fraction de référence, soit :    

%17.=f et nX »8.10-5 mol/cm3 et 

 
             17CB_8XL 
 

4. L’effet « longueur de ponts » : La longueur des points de réticulation peut aussi être 
changée. Il ne faut pas oublier que ce sont des ponts disulfure et que leur longueur peut varier 
suivant le mode de vulcanisation ou le type de soufre. Il n’en a pas été fait mention 
spécifiquement au Chapitre 1, mais il existe des ponts dits S1 correspondant à des ponts 
courts. D’autres sont dits S2 et Sx qui correspondent à des tailles de ponts plus longs ou à des 
ponts ayant plusieurs connexions. En mettant en excès le nombre de ponts S1, on peut influer 
sur le « maillage » du réseau vulcanisé et son extensibilité. Il a été choisi de mettre la même 
« quantité » de soufre que pour le mélange de référence, donc le même nombre de ponts. Mais 
il y a cette fois-ci 60 % de ponts S1 dans le mélange (beaucoup plus de ponts courts). La 
densité pontale estimée par gonflement est de 15.10-5 mol/cm3. Nous avons donc : %20.=f et 
nX »15.10-5 mol/cm3 et 

       
           20CB_15XL 
 

La densité pontale est proche de celle de 20CB_19XL, alors qu’il a été mis une quantité de 
soufre moins importante. L’utilisation du nombre de pce n’est donc pas toujours la plus 
pertinente pour caractériser un mélange. 

Pour l’étude, nous disposons donc de 5 mélanges avec des fractions volumiques de charge 
allant de ffff  = 3 à 20% et des densités pontales allant de 8 à 19.10-5 mol/cm3. Les Figures 2-1 
et 2-2, et le    Tableau 2-2 résument les caractéristiques des mélanges et les effets que nous 
voulons faire ressortir (les fractions massiques des éléments principaux sont aussi indiquées).  

Le SBR utilisé sera le même pour tous les mélanges. Il s’agit d’un SBR anionique dont la 
microstructure comprend 24% de vinyle, 28% de styrène et une architecture étoilée à 3 
branches. Sa masse moléculaire moyenne en nombre, Mn, est de 133.103 g/mol. La densité 
d’enchevêtrements ne est de 4.10-4 mol/cm3, et en règle générale, ne > nX  . La              
Tg(DSC) » -48°C. Enfin, il faut rappeler que le même type de noir de carbone sera utilisé 
pour tous les mélanges. 
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20CB_8XL 

20CB_19XL 

3CB_8XL 

17CB_8XL 

20CB_15XL 

Effet taux de réticulation 

Effet charge important 

Effet charge faible 

Effet taille de pont 

Mélange de référence 

Figure 2-1. Récapitulatif de l’appellation des mélanges et des effets mis en évidence. 

Taux de charge 

Densité 
pontale  

20CB_19XL Réseau « typique » : S1=10% 
nX » 19.10-5 mol/cm3 

 

Effet longueur de ponts        
(S1=60%)                                         

nX » 15.10-5 mol/cm3 

 
  17CB_8XL 
 

 
20CB_8XL 

 
20CB_15XL 

 

 
3CB_8XL 

 

nX » 8.10-5 mol/cm3 

Mélange de référence 

nX » 8.10-5 mol/cm3 nX » 8.10-5 mol/cm3 

Figure 2-2. Diagramme de répartition des différents mélanges suivant leur composition. 
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Quelques commentaires peuvent être faits concernant le choix de ces mélanges :  

- Nous avons choisi de ne travailler qu’avec du SBR, plutôt qu’avec du NR pour nous 
affranchir de la cristallisation.  

 

- Pour tous les mélanges ayant une fraction volumique de charge f  supérieure à 10 %, il y a 
percolation des amas de charge (c’est-à-dire une interconnexion entre les particules de 
charge dans la matrice élastomère) impliquant la formation d’un « réseau » de charges. Ce 
réseau jouera un grand rôle sur les transferts d’énergie et de chaleur dans le matériau. 

 

- Concernant l’étendue du diagramme de la Figure 2-2, il a été choisi de ne pas mettre plus de 
20 % en fraction volumique de charge. D’une part, parce que il y a déjà percolation, et d’autre 
part, parce que mettre plus de charge peut produire des déviations de fissure, ce qui n’est pas 
l’objectif de notre étude. 

 

- Les mélanges ne contiennent pas de ZnO. Les particules de ZnO ne sont pas des particules 
renforçantes, elles n’ont pas une bonne affinité avec la matrice élastomère et elles sont 
relativement grosses (de l’ordre de 40µm de diamètre). Les observations antérieures [1,2] 
décrivent le mécanisme de rupture comme étant principalement dû aux décohésions faites par 
ces particules. Or, si nous les mettons de côté,  il devrait soit y avoir rupture du réseau 
vulcanisé, soit une rupture liée à la décohésion de petites particules, soit les deux.  

 

Avant d’aborder, au prochain chapitre, les sujets vastes que sont la fracture des élastomères et 
la fatigue, il est important que nous caractérisions, du point de vue mécanique, nos mélanges 
pour comprendre leurs différences autres que leur résistance à la fissuration en fatigue. Les 
caractérisations comprendront des mesures de viscoélasticité, des essais de traction, des 
sollicitations cycliques, ainsi que quelques tests de fluage.  

 Mélange 
peu chargé 

Mélanges très chargés   
peu réticulés 

Mélanges très chargés    
très réticulés 

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL 
Fraction 

volumique de 
charge f (%)  

3 17 20 20 20 

Fraction 
volumique de 

soufre (%) 
0,6 0,5 0,5 0,5 0,9 

nX                     
(x 10-5 mol/cm3) 

8 8 8 15 19 

Fraction 
massique de 
charge (%) 

5 27 32 32 32 

Fraction 
massique de 
soufre (%) 

1,3 1 1 1 1,6 

   Tableau 2-2. Contribution volumique et massique des agrégats de charges et du soufre. 
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2.2 CARACTERISATION DYNAMIQUE  AUX  PETITES DEFORMATIONS 
 

La caractérisation dynamique se rapporte aux « mesures viscoélastiques » et à l’« effet 
Payne » présentés au Chapitre 1. 

 

2.2.1 Démarche expérimentale 

Les éprouvettes utilisées pour ce type de test sont de forme cylindrique et consistent en deux 
disques de caoutchouc (2mm d’épaisseur et de 10 mm de diamètre) collés chacun entre deux 
cylindres métalliques (Figure 2-3). L’appareil utilisé est un Viscoanalyseur METRAVIB RDS 
VA2000. Il comporte une chambre à température contrôlée permettant de faire des mesures de 
-150 à 450 °C. Les 3 cylindres métalliques sont fixés par 3 mors. Le mors du milieu va 
générer un déplacement périodique de haut en bas.  

Les disques de caoutchouc vont donc subir un cisaillement plan périodique. Il sera alors 
possible de mesurer la réponse en contrainte moyenne pour les deux disques et de déduire G’, 
G’’, et tand, suivant le balayage souhaité.   

 
 

 

Un balayage en température a d’abord été appliqué pour tous les mélanges de -80 à 100 °C. La 
fréquence de sollicitation appliquée est de 10Hz, et l’amplitude des contraintes a été imposée 
à 0,3MPa (l’amplitude de déformation allait de 0,01 % en zone vitreuse, à 0,1 % au plateau 
caoutchoutique). L’intérêt est de déterminer, pour chaque mélange, la Tg et les modules, au 
plateau caoutchoutique et dans la zone vitreuse.  

Ensuite, pour étudier les conséquences de l’effet Payne, un balayage en déformation de 
cisaillement g (g = d/D avec d le déplacement imposé et D le diamètre du disque) a été fait, de 
0,05 à 50 %, à 23°C. 

 

2.2.2 Balayage en température 

La Figure 2-4 représente les courbes de G’, G’’ et tand en fonction de la température. Les 
résultats obtenus ont une bonne reproductibilité puisque sur une série de 3 échantillons par 
mélange, l’écart maximum les séparant, pour G’, G’’ et tand, ne dépasse pas 15 % de leur 
moyenne. Le Tableau 2-3 regroupe les valeurs de Tg (déterminée au niveau du maximum des 
courbes de tand. Elle est aussi appelée transition a, Ta, pour des élastomères purement 
amorphes), et du module G’  dans la zone vitreuse et au plateau caoutchoutique. 

 

 

Figure 2-3. Echantillon utilisé pour des mesures dynamiques. 

D = 10 mm 
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Figure 2-4. Courbes de (a). G’, (b). G’’ et (c). tand en fonction de  T (°C), pour tous les 
mélanges. Fréquence : 10Hz, contrainte moyenne : 0,34 MPa, Balayage entre -80 et 100°C. 
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Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 
 

20CB_19XL 

G’ (GPa) dans la 
zone vitreuse        
(T= -70 °C) 

0,90 ± 0,07 1,63 ± 0,20 1,72 ± 0,30 1,60 ± 0,11 1,50 ± 0,08 

G’ (MPa) au plateau 
caoutchoutique       

(T = 25 °C) 
0,70 ± 0,01 1,77 ± 0,13 2,35 ± 0,3 2,45 ± 0,3 2,55 ± 0,35 

tand à T = Tg 2,04 ± 0,15 1,27 ± 0,14 0,99 ± 0,07 1,02 ± 0,11 0,99 ± 0,05 

Tg à 10 Hz (°C) - 34,4 ± 0,4 - 33,3 ± 0,8 - 32,7 ± 2,0 - 31,2 ± 0,8 - 30,1 ± 1,0 

A température ambiante, les mélanges ayant une fraction f  = 20 % ont des modules G’ très 
proches. Celui à  17 % a un écart de ~ 0,2MPa par rapport à ces courbes. Quant à 3CB_8XL, 
son module  est encore plus faible (il diffère de 2MPa par rapport aux autres). Les courbes G’ 
des mélanges très chargés sont révélatrices de leur grande rigidité. Pour ces mélanges, le 
module élastique est plus important même dans la zone vitreuse puisque les charges sont 
beaucoup plus rigides que la matrice élastomérique même dans le domaine vitreux.  

Le même classement est observé pour les courbes de perte G’’. La contribution visqueuse 
importante des mélanges chargés est due à l’effet hydrodynamique introduit par les charges. 
Ils sont susceptibles de dissiper beaucoup d’énergie par des frottements charge-chaîne. 

La Figure 2-4 nous montre donc que G’ et G’’ sont liés principalement au taux de charge. 

Quant aux courbes de tand, le classement est suivant l’ordre décroissant des hauteurs de pic à 
T=Tg. La largeur à mi-hauteur des pics est plus importante pour les mélanges les plus 
chargés, signe d’une plus large distribution des temps de relaxation.  

Nous pouvons comparer les valeurs mesurées de G’, G’’ et tand au plateau 
caoutchoutique avec les  relations décrites au Chapitre 1. L’expression de f c et la relation de 
Guth-Gold permettent de prédire la valeur G’ pour chaque mélange. La valeur de DBP 
(paramètre d’adsorption du Dibutylphtalate) pour le noir de carbone,  à 23°C, est de 122 [3], 
et G0(élastomère non chargé) »0,6 MPa. Les valeurs obtenues sont regroupées dans le 
Tableau 2-4 : 

 

Ces valeurs théoriques rejoignent les valeurs expérimentales. Nous pouvons faire de même 
pour G’’, et par conséquent pour 'G/''Gtan =d  (où G’’0(élastomère non chargé) MPa1,0» ). 

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL 
f 0,03 0,17 0,20 0,20 0,20 
f c 0,05 0,3 0,35 0,35 0,35 

G’théor(MPa) 0,70 1,81 2,16 2,16 2,16 

G’exp (MPa) 0,70± 0,01 1,77± 0,13 2,35± 0,3 2,45± 0,3 2,55± 0,35 

Tableau 2-3. Valeurs de Tg, de tand à T =  Tg, et de G’ dans les zones vitreuse et 
caoutchoutique pour tous les mélanges. 

Tableau 2-4. Regroupement des valeurs de G’, à T ~ 23°C, obtenues expérimentalement et 
prédites par la relation de Guth-Gold. 
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Nous sommes donc en présence de 5 mélanges ayant un module élastique de l’ordre du 
MPa et une Tg(DMA) proche de -30°C. Le balayage en température a principalement révélé 
l’impact des charges sur le module élastique du matériau. Il s’agit à présent de s’intéresser au 
balayage en déformation et à l’effet Payne. 

 

2.2.3 Balayage en déformation 

Deux balayages successifs ont été effectués, allant dans le sens des g croissantes, puis dans 
celui des g décroissantes.  Les essais ont été faits à T = 23°C, avec une fréquence f = 10Hz. 
La même remarque peut être faite concernant la reproductibilité des résultats. La Figure 2-5 
regroupe les représentations, pour tous les mélanges, des courbes G’ et tand en fonction de g. 
Seules les courbes dans le sens des g décroissantes ont été représentées. La Figure 2-6 met en 
évidence l’hystérèse du module G’ pour les mélanges 20CB_8XL et 3CB_8XL. 

Comme pour le balayage en température, les mélanges chargés présentent des modules G’ 
et G’’ élevés. Ceci est lié à l’effet hydrodynamique apporté par les charges. Comme il a été 
vu au Chapitre 1, l’effet Payne génère une diminution du module élastique aux g croissantes. 
Il faut aussi souligner la présence d’une hystérèse des courbes de G’ pour les mélanges 
chargés, c’est-à-dire que la courbe de G’ n’est pas rigoureusement la même si on fait le 
balayage dans le sens des g croissantes ou décroissantes (Figure 2-6). 3CB_8XL ne présente, 
quant à lui, pratiquement pas de diminution de G’, ni d’hystérèse (la courbe de G’ est 
pratiquement la même si le balayage est fait suivant les g croissantes ou décroissantes). 

Une représentation analogue à celle de Payne peut être faite en décomposant G’ par0'G , ¥'G  

et matrice'G  (Figure 2-7). 

A titre comparatif il peut aussi être utile de définir le coefficient de non-linéarité pour insister 
sur l’impact de l’effet Payne. Ce coefficient est défini par : 

                                              anl (%) = 100 x ��
�

�
��
�

� - ¥

0

0

'G

'G'G
               Eq. 2-1 

Cette même définition peut être utilisée dans la gamme des déformations [0,05% ; 50%] : 

   anl(0,05%-50%) = 100 x ��
�

�
��
�

� -
%)05,0('G

%)50('G%)05,0('G
           Eq. 2-2 

(G’(0,05%) et G’(50%) sont respectivement très proches de 0'G  et de G’¥ ). Les valeurs 
obtenues pour tous les mélanges sont regroupées dans le Tableau 2-5.  

Ce Tableau montre clairement l’augmentation du coefficient de non-linéarité avec le taux de 
charge. Encore une fois, les modules G’, G’’ et l’hystérèse sont pilotés par le taux de 
charge. 

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL 
G’(0,05%)_MPa 0,77 ± 0,01 2,68 ± 0,04 4,09 ± 0,13 4,2 ± 0,20 4,46 ± 0.12 
G’(50%)_MPa 0,71 ± 0,01 1,48 ± 0,01 1,76 ± 0,03 2,00 ± 0,03 2,06 ± 0,03 

anl(0,05%-50%)_% 8,60 ± 0,42 45,00 ± 0,56 56,00 ± 0,90 52,40 ± 0,14 53,80 ± 0,75 

Tableau 2-5. Valeur des modules aux grandes et aux petites déformations, ainsi que le 
coefficient de non-linéarité (%). 
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Figure 2-5. Courbes de (a). G’,  et (b). tand en fonction de g (%) pour tous les mélanges. 
Fréquence : 10Hz, Balayage allant de 0,05 % à 50 % de déformation. T = 23°C. 
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Nous avons donc estimé, pour les 5 mélanges, la Tg, les paramètres G’ et tand en fonction de 
la température et de la déformation. Les mesures viscoélastiques ont principalement mis en 
valeur l’influence du taux de charge sur le comportement viscoélastique du réseau 
vulcanisé, ceci pour des petites amplitudes de déformation. L’autre domaine important à 
considérer est celui des grandes déformations. Dans ce domaine, les mélanges de l’étude ont 
été soumis à des essais de traction uniaxiale monotone et à des sollicitations cycliques. 
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Figure 2-6. Courbes de G’ en fonction de g (%) pour les mélanges 3CB_8XL et 20CB_8XL. 
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2.3 CARACTERISATION AUX GRANDES DEFORMATIONS 
 

2.3.1 Essais de traction uniaxiale 

Ce sont des essais incontournables lorsqu’il s’agit d’estimer la résistance d’un matériau à un 
effort ou à une déformation monotone. Nous commencerons par présenter les tests de traction 
avant de décrire les essais sous sollicitations cycliques car les déformations et contraintes à la 
rupture seront utilisées pour définir les amplitudes limites des cycles.  

 

2.3.1.1 Conditions expérimentales 

Les échantillons utilisés sont des éprouvettes « haltère » (Figure 2-8(a)) étirées par leurs 
extrémités jusqu’à la rupture. Les essais ont été faits à température ambiante à une vitesse de 
500mm/min. L’appareil de mesure est une machine électromécanique de marque ZWICK 
comportant deux mors de traction. L’un des mors est relié au capteur de force, l’autre à une 
traverse qui effectue le déplacement. Un extensomètre optique (Figure 2-8(b)) est utilisé pour 
mesurer le déplacement car l’éprouvette se déforme de manière inhomogène à mesure que son 
épaisseur diminue. Cet extensomètre se compose de capteurs qui repèrent les zones à intensité 
lumineuse réfléchie forte. Avant le test, deux pastilles blanches sont collées à la surface des 
éprouvettes, séparées d’une distance bien définie. La valeur du déplacement d fournie par les 
capteurs permet ainsi d’estimer la déformation.  

Le principe du test est d’appliquer une déformation (e = d/L0, avec d, le déplacement et L0, la 
longueur initiale de l’éprouvette) croissante et de relever la réponse en contrainte               
(s = snominale = F/S0, avec S0, la section initiale de l’échantillon) jusqu’à rupture. 

 
 
 
 

 
 
 
 
 

2,5 mm  d’épaisseur 

20 mm 4 mm 

(a) 

Figure 2-8. Conditions expérimentales des essais de traction : (a). Dimensions des 
échantillons, (b). Répartition des différents éléments utilisés durant l’essai. 
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2.3.1.2 Résultats obtenus 

Un exemple de courbe s -e obtenu pour un élastomère chargé est représenté en Figure 2-9. 

Cette figure permet de distinguer une zone d’adoucissement aux déformations intermédiaires 
(la pente à l’origine, E0, est le module d’Young), et une zone de durcissement. Une 
description du comportement du matériau a déjà été faite au Chapitre 1 (1.3.3.5).  

La reproductibilité des résultats obtenus est plutôt bonne. Pour 3 échantillons d’un même 
mélange, les courbes de contrainte se superposent. Suivant le mélange considéré, une 
dispersion des contraintes et déformations à la rupture peut être observée.  

Les courbes s -e, représentatives de tous les mélanges, sont regroupées dans la Figure 2-10. 
(La Figure 2-11 est un agrandissement dans une gamme de déformation [0 ; 100%]). 
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Figure 2-10. Courbes s -e obtenues en traction uniaxiale pour tous les mélanges. 
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    Figure 2-9. Courbe s -e de la traction uniaxiale d’un élastomère chargé. 
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Tableau 2-6. Ensemble des valeurs des contraintes et déformations à la rupture, ainsi que le 
module d’Young et la densité d’énergie totale, pour tous les mélanges. 

Les contraintes et déformations à la rupture et le module d’Young E0, peuvent être relevés 
pour chaque courbe. Mais aussi la densité d’énergie à rupture, W (J/m3), définie par : 

     �
e

ees=
rupture

0

d)(W              Eq. 2-3 

W est en général la fonction d’énergie des lois constitutives (Chapitre 1). 

Les valeurs relevées sont regroupées dans le Tableau 2-6. 

 
Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL 

erupture (%) 410 ± 29 453 ± 24 403 ± 25 280 ± 17 260 ± 12 
s rupture (MPa) 3,0 ± 0,4 19,6 ± 1,3 21,2 ± 0,6 18,0 ± 1,1 19,6 ± 1,1 

E0 (MPa) 1,9 ± 0,4 4,9 ± 0,5 6,6 ± 0,6 7,2 ± 0,7 8,2 ± 0,5 

W (x106 J/m3) 5,0 ± 0,5 36,8 ± 7,5 36,6 ± 2,4 21,6 ± 1,3 23,3 ± 2,4 

Plusieurs commentaires peuvent être faits sur la Figure 2-10 et le Tableau 2-6 : 

 

- Les valeurs des erupture sont cohérentes par rapport à la composition. C’est-à-dire que les 
mélanges les moins réticulés auront une extensibilité limite beaucoup plus importantes 
que les mélanges très réticulés (d’où une erupture plus importante). Si une densité pontale n1 
est considérée pour les mélanges peu réticulés, et n2, pour les 2 mélanges très réticulés, le 
rapport des extensibilités limite sera, en l’absence de charge,2 . Le rapport des déformations 
à la rupture est légèrement différent (plutôt 0,6) car les charges empêchent le réseau vulcanisé 
d’atteindre sa véritable extensibilité limite. 

 

Figure 2-11. Agrandissement de la courbe s -e de tous les mélanges dans la gamme de 
déformation 0-100%. 
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- La contrainte nominale à la rupture est pilotée par le taux de charge et est de l’ordre de 
20MPa pour les mélanges chargés. 

 

- Les valeurs de la densité d’énergie totale indiquent que les mélanges les plus résistants à la 
rupture en traction sont 20CB_8XL et 17CB_8XL.  

 

- Il est intéressant de souligner la similarité entre les courbes des 20CB_15XL et 
20CB_19XL, alors que 20CB_15XL a plus de ponts courts.   

 

- Remarquons que si les modules de cisaillement G’ du Tableau  2-3 sont multipliés par 3, les 
valeurs obtenues rejoignent celles du module d’Young, E0. Ceci est un révélateur du 
comportement incompressible des mélanges. E0 est donc piloté par le taux de charge. 

 

Les essais de traction ont révélé trois classes de mélanges : les mélanges chargés et très 
réticulés (20CB_15XL et 20CB_19XL), les mélanges chargés et peu réticulés (17CB_8XL 
et 20CB_8XL) et le mélange peu chargé (3CB_8XL). Nous aurons l’occasion de retrouver 
cette classification à de nombreuses occasions. 

 

Il serait possible de modéliser le comportement des mélanges en traction avec une loi 
phénoménologique pour estimer l’extensibilité limite du réseau. Mais, la courbe de traction 
contient les contributions élastiques et visqueuses du matériau. Il n’y a que la contribution 
élastique qui peut révéler l’extensibilité limite. Il s’agira donc d’étudier la partie élastique en 
effectuant, par exemple, des essais cyclés.  
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2.3.2 Sollicitations cycliques uniaxiales 

Le sujet central de l’étude concerne le comportement en fatigue de matériaux fissurés. Près 
d’une fissure il est probable que le matériau subisse de grandes déformations. C’est pourquoi 
une étude des mélanges soumis à des essais cyclés aux grandes déformations s’impose. 

 

2.3.2.1 Conditions expérimentales 

Les échantillons sont les mêmes éprouvettes « haltère » que précédemment. La machine 
d’essai est un autre appareil ZWICK capable d’appliquer plusieurs cycles, et dont le type de 
sollicitation (nombre de cycles, amplitude, vitesse…) est programmable. Le protocole 
expérimental reste le même. Le mode d’asservissement principal est le déplacement, mais la 
décharge des cycles a été arrêtée à force nulle (et non à déformation nulle). La démarche 
d’étude est la suivante : à partir des valeurs de erupture obtenues par les essais de traction, des 
cycles ont été appliqués avec des déformations maximales emax correspondant à 25%, 50%, 
75% et 90% de erupture. Tous les tests ont été faits à 500mm/min.  

 

2.3.2.2 Paramètres de départ et allure des résultats  

Pour commencer, nous avons représenté la déformation en fonction du temps, pour les deux 
types d’essais souhaités, en Figure 2-12 (exemple pris pour 20CB_8XL) : 

- Un essai  avec 8 cycles ayant la même emax (Figure 2-12 (a)). 

- Un essai à 8 cycles où emax est croissante : 2 cycles à 25% de erupture, puis 2 cycles à 50 % de 
erupture, puis 2 cycles à 75 % de erupture et 2 cycles à 90 % de erupture (Figure 2-12 (b)). 

 

 

La Figure 2-13 correspond aux courbes s-e des deux types d’essai. Elle avait déjà été prise 
comme exemple au Chapitre 1 pour décrire l’effet Mullins.  

Comme pour les essais de traction, la reproductibilité des courbes obtenues est plutôt bonne.  

Les informations pouvant être extraites de ces figures sont : la densité d’énergie dissipée de 
chaque hystérèse (principalement l’hystérèse Mullins -1er cycle- et l’hystérèse visco-élastique 
du 2ème cycle), la déformation rémanente, et l’amplitude des contraintes des 1er et 2ème cycles. 
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Figure 2-12. Evolution de e(t) : (a). 8 cycles à même eamplitude, (b). 8 cycles avec une 
augmentation de emax tous les deux cycles. 
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Dans ce qui suit, seules les courbes obtenues avec le 1er  type d’essai (8 cycles à même emax) 
seront exploitées. Le 2ème type d’essai a simplement permis de montrer la réapparition de 
l’effet Mullins à  emax croissante. De plus, il fournit des résultats très proches de ceux du 1er 
type d’essai (en mettant de côté les énergies d’hystérèse et la déformation rémanente). 
  

2.3.2.3 Résultats obtenus pour tous les mélanges 

Une courbe s-e des 1er et 2ème cycles a été représentée en Figure 2-14 dans le cas d’un 
mélange chargé (emax=175%). Pour comparer la réponse des mélanges, les courbes s-e des 1er 
et 2ème cycles ont été représentées séparément dans les Figures Figure 2-15 et Figure 2-16 (la 
valeur de emax a été prise à 175%). 

Les mélanges chargés montrent bien une hystérèse importante (que ce soit celle du 1er ou du 
2ème cycle). L’hystérèse des 2 mélanges chargés très réticulés est plus importante que les 
autres à iso-emax. Cela est cohérent par rapport à la grande amplitude de contrainte observée et 
à la grande rigidité qui les caractérise. Donc, pour appliquer une même eamplitude à tous les 
mélanges, il faudra fournir plus d’énergie aux mélanges chargés très réticulés.  Le 
mélange le moins chargé ne présente pas d’effet Mullins, et l’hystérèse viscoélastique n’est 
presque pas visible. 
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Figure 2-13. Courbes s -e obtenues avec les deux types d’essais possibles (exemple de 
20CB_8XL) : (a). 8 cycles à même emax, (b). 8 cycles avec augmentation de emax tous les deux 
cycles. 
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Figure 2-14. Courbe s -e comprenant les 1er et 2ème cycles pour un mélange chargé 
(exemple du 20CB_8XL). emax=175%. 
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Dans les Figures 2-15 et 2-16, les informations pouvant être relevées sont : 
- La contrainte maximale des cycles concernés, maxs  

- La déformation rémanente à la décharge du 1er cycle, )0(rémanente =se=e  

- Les densités d’énergie des hystérèses (ou énergies dissipées) : Wd_1er cycle (l’aire entre la 
courbe de charge et la courbe de décharge du 1er cycle) et Wd_2ème cycle (l’aire entre la courbe 
de charge et la courbe de décharge du 2ème  cycle). 
 

Les valeurs obtenues ont été regroupées dans le Tableau 2-7. Ce tableau est représentatif du 
classement que nous obtiendrions généralement pour d’autres amplitudes de déformation. 
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Figure 2-15. Courbes s -e du 1er cycle, obtenues pour tous les mélanges avec emax = 175%. 
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Figure 2-16. Courbes s -e du 2ème cycle, obtenues pour tous les mélanges avec emax = 175%. 






























































































































































































































































































































































































































































































