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PRÉFACE

Les polymères naturels, tels que le caoutchouc, la cellulose et ses dérivés, ont
connu depuis plus d’un siècle un développement industriel important, malgré des
domaines d’application qui demeurent assez spécifiques.

La grande révolution est apparue avec les polymères de synthèse, dont les
Nylons R©, à la fin des années 1930, le polyéthylène et les caoutchoucs synthé-
tiques durant la Seconde Guerre mondiale, furent les premiers représentants.
À partir du début des années 1950 apparurent les autres grands polymères
industriels : polystyrène, poly(téréphtalate d’éthylène glycol), polypropylène, etc.
Durant toute cette période, l’effort de recherche a essentiellement porté sur la
synthèse et le développement de nouveaux composés. En effet, l’ampleur du mar-
ché était telle que des débouchés existaient en fonction des propriétés présentées
par chacun des nouveaux polymères. Les « plastiques », comme on disait alors,
conquirent les secteurs de la vie courante, comme les emballages, l’isolation, les
textiles, etc.

À la suite du premier choc pétrolier, au début des années 1970, un nouveau champ
d’utilisation des polymères a vu le jour. Les économies d’énergie, les gains de poids
des véhicules, ont conduit à envisager les polymères comme matériaux de substi-
tution des métaux. En revanche, un tel remplacement nécessitait, pour respecter
les cahiers des charges, l’amélioration des propriétés des polymères existants et
l’élaboration de nouvelles structures chimiques. Ce défi impliquait une intense
activité de recherche sur la compréhension des propriétés des polymères (en par-
ticulier les propriétés mécaniques) et sur leurs relations avec la structure chi-
mique des chaînes, leur organisation.

C’est exactement dans cette démarche que se situe cet ouvrage. Les auteurs ont eu
d’autant plus de facilité à traiter des relations structure chimique-propriétés des
polymères qu’ils sont des acteurs physico-chimistes internationalement reconnus
d’une telle approche sur de nombreuses familles de ces matériaux.

La chimie permet l’élaboration de chaînes polymères très variées, qu’il s’agisse de
leur structure chimique (homopolymères, copolymères) ou de leur architecture
(masse molaire, linéarité, ramification, réseaux tridimensionnels). Les diverses
voies de synthèse, y compris les plus récentes, sont exposées au début de cet
ouvrage, ainsi que les techniques de caractérisation.
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Dans la description des propriétés des polymères, tant en solution qu’en masse,
qui suit, une des originalités de la présentation choisie ici est d’associer systémati-
quement les aspects statiques et dynamiques. Malgré le rôle primordial joué par les
mouvements moléculaires dans les propriétés physiques et mécaniques, le com-
portement dynamique n’est, en effet, que trop rarement abordé dans les ouvrages.
D’autre part, dans l’analyse de ces propriétés, les auteurs se sont appuyés sur
les apports scientifiques les plus récents, aussi bien de la résonance magnétique
nucléaire à haut champ en solution et à l’état solide, que de la modélisation molé-
culaire. Il s’en dégage une description très « moléculaire » qui facilite la compré-
hension fine des comportements.
Ce premier tome, qui sera complété par l’analyse des propriétés mécaniques dans
un second tome, fournit donc tous les fondements dont les étudiants et ingé-
nieurs travaillant dans le domaine des polymères ont besoin pour aborder les rela-
tions structure chimique-propriétés physiques et mécaniques des polymères. Ces
dernières constitueront l’essentiel du second tome, à travers l’étude de quelques
familles de polymères représentatives des principaux comportements rencontrés.
Les progrès réalisés dans la connaissance moléculaire des propriétés des poly-
mères au cours des vingt dernières années justifient pleinement le travail original
entrepris par les auteurs de cet ouvrage. Son étude fournira au lecteur une com-
préhension des comportements qui pourra le conduire à l’élaboration de struc-
tures mono- ou pluri-polymères répondant aux applications visées.
Enfin, je voudrais dire le plaisir que j’éprouve à la parution de cet ouvrage qui,
entre autres, diffuse les résultats de l’effort de recherche que nous avons mené
ensemble à l’École Supérieure de Physique et de Chimie Industrielles de Paris
(ESPCI) pendant une trentaine d’années.

Lucien MONNERIE

Professeur, directeur des études honoraire de l’ESPCI
Juin 2006
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L’écriture de cet ouvrage nous a été suggérée il y a quelques années par le pro-
fesseur Pierre-Gilles de Gennes, prix Nobel de physique en 1991, alors qu’il était
encore Directeur de l’École Supérieure de Physique et Chimie Industrielles de la
Ville de Paris (ESPCI). L’objectif général était double. D’une part, il s’agissait de
proposer une vision globale de la science des polymères, qui, par son caractère
fortement pluridisciplinaire, s’insère parfaitement dans la double compétence en
physique et en chimie, encouragée à l’École. D’autre part, il paraissait intéres-
sant de proposer un « descendant » à l’ouvrage de Georges CHAMPETIER et Lucien
MONNERIE, Introduction à la chimie macromoléculaire, rédigé à la fin des années
1960 et épuisé depuis longtemps, un livre qui a tant contribué à notre propre for-
mation dans le domaine des polymères. La collection « Échelles » des Éditions
Belin, dirigée par nos collègues Michel LAGUËS et Annick LESNE, était le moyen
d’atteindre ces objectifs.

Au moment de relever ce défi, une double question s’est posée à nous : que peut
apporter de neuf, et à quel public, un livre supplémentaire sur les polymères, alors
que les rayons de nos bibliothèques renferment déjà d’excellents ouvrages, aussi
bien français qu’étrangers ?

Notre réponse à la première partie de la question est contenue dans le titre même
de l’ouvrage : De la macromolécule au matériau polymère. Ce parcours évoque
la méthodologie scientifique, que Lucien MONNERIE a impulsée et que nous avons
contribué à étoffer, en matière de relations structure-propriétés dans les maté-
riaux macromoléculaires. Il est également vrai que l’intégration des approches
modernes de modélisation moléculaire et d’outils aussi puissants que la résonance
magnétique nucléaire de l’état solide ou la diffusion des neutrons est encore insuf-
fisamment présente dans les enseignements.

En choisissant les relations structure-propriétés comme fil conducteur, nous espé-
rons que ce livre pourra intéresser un large public, d’autant qu’il a été construit
pour être lu à plusieurs niveaux, grâce à un rappel succinct, mais systématique,
des concepts amont et une progressivité dans la difficulté des notions présentées.

Depuis 2004, le programme de chimie des classes préparatoires aux grandes écoles
scientifiques comporte un enseignement des polymères, mettant l’accent sur les
relations entre leur structure chimique et leurs propriétés. Même si le contenu
de ce livre est plus approfondi que les besoins immédiats de ces étudiants et de
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leurs professeurs, il apportera à tous à la fois l’esprit et la matière du nouveau
programme.

Pris dans son intégralité, l’ouvrage s’insère parfaitement dans les programmes des
écoles d’ingénieur et dans les enseignements de polymères des Masters de chimie.
De nombreuses promotions d’étudiants en ont expérimenté le contenu, en parti-
culier à l’ESPCI, à l’École Supérieure de Chimie Organique et Minérale et dans les
Universités Pierre et Marie Curie-Paris-VI et Paris XII-Val-de-Marne.

L’ouvrage vise également à donner, sans excessive difficulté de lecture, les points
de repère chimiques indispensables aux physiciens et mécaniciens à la recherche
d’une formation pluridisciplinaire en science des matériaux. À cette fin, le parti
a été pris d’échapper à toute prétention encyclopédique et de rester dans une
présentation schématique et illustrée d’exemples des réactions de polymérisation.

Gageons enfin que ce livre présentera un intérêt pour des chercheurs et membres
de l’industrie soucieux de formation permanente.

Sans entrer dans le détail de son contenu, cet ouvrage souhaite :

– apporter une connaissance précise de la structure chimique de la chaîne, de ses
conformations tant locales que globales et des mouvements qu’elle effectue aux
différentes échelles, en solution et en masse ;

– tirer profit des descriptions récentes fournies par les méthodes modernes de
caractérisation, en particulier la résonance magnétique nucléaire et la modéli-
sation moléculaire ;

– expliquer les comportements spécifiques des solutions macromoléculaires, la
transition vitreuse, les relaxations secondaires des polymères amorphes, les
particularités des polymères semi-cristallins ou encore le rôle des enchevêtre-
ments ;

– aborder, à partir de ces notions fondamentales, les comportements des systèmes
encore plus complexes que sont les copolymères ou les mélanges de polymères,
les dendrimères ou les systèmes hybrides organique-inorganique.

L’aboutissement logique de la démarche est de mettre à profit ces connaissances
de la synthèse et des propriétés des macromolécules pour établir des liens avec les
propriétés des matériaux qu’elles permettent de produire. Cette nouvelle étape,
qui constitue la fin du parcours « de la macromolécule au matériau », passe par
une analyse, à l’échelle moléculaire, du comportement macroscopique du maté-
riau polymère et, en premier lieu, de ses propriétés mécaniques. Nous nous pro-
posons d’accompagner le lecteur dans cette aventure scientifique à l’occasion d’un
prochain ouvrage à paraître dans cette collection.
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ENTRÉE EN MATIÈRE

1. Une petite expérience riche de sens

Parmi les composés organiques, les polymères (ou macromolécules) se différen-
cient fortement des molécules de faible masse molaire par leurs propriétés phy-
siques et chimiques. Pour s’en convaincre, intéressons-nous au comportement
dans le toluène de deux composés : le sucre (autrement dit le saccharose, un
bon exemple de petite molécule organique) et le polystyrène (sous la forme de
grains), un polymère que chacun connaît au moins de nom. Lorsque l’on place
dans un tube à essais quelques cristaux de sucre au contact du toluène, ils dimi-
nuent progressivement de volume par dissolution dans le solvant des molécules
situées en surface de chaque cristal. Assez rapidement, surtout sous agitation du
tube, le mélange saccharose-toluène se présente sous la forme d’une phase unique
liquide, résultant d’une dissolution complète du soluté dans le solvant. Le phéno-
mène se répète, par additions successives de saccharose, jusqu’à une limite au-
delà de laquelle le système est constitué de deux phases, la phase solution saturée
(de composition fixe à température donnée) et la phase solide de saccharose en
excès. Renouvelons l’expérience dans un second tube à essais en plaçant cette fois
dans le toluène quelques grains de polystyrène. L’observation est toute différente.
Dans un premier temps, les grains de polystyrène subissent un phénomène de
gonflement, dû à la pénétration de solvant au sein de la masse solide. L’agitation
aidant, une dissolution complète du polymère dans le toluène est possible, mais à
une échelle de temps beaucoup plus longue que dans la première expérience. L’ad-
dition de grains supplémentaires de polystyrène finit par conduire à la formation
de deux phases, une phase solution et une phase polymère gonflé. Aucun phé-
nomène analogue à la saturation n’est observé, car la concentration en polymère
dans la phase « solide » dépend de la masse de la phase gonflée.

Nous verrons (chapitre 6) que ces différences de comportement en présence de
solvant entre le saccharose et le polystyrène sont intimement liées à l’organisation
du polystyrène sous la forme de longues chaînes. Ces chaînes présentent, en outre,
la propriété d’avoir des masses molaires variables. Sur l’exemple considéré, on
peut imaginer, en ordre de grandeur, que le squelette de chaque macromolécule
comporte, en moyenne, quelques milliers de liaisons covalentes et que la taille
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des chaînes les plus longues est de plusieurs dizaines de fois supérieure à celle des
chaînes les plus courtes de la distribution.
Livrons-nous à une autre expérience : prenons une petite balle de caoutchouc
(une balle de squash, par exemple) et immergeons-la dans un grand récipient
rempli de toluène et fermé hermétiquement. Comme les grains de polystyrène,
la balle est sujette au phénomène de gonflement. Assez rapidement, son volume
croît dans des proportions importantes : si le diamètre de la balle double, son
volume est multiplié par huit ! Notons qu’il n’y aura jamais dissolution de la balle
dans le toluène, même après un temps très long (tout au plus, il y aura une extrac-
tion de colorants et d’autres agents de formulation). En outre, ce phénomène de
gonflement est réversible : par évaporation du toluène, la balle peut retrouver sa
taille initiale. L’atteinte d’un équilibre de gonflement s’explique par le fait que les
chaînes macromoléculaires sont reliées entre elles par des ponts chimiques : elles
ont été réticulées pour former un réseau tridimensionnel. Comme nous le verrons
dans le chapitre 2, différents procédés de réticulation existent : dans le cas des
caoutchoucs (et en particulier dans l’industrie des pneumatiques), la réticulation
se fait à chaud en présence de soufre et a été appelée vulcanisation par son inven-
teur C. Goodyear1.

2. La « guerre des micelles » et ses conséquences heureuses

Même si l’organisation des molécules de polymère sous la forme de longues
chaînes de liaisons covalentes est admise aujourd’hui, un petit détour par
l’histoire de la chimie macromoléculaire ne manque pas d’enseignements.
G. Champetier2, qui fut l’un des pionniers de cette discipline en France, y
consacra un petit ouvrage méconnu [1].
Au XIXe siècle et encore au début du XXe siècle, les polymères connus étaient
bien peu nombreux : essentiellement le caoutchouc (dans lequel le motif isoprène
avait été identifié par M. Faraday3 dès 1826), la cellulose et quelques dérivés cel-
lulosiques, et le poly(oxyde de méthylène). L’idée qui faisait alors autorité pour
rendre compte de l’arrangement polymère = (motif monomère)n était la théorie
micellaire, dans laquelle n désignait le nombre de molécules semblables associées
par interaction dans chaque agrégat (appelé « micelle ») de la solution (qualifiée
de « colloïdale » car son état ressemble à celui de la colle de gélatine). Tout le
mérite de H. Staudinger4 fut de croire à la notion de « molécule géante », for-
mée d’un enchaînement de liaisons covalentes, et de contribuer, après de sévères
controverses, à valider expérimentalement ce concept. Contrepartie heureuse,
cette longue « guerre des micelles » suscita une profusion de travaux remarquables
en solution, permettant la détermination de n pour de nombreux polymères grâce

1 Charles Goodyear (1800-1860), inventeur américain qui a découvert la vulcanisation du caou-
tchouc naturel en 1839.
2 Georges Champetier (1905-1980) a été en France l’un des fondateurs et le promoteur de la chimie
macromoléculaire.
3 Michael Faraday (1791-1867), savant anglais très connu pour ses travaux en physique (électro-
statique, électromagnétisme...), qui a également découvert différents composés organiques insaturés
dont le benzène et l’isoprène.
4 Hermann Staudinger (1881-1965), prix Nobel de chimie en 1953.
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au dosage des groupes terminaux, à la mesure de la pression osmotique et de la
viscosité, à la diffusion de la lumière, à l’ultracentrifugation. . . Nous aurons l’oc-
casion de revenir (chapitre 6) sur l’apport de ces techniques. L’apothéose de cette
période de construction des fondements chimiques et physico-chimiques de la
science des macromolécules fut atteinte avec les travaux de P. J. Flory5.

3. L’essor du matériau polymère

Avec la maîtrise de la synthèse d’une grande variété de polymères et leur emploi
dans un nombre d’applications sans cesse croissant, vint le temps de l’étude du
matériau polymère, c’est-à-dire des macromolécules considérées non plus en solu-
tion, mais en masse. Des champs d’étude nouveaux s’ouvrirent alors, portant
notamment sur :

– le phénomène de transition vitreuse, qui marque le passage du matériau poly-
mère d’un état solide rigide à un état caoutchoutique ou liquide visqueux ;

– la morphologie semi-cristalline, révélée pour certains polymères (en particulier
ceux synthétisés par les méthodes de Ziegler et Natta6) par l’existence d’une tem-
pérature de fusion bien définie et de raies fines sur les spectres de diffraction des
rayons X, comparables à celles observées sur des cristaux de petites molécules ;

– les propriétés mécaniques et, phénomène inhabituel, leur forte dépendance en
fonction du temps et de la température de mesure ;

– les propriétés rhéologiques, cruciales pour définir les conditions de mise en
forme des polymères.

À cette occasion, nombre de concepts nouveaux et de modèles théoriques
furent développés pour interpréter les comportements observés. Citons, à titre
d’exemples qui seront développés plus loin : la modélisation moléculaire des poly-
mères en masse, les notions de volume libre dynamique, d’enchevêtrements et
de contraintes topologiques, la théorie de la reptation, chère à de Gennes7, selon
laquelle la problématique de mouvement d’une chaîne macromoléculaire au sein
d’un polymère à haute température est analogue à celle d’un serpent cherchant à
se dégager du nœud de vipères au milieu duquel il a traversé la période hivernale.
Il est intéressant d’observer que les discussions autour des idées de reptation
eurent pour retombée de conduire les chimistes à la synthèse de nouvelles macro-
molécules à architecture sophistiquée, comme les polymères en étoile (à nombre
de branches ajustables), qui ont depuis trouvé des applications industrielles.
Comme cela avait été le cas pour les systèmes en solution dans les années 1950,
l’étude des matériaux polymères, aux propriétés parfois bien différentes de celles,
mieux connues, d’autres matériaux comme les métaux ou les céramiques, favorisa
le développement de nouvelles techniques expérimentales. Citons, entre autres,
la diffusion des rayons X aux petits angles, la diffusion des neutrons, la RMN de
l’état solide, techniques auxquelles il sera souvent fait référence dans cet ouvrage.

5 Paul John Flory (1910-1985), prix Nobel de chimie en 1974.
6 Karl Ziegler (1898-1973), Guilio Natta (1903-1979), prix Nobel de chimie en 1963.
7 Pierre Gilles de Gennes (1932-), prix Nobel de physique en 1991, auteur de Scaling Concepts in
Polymer Physics, Cornell Univ. Press, 1979.
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4. Les matériaux polymères aujourd’hui

Désormais, les polymères ont une importance économique considérable et enva-
hissent tous les domaines de notre vie. Ce résultat tient pour beaucoup aux efforts
déployés par des milliers de chercheurs, tant à l’université que dans l’industrie, en
vue d’adapter les propriétés aux besoins. À cet égard, trois axes d’étude méritent
une attention particulière : la réalisation de mélanges de polymères, la synthèse de
copolymères d’architecture variée et contrôlée, et la formulation des matériaux.

Utilisée dans le cas des métaux dès les temps préhistoriques, l’idée de réaliser
des mélanges (« alliages ») pour optimiser les propriétés a été évidemment appli-
quée aux polymères. Les mélanges miscibles de polymères sont très intéressants,
car ils permettent d’obtenir des propriétés intermédiaires entre celles des consti-
tuants purs. En fait, pour des raisons entropiques que nous détaillerons plus loin
(chapitre 7), ces mélanges miscibles sont peu nombreux. La plupart des mélanges
de polymères sont incompatibles et permettent, en particulier, grâce à l’obtention
de morphologies biphasiques bien choisies, de fournir des matériaux résistant au
choc.

De leur côté, les chimistes se sont donné les clés pour préparer des copolymères,
macromolécules formées de motifs de répétition différents, fixés les uns aux autres
soit de façon aléatoire (copolymères statistiques), voire régulière (copolymères
alternés), soit sous la forme de séquences plus ou moins longues d’une même
espèce (copolymères à blocs). Les copolymères dont les blocs ne sont pas mis-
cibles entre eux présentent des morphologies bien définies qui varient en fonction
du pourcentage de chaque bloc. Ces copolymères présentent un intérêt accru par
rapport aux mélanges incompatibles, mais à un coût de production beaucoup plus
élevé.

Enfin, la formulation des polymères consiste à leur incorporer des additifs, dont
les effets sont essentiels pour les applications. Si certains additifs sont d’un usage
courant et remplissent une fonction bien précise (charges minérales incorporées
pour réduire le coût, anti-oxydants pour améliorer la tenue à la chaleur et aux
UV, etc.), d’autres ont un mécanisme d’action beaucoup plus complexe. Tel est le
cas, par exemple, des charges de noir de carbone ou de nano-silice dans les élasto-
mères, qui ont pour rôle d’accroître le module élastique, d’améliorer la résistance
à la rupture, à la déchirure et à l’usure, et de dissiper une partie de l’énergie méca-
nique qui leur est fournie. De même, des argiles organophiles sont incorporées
aux thermoplastiques pour renforcer leurs propriétés mécaniques, réduire leur
perméabilité aux gaz ou améliorer leur résistance au feu.

5. Les polymères en quelques chiffres

Pour bien mesurer l’impact et les enjeux économiques des polymères, il est inté-
ressant de garder en mémoire quelques chiffres issus de statistiques récentes.

En 2003, la production mondiale de polymères (caoutchoucs compris) a été d’en-
viron 190 millions de tonnes. Ce chiffre peut paraître faible, comparé à celui
de la production d’acier (environ 965 millions de tonnes). Mais deux remarques
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s’imposent. D’une part, les polymères ont une masse volumique (de l’ordre de
1 100 kg.m−3 en moyenne) très inférieure à celle de l’acier (7 900 kg.m−3), ce
qui veut dire que leur production volumique est plus importante : 173 millions
de m3 par an pour les polymères, contre 122 millions de m3 pour l’acier. D’autre
part, les polymères, matériaux « jeunes », connaissent une progression beaucoup
plus rapide que l’acier : au cours des trente dernières années, leur production s’est
accrue d’un facteur 3,6 (facteur 1,4 pour l’acier).

Toujours en 2003, mais en se limitant à la France, la production de polymères
(caoutchoucs compris) a atteint un niveau record de 7,5 millions de tonnes, pour
un chiffre d’affaires d’environ 8,4 milliards d’euros. Elle irrigue les domaines d’ac-
tivité de la façon suivante : 34,5 % pour l’emballage (films, bouteilles), 22,1 % pour
les transports (automobiles, aéronautique, ferroviaire, marine, etc. ; ce chiffre
tient compte des élastomères utilisés dans la fabrication des pneumatiques),
20,8 % pour le bâtiment et les travaux publics, 4,9 % pour le sport et les loisirs ;
les 17,7 % restants se partagent entre différents secteurs où des polymères à pro-
priétés avancées sont souvent recherchés : électricité et électronique, aérospatial,
médical, etc.

L’examen des statistiques économiques montre également qu’en dépit de la variété
de structures chimiques disponibles, seuls quelques polymères, ou familles de
polymères, contribuent à l’essentiel de la production industrielle. Le « palmarès »,
établi en termes de pourcentage de la consommation globale de polymères en
France, est le suivant :

1) le polyéthylène (ou plutôt, les polyéthylènes, car nous verrons dans le cha-
pitre 1 qu’il en existe plusieurs variétés aux propriétés bien différenciées) : 23,6 % ;

2) le polypropylène : 19,1 % ;

3) le poly(chlorure de vinyle) : 16,1 % ;

4) les élastomères : 11,5 % ;

5) les thermodurcissables : 6,6 %.

Plus loin dans le classement viennent : le polystyrène (sous toutes ses formes) :
5 % ; le poly(méthacrylate de méthyle) et autres acryliques : 3,4 % ; les polyamides :
2,9 %.

Quant au poly(éthylène téréphtalate), un polyester connu du grand public sous
l’acronyme de PET, qui ne tient qu’un rang encore plus modeste (1,5 %), sa
consommation moyenne annuelle par habitant des pays développés est quand
même de l’ordre de 3,6 kg. Bien entendu, une attention toute particulière sera
portée dans notre ouvrage à ces quelques polymères « vedettes ».

Avant de quitter ces statistiques instructives, établies à partir de données compi-
lées par la profession [2], il convient de donner un dernier chiffre auquel tiennent
beaucoup les producteurs. Seulement 4 % de la consommation mondiale annuelle
de pétrole est nécessaire à la production des polymères et leur utilisation permet
d’en économiser une quantité bien supérieure (isolation des bâtiments, réduction
de la consommation d’essence des automobiles, recyclage, incinération propre
des déchets chimiques, etc.). Ainsi, on peut avancer l’idée que les polymères per-
mettent d’économiser plus d’énergie qu’ils n’en consomment.
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6. De la macromolécule au matériau polymère

À ce stade avancé de la connaissance et des applications des polymères, il est
très tentant de rechercher des règles, au moins unificatrices, et si possible prédic-
tives, qui relieraient la structure chimique du matériau à ses propriétés macrosco-
piques. Quoiqu’encore modeste dans ses résultats, cette démarche passe par une
analyse détaillée des propriétés statiques et dynamiques des chaînes. L’esprit de
cet ouvrage est précisément de donner au lecteur les outils pouvant y conduire.
Il se voudrait, en cela, complémentaire d’ouvrages de référence antérieurement
publiés.

L’itinéraire proposé pour entamer ce parcours « de la macromolécule au matériau »
comporte les étapes suivantes, objet des deux parties du présent ouvrage :

– synthèse et caractérisation des architectures polymères (chapitres 1 à 4) ;

– propriétés statiques et dynamiques des polymères, en allant de la macromolécule
isolée dans le vide à la macromolécule dans un solvant et à la macromolécule dans
la masse d’un polymère amorphe, en considérant ensuite les particularités des
réseaux tridimensionnels et des polymères semi-cristallins (chapitres 5 à 10).

L’aboutissement logique de cette démarche est la recherche de relations entre la
structure extrêmement diversifiée des macromolécules et les propriétés d’usage
des matériaux qu’elles permettent de produire. Vu sous l’angle industriel, l’établis-
sement de règles prédictives est un enjeu économique très important. Cette nou-
velle étape, qui constitue la fin du parcours « de la macromolécule au matériau »
passe par une analyse, à l’échelle moléculaire, du comportement macroscopique
du matériau polymère et, en premier lieu, de ses propriétés mécaniques.

Nous nous proposons d’accompagner le lecteur dans cette aventure scientifique à
l’occasion d’un prochain ouvrage à paraître dans cette collection.

7. La suite de l’histoire

Quand bien même tous ces objectifs seraient atteints, il faut garder à l’esprit que
plusieurs aspects fondamentaux de la science des polymères sont restés, d’un
choix délibéré, en dehors du périmètre de notre démarche.

Citons en particulier :

– les méthodes de mise en forme des matériaux polymères ;

– les propriétés des polymères aux interfaces et, en particulier, les aspects d’adhé-
sion.

Et comment feindre d’ignorer le développement des polymères hydrosolubles et
des biopolymères, sous-tendu, d’une part, par des préoccupations touchant au
respect de l’environnement et à la biodégradabilité des matériaux et, d’autre part,
par des perspectives de nouveaux champs d’applications agroalimentaires, phar-
maceutiques, cosmétiques, etc. ?

La raison de ces « impasses » est que la science des polymères fait appel à un éven-
tail extrêmement large de concepts de la chimie et de la physique. Ceux attachés
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à la mise en forme, à l’adhésion, aux polyélectrolytes et aux biopolymères mérite-
raient, à eux seuls, que leur soit consacré un ouvrage spécifique. C’est peut-être
cela la suite de l’histoire qu’il appartiendra à d’autres d’écrire.
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PREMIÈRE PARTIE

SYNTHÈSE
ET CARACTÉRISATION

DES MACROMOLÉCULES

En préambule à l’approche moléculaire des propriétés des polymères, il est indis-
pensable d’avoir à l’esprit quelques notions fondamentales concernant la synthèse
des macromolécules (polymérisations par étapes ou en chaîne), leur caractéri-
sation (nature des enchaînements, distribution des longueurs de chaînes) et la
variété des architectures polymères qui peuvent être produites. Tel est l’objet de
cette première partie :
Chapitre 1 : Les voies classiques de la synthèse macromoléculaire
Chapitre 2 : Réactions de copolymérisation, de greffage et de réticulation
Chapitre 3 : Caractérisation des macromolécules
Chapitre 4 : Méthodes avancées de synthèse macromoléculaire.



CHAPITRE

1
LES VOIES CLASSIQUES

DE LA SYNTHÈSE
MACROMOLÉCULAIRE

Seront successivement traitées dans ce chapitre la polymérisation par étapes (en
distinguant le cas des chaînes linéaires de celui des réseaux tridimensionnels) et la
polymérisation en chaîne (en en déclinant les différentes formes : polymérisation
radicalaire, polymérisation anionique, polymérisation cationique et polymérisa-
tion par complexes de coordination).

1.1. La polymérisation par étapes

1.1.1. Généralités

La chimie organique a clairement identifié les conditions de réaction entre deux
espèces chimiques porteuses de groupes fonctionnels A et B suivant le schéma :

−A + −B → produit(s)

Le tableau 1.1 rappelle quelques exemples de couples A et B, et les produits qu’ils
permettent d’obtenir, soit spontanément, soit en présence de catalyseurs appro-
priés.

Suivant les cas, deux types de réaction (1 et 2) peuvent être distingués, selon que
les réactions s’accompagnent ou non de la formation d’un produit d’élimination.
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A B Enchaînement formé

Acide carboxylique R–COOH Alcool R–OH Ester –CO–O–

Acide carboxylique R–COOH Amine R–NH2 Amide –CO–NH–

Alcool (ou phénol) R(ou Ar)–OH Phosgène COCl2 Carbonate –O–CO–O–

Alcool R–OH Isocyanate R–N=C=O Uréthane –O–CO–NH–

Alcool R–OH Aldéhyde R-CHO Acétal –O–CHR–O–

Amine R–NH2 Anhydride –CO–O–CO– Imide –CO–NR–CO–

Phénol Ar–OH Méthanal H–CHO Phénolique –Ar–CH2–

Cycle oxirane
O

Amine R–NH2 ou R–NH– Époxy –CHOH–CH2–NR–
(époxyde)

Alcool (ou Phénol) R(ou Ar)-OH Alcool (ou Phénol) R(ou Ar)–OH Éther –C–O–C–

Silanol R3–Si-OH Silanol R3–Si-OH Siloxane -Si-O-Si-

Tableau 1.1. Quelques réactions utilisées en polymérisation par étapes.

Ainsi, dans la réaction entre un acide carboxylique et un alcool, la formation de
l’ester s’accompagne de celle d’une molécule d’eau :

R−COOH + R′−CH2OH � R−CO−OCH2−R′ + H2O (réaction de type 1).

En revanche, dans la réaction entre un alcool et un isocyanate, aucun sous-produit
n’accompagne la formation de l’uréthane :

R−CH2OH + R′−NCO � R−CH2O−CO−NH−R′ (réaction de type 2).

Les différences existant entre ces deux types de réaction ont des conséquences
pratiques intéressantes. Ainsi, l’équilibre d’estérification (pris comme exemple de
réaction de type 1) peut être déplacé en faveur de l’ester en éliminant l’eau au
fur et à mesure de sa formation. D’un autre côté, les réactions de type 2 ne font
intervenir aucune perte de masse entre les réactifs et le produit attendu, ce qui
laisse augurer de sa formation sans retrait volumique significatif. Néanmoins, par
souci de simplification, la distinction entre les types 1 et 2 ne sera plus faite dans
la suite de ce chapitre, où ces réactions élémentaires seront schématisées sous la
forme :

+

dans laquelle le symbole | représente un groupe réactif A, le symbole > un groupe
réactif B ; le « triangle » formé désigne le groupe fonctionnel issu de la réaction
entre A et B et le symbole horizontal ——– le reste de chaque molécule.

Dans la perspective de former des édifices macromoléculaires, il est important
de souligner que la réactivité des fonctions A et B ne dépend que peu de la lon-
gueur des squelettes hydrocarbonés qui les portent. Une illustration bien connue
de ce résultat concerne les vitesses d’estérification par l’éthanol des acides car-
boxyliques linéaires H−(CH2)n−COOH (tableau 1.2) : la constante de vitesse de
réaction k est indépendante de n pour tout n strictement supérieur à 2.
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n 1 2 3 4 5 8 9 11 13 15 17

105 k 221 153 75 75 74 75 74 76 75 77 77

(L.mol−1.s−1)

Tableau 1.2. Constantes de vitesse d’estérification dans une série homologue d’acides carboxyliques.

Les réactions élémentaires rappelées dans le tableau 1.1 peuvent être mises à pro-
fit pour la synthèse de polymères à condition d’utiliser des réactifs de fonction-
nalité (définie comme le nombre de fonctions réactives par molécule) au moins
égale à 2. Comme nous le verrons dans les paragraphes ci-dessous, des chaînes
polymères linéaires se formeront si les fonctionnalités des molécules portant les
fonctions A et B sont égales à 2. Des réseaux tridimensionnels seront obtenus pour
des fonctionnalités plus élevées.

1.1.2. Synthèse de polymères linéaires

Dans le cas où les réactifs sont difonctionnels (fonctionnalités fA = fB = 2), les
objets formés sont linéaires et les trois réactions élémentaires sont du type :

+

+

+

La FIG. 1.1 schématise l’évolution de la réaction en fonction du temps lorsque les
réactifs sont en proportions rigoureusement stœchiométriques (même nombre de
fonctions A et B dans le milieu). Tous les monomères disparaissent rapidement
et la longueur moyenne des chaînes s’accroît progressivement, d’où le nom de
polymérisation par étapes.

0 Temps de réaction

Figure 1.1. Schéma de principe d’une polymérisation par étapes A–A + B–B dans des conditions stœchiomé-
triques. (Le chemin suivi entre l’état initial et l’état final unique ne correspond qu’à l’un des nombreux scénarios
possibles.)
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Ce schéma général de polymérisation peut être illustré par trois exemples, relatifs
à des polymères linéaires de grande importance industrielle que nous retrouverons
souvent au fil de cet ouvrage :

HOOC COOH + HO CH2 CH2 OH

CO CO O CH2 CH2 O

n

poly(éthylène téréphtalate) (PET)

H2N (CH2)6 NH2 + (CH2)4HOOC COOH

HN (CH2)6 NH (CH2)4OC CO
n

polyamide-6,6 (PA-6,6)

HO C

CH3

CH3

OH + Cl CO Cl

bisphénol-A

phosgène

O C

CH3

CH3

O CO

n

poly(carbonate de bisphénol-A) (PC)

Si toutes les fonctions A et B réagissaient, une chaîne unique serait obtenue en fin
de réaction. Mais bien sûr, cette condition idéale n’est jamais atteinte en pratique,
comme nous le verrons ultérieurement (chapitre 3, paragraphe 3.1.3.1).

Dès à présent, il est aisé de se convaincre que l’existence, par exemple, d’un écart
à la stœchiométrie (FIG. 1.2a) ou la présence d’impuretés monofonctionnelles RB
(FIG. 1.2b) suffisent à limiter considérablement la longueur des chaînes.

Par exemple, dans la préparation industrielle du polyamide-6,6, une façon simple
d’assurer la stœchiométrie consiste à passer par l’étape intermédiaire de synthèse
du « sel de nylon » :

H2N (CH2)6 NH2 + HOOC (CH2)4 COOH
H3N (CH2)6 NH3

OOC (CH2)4 COO

Il s’agit d’un produit stable, qui peut être purifié par recristallisation dans l’eau,
puis polymérisé sous pression réduite pour déplacer l’équilibre d’amidification.
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0

(a)

Temps de réaction

0 Temps de réaction

(b)

Figure 1.2. (a) Schéma de principe d’une polymérisation par étapes A–A + B–B dans des conditions non stœ-
chiométriques : la réaction s’arrête à la fin de la 4e étape, faute de fonctions < disponibles. (Le chemin suivi entre
l’état initial et un état final possible parmi d’autres ne correspond qu’à l’un des nombreux scénarios possibles.)
(b) Schéma de principe d’une polymérisation par étapes A–A + B–B en présence d’impuretés monofonctionnelles
RB (représentées par >−) : la réaction s’arrête à la fin de la 4e étape, faute de fonctions < disponibles. (Le chemin
suivi entre l’état initial et un état final possible parmi d’autres ne correspond qu’à l’un des nombreux scénarios
possibles.)

Comme pour la réaction A–A + B–B, on peut considérer la polymérisation de réac-
tifs difonctionnels de type A–B. Les réactions élémentaires sont alors :

Identique à

+

+
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0 Temps de réaction

Figure 1.3. Schéma de principe de la polymérisation par étapes de monomères difonctionnels A–B. (Le chemin
suivi entre l’état initial et l’état final unique ne correspond qu’à l’un des nombreux scénarios possibles.)

Les objets formés sont linéaires, et les conclusions sur la disparition des mono-
mères et la croissance des chaînes par étapes restent valables. (FIG. 1.3).

On pourrait cependant imaginer la formation de produits de cyclisation suivant le
schéma :

En fait, les formes cycliques sont généralement défavorisées pour des raisons
entropiques, tenant à la limitation du nombre des arrangements possibles. Seuls
des motifs cycliques renfermant au moins six liaisons sont à considérer, dans la
mesure où la cyclisation ne s’accompagne alors pas d’une distorsion des angles de
valence. Cette situation touche certains monomères, dimères ou trimères, mais
pas les molécules plus grosses, oligomères ou polymères.

À titre d’exemple, on peut citer le cas du polyamide-6 qui est préparé à partir d’ε-
caprolactame, produit de déshydratation interne de l’aminoacide correspondant :

HOOC (CH2)5 NH2
CO NH

(CH2)5

+ H2O

De même, dans la synthèse du poly(diméthylsiloxane), le réactif est sous une
forme cyclique, par exemple :

O

Si

O

Si

O

Si

CH3

CH3

CH3

CH3

CH3

CH3
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Même si la remarque peut paraître triviale, signalons que les motifs de répétition
« isomères » issus d’une polymérisation A–A + B–B ou de son homologue A–B sont
en fait différents. Ce résultat, déjà apparent en comparant les FIGS. 1.1 et 1.3,
est illustré dans le tableau 1.3 par l’exemple concret des polyamides-6,6 et -6. Les
différences subtiles de formule chimique s’accompagnent de différences marquées
de certaines propriétés des matériaux.

Polyamide-6,6 Polyamide-6

Motif de répétition –NH–(CH2)6–NH–CO–(CH2)4–CO– –NH–(CH2)5–CO–

Formule brute C12H22N202 C6H11NO

Température de fusion (◦C) 265 215

Prise d’humidité (%) 8 9

Contrainte à la rupture à 25 ◦C (MPa) 77 60

Élongation à la rupture à 25 ◦C (%) 300 285

Résistance au choc à 25 ◦C (J.m−1) 108 136

Tableau 1.3. Comparaison de quelques caractéristiques1 des polyamides-6,6 et -6.

Pour conclure ce paragraphe relatif à la polymérisation par étapes des réactifs
difonctionnels, indiquons qu’une vision plus précise de l’évolution de la taille des
chaînes en fonction du degré d’avancement des réactions sera présentée dans le
chapitre 3 (paragraphe 3.1.3.1), une fois que les définitions statistiques relatives à
la longueur des chaînes et à la distribution de leur longueur auront été introduites.

1.1.3. Synthèse de réseaux tridimensionnels

Définissons, d’une manière très générale, la fonctionnalité moyenne 〈f〉 d’un
mélange de monomères comme le rapport du nombre de fonctions qui peuvent
effectivement réagir au nombre total de monomères. Ainsi, pour un mélange
initialement constitué de n0

A monomères de fonctionnalité fA porteurs des fonc-
tions A et de n0

B monomères de fonctionnalité fB porteurs des fonctions B, pris

dans un rapport de nombre de moles r = n0
A

n0
B

< 1 tel que les fonctions A et B sont

en proportions stœchiométriques, on a :

〈f〉 =
n0

AfA + n0
BfB

n0
A + n0

B

=
rfA + fB

1 + r
(1.1)

La condition pour que se forment des objets ramifiés conduisant rapidement à une
structure tridimensionnelle est que 〈f〉 soit supérieur à 2.
Ce résultat est illustré sur les FIGS. 1.4 et 1.5 correspondant à des systèmes stœ-
chiométriques, pour lesquels fA = 2 et respectivement fB = 3 ou fB = 4.

1 La notion de température de fusion est présentée en détail dans le chapitre 9. Les notions de
contrainte et de déformation (élongation dans le cas d’un essai de traction) sont définies dans le
chapitre 7. En revanche, les valeurs de contrainte à la rupture, élongation à la rupture et résistance
au choc ne sont pas discutées dans cet ouvrage, mais leur signification est intuitive en termes de pro-
priétés d’usage : les valeurs présentées illustrent le fait que le polyamide-6,6 présente les meilleures
caractéristiques de résistance à la rupture et que le polyamide-6 est le plus apte à subir un choc sans
endommagement catastrophique.
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0 Temps de réaction

Figure 1.4. Schéma de principe d’une polymérisation par étapes A–A + B–B–B (fA = 2 et fB = 3) dans des condi-
tions stœchiométriques. (Le chemin suivi entre l’état initial et un état final possible parmi d’autres ne correspond
qu’à l’un des nombreux scénarios possibles.)

0 Temps de réaction

Figure 1.5. Schéma de principe d’une polymérisation par étapes A–A + B–B–B–B (fA = 2 et fB = 4) dans des condi-
tions stœchiométriques. (Le chemin suivi entre l’état initial et un état final possible parmi d’autres ne correspond
qu’à l’un des nombreux scénarios possibles.)

Intuitivement, on imagine sans difficulté (comme suggéré sur les FIGS. 1.4 et 1.5)
que plus 〈f〉 est grande, plus la densité de points de réticulation est élevée dans le
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réseau final. Ainsi, le choix de la fonctionnalité et du rapport stœchiométrique des
réactifs apparaît comme un moyen simple de moduler l’architecture des réseaux.
Ce concept est largement mis à profit dans la formulation de systèmes d’intérêt
industriel, comme les résines époxydes ou les résines glycérophtaliques.
L’obtention de réseaux « lâches » (de densité de réticulation réduite) à partir de
réactifs de fonctionnalité élevée peut résulter, tout en conservant la stœchiométrie
entre les fonctions A et B, de l’incorporation dans les formulations de réactifs de
fonctionnalité plus faible, qui jouent le rôle d’extenseurs de maille (FIG. 1.6).
On peut aussi obtenir des réseaux lâches en construisant des réseaux imparfaits
à partir des deux réactifs de fonctionnalité élevée. À cette fin, on peut soit limiter
le degré d’avancement des réactions de mélanges stœchiométriques en jouant sur
la température et la durée de polymérisation (réseaux « sous-cuits »), soit jouer
sur la composition en imposant un écart à la stœchiométrie ou en introduisant
des réactifs monofonctionnels. Évidemment, les réseaux polymères obtenus par
ces différentes approches ne présenteront pas les mêmes propriétés thermoméca-
niques, car l’effet de motifs extenseurs de maille sera différent de celui de motifs
pendants.

<f> = 12/5 = 2,40

<f> = 20/9 = 2,22

+

+ +

* *

* *

Figure 1.6. Influence de la fonctionnalité moyenne de systèmes stœchiométriques sur la longueur des mailles du
réseau (distance entre deux étoiles).

Au cours de la formation de réseaux tridimensionnels, il est intéressant de suivre
l’évolution de la viscosité des milieux réactionnels en fonction du degré d’avan-
cement p des réactions. En début de réaction, la viscosité augmente progressive-
ment, comme lors de la polymérisation par étapes de monomères bifonctionnels.
Mais ensuite, à partir d’un certain degré d’avancement, la viscosité se met à croître
de façon approximativement hyperbolique pour devenir infinie à partir du degré
d’avancement pg. On dit que le point de gel est atteint. Le milieu, qui a alors
perdu toute propriété d’écoulement, est constitué de deux phases : une phase gel
(correspondant au réseau encore imparfaitement construit et chimiquement réac-
tif, mais déjà insoluble dans tout solvant qui ne le dégrade pas) et une phase sol
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(correspondant à des chaînes ramifiées plus courtes, également réactives chimi-
quement, mais encore solubles dans des solvants appropriés). À mesure que la
réaction se poursuit, la phase sol diminue progressivement au profit de la phase
gel par réactions de proximité entre les fonctions A et les fonctions B résiduelles,
éventuellement jusqu’à l’obtention d’un polymère totalement insoluble.

Comme l’illustre la FIG. 1.7, le point de gel est atteint à un degré d’avancement pg

d’autant plus faible que la fonctionnalité moyenne 〈f〉 des réactifs est élevée, en
bon accord avec les prévisions qualitatives des FIGS. 1.4 à 1.6.

Figure 1.7. Évolution de la viscosité en fonction de
l’avancement de la réaction dans le cas de différents
réseaux tridimensionnels (〈f 〉 = 2,67 : système de la
FIG. 1.5 ; 〈f 〉 = 2,40 : système de la FIG. 1.4 ; 〈f 〉 =
2,22 : système « lâche » de la FIG. 1.6).
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De nombreux calculs théoriques ont été proposés pour rendre compte de la valeur
de pg. Les expressions auxquelles ils aboutissent dépendent du critère adopté pour
décrire l’état de gel. Sans entrer dans les détails et en se limitant au cas des sys-
tèmes stœchiométriques (pour lesquels les calculs et les équations finales sont les
plus simples), deux approches peuvent être retenues pour déterminer une expres-
sion de pg : celle de Carothers (1936) et celle de Flory-Stockmayer (1952).

Carothers suppose que le point de gel survient lorsque, l’établissement de liaisons
intermoléculaires n’étant plus possible, le composé macromoléculaire est consti-
tué par une seule molécule géante tridimensionnelle. Cette hypothèse conduit à
l’expression très simple :

pg =
2
〈f〉 (1.2)

Dans la théorie de Flory-Stockmayer, conservant l’hypothèse de la formation de
molécules infiniment grandes au point de gel, l’accent est mis sur la probabilité
que possède un groupement réactif appartenant à une unité multifonctionnelle de
type Bf de conduire, par l’intermédiaire d’un enchaînement d’unités bifonction-
nelles de type B–B, à une autre unité multifonctionnelle. On aboutit ainsi, pour un
système A–A + Bf + B–B, à l’expression :

pg = [1 +�B (fB − 2)]−
1
2 (1.3)

dans laquelle fB désigne la fonctionnalité (> 2) du réactif Bf et �B le rapport du
nombre de fonctions B provenant de Bf au nombre total de fonctions B (provenant
de Bf et de B–B).

Le tableau 1.4, relatif aux systèmes décrits sur la FIG. 1.7, montre que les expres-
sions de Carothers et de Flory-Stockmayer encadrent remarquablement bien (res-
pectivement par excès et par défaut) les valeurs expérimentales de pg.
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Données de la FIG. 1.5 Données de la FIG. 1.4 Données de la FIG. 1.6

pg expérimental (FIG. 1.7) 0,67 0,78 0,85

pg calculé (Carothers) 0,75 0,83 0,90

pg calculé (Flory-Stockmayer) 0,58 0,71 0,79

Tableau 1.4. Comparaison de valeurs expérimentales et calculées du degré d’avancement de la réaction au point
de gel.

1.2. Caractères généraux de la polymérisation en chaîne

1.2.1. Nature des monomères

n C C C C

n

X Xn
n

X

La polymérisation en chaîne concerne
des monomères présentant dans leur
structure chimique au moins une insa-
turation. Il s’agit, le plus générale-
ment, d’une double liaison C=C ou d’un
cycle renfermant une liaison carbone-
hétéroatome C–X. La polymérisation
fait disparaître cette insaturation sui-
vant l’un des schémas ci-contre.

Le tableau 1.5 donne quelques exemples de monomères susceptibles de réagir
ainsi.

Le cas des diènes-1,3 (exemple du polybutadiène) est particulier pour deux rai-
sons. Tout d’abord, puisque ces monomères présentent deux insaturations, ils
peuvent donner lieu soit à la réaction diénique attendue (polymérisation 1-4), soit
à une polymérisation mettant en jeu une seule double liaison et laissant l’autre sur
un groupe pendant. À cet égard, le cas de l’isoprène (FIG. 1.8) se complique par
rapport au butadiène du fait que les deux doubles liaisons du monomère ne sont
pas équivalentes.

En second lieu, la présence d’une double liaison dans le motif de répétition de ces
polymères conduit à l’existence possible de deux stéréoisomères correspondant
aux formes Z (cis) et E (trans). Ces différentes formes confèrent aux matériaux
correspondants des propriétés physiques et mécaniques très différentes : alors
que la forme cis, constitutive du caoutchouc naturel extrait de la sève de l’hévéa,
fournit le composant de base des pneumatiques, la forme trans conduit à la gutta-
percha, une substance dure et rigide à température ambiante.

1.2.2. Aspects thermodynamiques de la polymérisabilité

Des considérations thermodynamiques simples permettent de définir quelques
caractéristiques essentielles de ces réactions de polymérisation en chaîne.
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Monomère Polymère formé

Éthylène CH2 CH2
n

PE :

Tétrafluoroéthylène CF2 CF2
n

PTFE :

Propène
CH2 CH

n
PP :

CH3

Chlorure de vinyle
CH2 CH

n
PVC :

Cl

Acétate de vinyle
CH2 CH

n
PVAc :

OCOCH3

Styrène

CH2 CH
n

PS :

Acrylate d’éthyle
CH2 CH

n
PEA :

COOC2H5

Acrylonitrile
CH2 CH

n
PAN :

CN

Méthoxy éthylène (vinylméthyléther)
CH2 CH

n
PVME :

OCH3

α-méthyl styrène

CH2 C
n

PαMS :

CH3

Méthacrylate de méthyle
CH2 C

n
PΜΜΑ :

CH3

COOCH3

Tableau 1.5. Exemples de monomères polymérisés en chaîne (suite p. suivante).
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Monomère Polymère formé

1,3-butadiène
CH2 CH

n
PB : CH CH2 et CH2 CH

n

CH CH2

Oxirane PEO : CH2 CH2 O
n

(oxyde d’éthylène)

Méthyloxirane
PPO : CH2 CH O

n

CH3

(oxyde de propylène)

Tétrahydrofurane PTHF (ou PBO) : (CH2)4 O
n

ε-caprolactone
PCL : (CH2)5 CO O

n

ε-caprolactame
PA-6 : (CH2)5 OC NH

n

Tableau 1.5. Suite.

Soit �Gr = �Hr − T�Sr la variation d’enthalpie libre associée à la réaction
de polymérisation à la température T . Une condition nécessaire (mais pas forcé-
ment suffisante) pour que la polymérisation ait lieu est que �Gr soit négative. Le
tableau 1.6a donne les valeurs de variation d’enthalpie et d’entropie standard de
réaction pour quelques monomères éthyléniques.

Monomère �Sr (J.K−1.mol−1) �Hr (kJ.mol−1)

Éthylène –100,3 –94,9

Propène –116,2 –85,7

1-méthyl propène –120,4 –51,4

Styrène –104,5 –69,8

α-méthyl styrène –103,7 –35,1

Acétate de vinyle –109,5 –87,8

Méthacrylate de méthyle –117,0 –56,4

Tableau 1.6a. Entropies et enthalpies standard de polymérisation de monomères éthyléniques.

Il en ressort, en première analyse, que �Sr est négative et à peu près indépen-
dante de la structure chimique du monomère : sa valeur traduit, pour l’essentiel,
le fait que le nombre d’arrangements du système est plus faible après polymérisa-
tion que dans l’assemblée de monomères. Puisqu’il est positif, le terme −T�Sr est
défavorable à la polymérisation. En revanche, la contribution enthalpique �Hr
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H2C C

CH3

CH CH2

1 2 3 4

isoprène

CH2

CH3

C C
CH2

H

CH2
C
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CH3
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polyisoprène-cis-1,4 (isomère Z)

CH2

C
CH3
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C C

CH3
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CH2

polyisoprène-trans-1,4 (isomère E)

CH2 C

CH3

CH

CH2

polyisoprène-1,2

CH CH2

polyisoprène-3,4

C
CH3 CH2

Figure 1.8. Différents motifs de répétition d’une chaîne de polyisoprène.

est négative ; elle est donc favorable à la polymérisation et traduit le caractère for-
tement exothermique des réactions. Thermodynamiquement, �Hr représente la
différence entre l’enthalpie de formation des deux liaisons C–C et l’enthalpie de
formation d’une liaison C=C (lors de la polymérisation, on a vu qu’il y a formation
de deux liaisons C–C et ouverture d’une liaison C=C). La valeur de �Hr dépend
fortement de la structure chimique du monomère, en relation avec l’encombre-
ment stérique des substituants et leur éventuel caractère donneur ou attracteur
d’électrons qui affectent les valeurs d’enthalpie de formation. Dans le cas de l’éthy-
lène, pour lequel aucun effet de substituant n’intervient, la valeur de �Hr est très
proche de la différence entre deux fois la valeur de l’enthalpie de formation de liai-
son C–C (–346 kJ) et celle de l’enthalpie de formation de la liaison C=C (–602 kJ),
soit �Hr(éthylène) ≈ −90 kJ.

Les contributions enthalpique et entropique étant antagonistes, on peut définir
une température de réaction remarquable, appelée température plafond Tpl, à
laquelle �Gr est nulle1 : Tpl = �Hr

�Sr
. À température plus élevée que Tpl, la poly-

mérisation ne peut plus se produire. Au vu des données du tableau 1.6a, il res-
sort que les températures plafond sont suffisamment élevées dans bien des cas
(395 ◦C pour le polystyrène) pour ne pas créer de réel souci ; l’α-méthyl styrène,

1 En toute rigueur, cette définition simple se rapporte à une concentration molaire en monomère [M]
égale à l’unité. Il faut en effet considérer qu’au voisinage de Tpl, on est en présence d’un équilibre
entre polymérisation et dépolymérisation suivant la réaction : Mn−1 + M � Mn, de constante
d’équilibre K = 1/[M].
Dans ces conditions : �G = 0 = �Gr − RTpl ln[M] = �Hr − Tpl�Sr − RTpl ln[M], si bien que
Tpl = �Hr/ (�Sr + R ln[M]).
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en revanche, ne pourra être polymérisé qu’à basse température en raison de sa
faible valeur de température plafond (65 ◦C).

Le même type d’analyse peut être effectué dans le cas des monomères cycliques.
Comme les données thermodynamiques manquent pour les hétérocycles, nous
nous limiterons aux cycloalcanes (cas particulier où X = CH2) de nombre d’atomes
de carbone variable (tableau 1.6b).

Monomère �Sr (J.K−1.mol−1) �Hr (kJ.mol−1)

Cyclopropane –69,0 –113,0

Cyclobutane –55,2 –105,0

Cyclopentane –42,7 –21,8

Cyclohexane –10,5 +2,9

Cycloheptane –15,9 –21,3

Cyclooctane –3,4 –34,5

Tableau 1.6b. Entropies et enthalpies standard de polymérisation de quelques cycloalcanes.

Dans ce cas, �Sr est beaucoup moins négative que dans celui des monomères
éthyléniques et croît avec la taille du cycle pour des raisons conformationnelles.

Quant à �Hr , elle prend des valeurs très négatives pour les cycles les plus petits,
en relation avec la forte distorsion des angles de valence. Elle croît ensuite for-
tement jusqu’à prendre une valeur positive dans le cas du cycle à six atomes de
carbone, pour lequel toute tension de cycle a disparu. Pour les cycles de plus
grande taille, �Hr prend à nouveau des valeurs négatives, décroissant régulière-
ment, mais faiblement avec la taille ; ces valeurs sont souvent interprétées par
l’existence, dans ces cycles, de conformations de haute énergie et d’interactions
de type Van der Waals entre atomes.

Soulignons, au vu de ces données thermodynamiques, que l’équilibre entre les
contributions enthalpique et entropique se fait d’une manière bien différente pour
les cycloalcanes et pour les monomères éthyléniques. �Sr est beaucoup moins
négative (donc beaucoup moins défavorable à la polymérisation) dans le cas des
cycloalcanes et �Hr est également moins négative (exothermie de la réaction
beaucoup moins marquée), voire faiblement positive pour le cycle à 6 chaînons.

Il s’ensuit que la polymérisation du cyclohexane est impossible et que les tem-
pératures plafond calculées pour les cycles à 3, 4, 7 et 8 chaînons (monomères
aisément polymérisables) sont très élevées.

Les conclusions relatives aux cycloalcanes restent, dans l’ensemble, valables pour
les cycles contenant un hétéroatome X = N, O ou S. Les cycles à 3, 4, 7 et 8 chaî-
nons sont presque tous polymérisables, alors que la polymérisabilité des cycles
à 5 ou 6 chaînons est faible, voire nulle (à titre d’exemple, la valeur de Tpl avan-
cée pour le poly(tétrahydrofurane) serait de l’ordre de 80 ◦C, en accord avec les
faibles avancements de réaction observés à la température ambiante).

Le cas des lactames et des lactones est particulier, en raison des différences de
stéréochimie des cycles imposées par –CO–NH– ou –COO– et –CH2–X : ainsi,
l’ε-caprolactame et l’ε-caprolactone sont polymérisables, tandis que la lactone à
5 chaînons ne l’est pas.
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1.2.3. Phases d’une polymérisation en chaîne

Il est d’usage, pour une polymérisation en chaîne, de distinguer les phases d’amor-
çage, de propagation et de terminaison, et de prendre également en compte les
réactions de transfert.

La réaction d’amorçage consiste en l’activation du monomère M avec formation
d’un centre actif primaire :

M → M∗
1

Dans la phase de propagation, la croissance de la macromolécule résulte de réac-
tions successives de monomères sur le centre actif en croissance :

M∗
1 + M → M∗

2

M∗
2 + M → M∗

3

. . .

M∗
i + M → M∗

i+1

. . .

M∗
n−1 + M → M∗

n

On suppose généralement que les constantes de vitesse de ces réactions succes-
sives sont identiques.

La phase de terminaison consiste en la désactivation de la chaîne en croissance
avec perte simultanée d’un centre actif. Comme nous le verrons dans les para-
graphes suivants, l’existence éventuelle de réactions de terminaison spontanées
est étroitement liée à la nature des centres actifs et, lorsqu’elles ont lieu, leur
schéma réactionnel dépend du mode de polymérisation considéré.

Les réactions de transfert ont en commun la disparition du centre actif de l’extré-
mité de la chaîne en croissance. Le centre actif peut être transféré à une petite
molécule Z (monomère, solvant, amorceur ou agent de transfert ajouté dans le
milieu) avec terminaison de la chaîne polymère au stade Mi :

M∗
i + Z → Mi + Z∗

Le transfert peut également se faire sur le polymère, aussi bien sur une liaison
appartenant à la même macromolécule (réaction intramoléculaire) que sur une
liaison appartenant à une autre macromolécule déjà désactivée (réaction inter-
moléculaire) :

Mi → ram−M∗
i ou M∗

i + Mj → Mi + ram−M∗
j

Dans les deux cas, il y a formation d’un point de ramification et poursuite de
la réaction de polymérisation. Seule la réaction intermoléculaire conduit à une
terminaison de la chaîne au stade Mi.
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1.2.4. Les différents types de polymérisation en chaîne

Le détail des réactions intervenant dans la polymérisation en chaîne, ainsi que
leur probabilité de se produire, dépendent non seulement de la nature du mono-
mère, mais aussi fortement de la nature du centre actif.

On distingue quatre types de polymérisation en chaîne :

– la polymérisation radicalaire, dans laquelle le centre actif est un radical Mi
· ;

– la polymérisation anionique, dans laquelle le centre actif est un carbanion M−
i ;

– la polymérisation cationique, dans laquelle le centre actif est un carbocation M+
i .

– la polymérisation par complexe de coordination, dans laquelle la géométrie du
centre actif est contrôlée.

Par exemple, l’ouverture de la double liaison du monomère éthylénique ou de
la liaison C–X d’un monomère cyclique peut résulter soit d’une rupture homoly-
tique (polymérisation radicalaire), soit d’une rupture hétérolytique (polymérisa-
tions ioniques). Dans les polymérisations ioniques, un contre-ion de signe opposé
est associé au centre actif.

Le type de polymérisation est dicté par la structure chimique du monomère,
conformément à la règle simple selon laquelle le centre actif privilégié est le plus
stable.

Dans le cas d’un monomère de type CH2=CHR, cette condition de stabilité maxi-
male se décline de quatre façons.

1) Le centre actif est de la forme –CH2–CHR*, préférentiellement à –CHR–CH*
2 .

Ainsi, les monomères successifs ont tendance à se fixer sur la chaîne polymère en
croissance par une succession d’enchaînements « tête-à-queue ». La présence en
quantité significative d’enchaînements « tête-à-tête » suppose que les caractéris-
tiques de la liaison C–R ne se distinguent que peu de celles de la liaison C–H (cas
où R = F, par exemple). Bien évidemment, l’existence d’un défaut « tête-à-tête »
s’accompagne de celle d’un défaut « queue-à-queue » (tableau 1.7).

2) Si le substituant R est attracteur d’électrons, le carbone secondaire présente
une déficience électronique et l’attaque d’un amorceur anionique est facilitée : la
polymérisation est de type anionique (cas, par exemple, de R = CN ou COOCH3).

Type d’enchaînement Structure

Tête-à-queue
CH2 CH

R

CH2 CH

R

Tête-à-tête
CH2 CH

R

CH CH2

R

Queue-à-queue
CH CH2 CH2 CH

R R

Tableau 1.7. Enchaînements tête-à-queue, tête-à-tête et queue-à-queue.
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3) Si le substituant R est donneur d’électrons, le carbone secondaire présente une
densité électronique accrue et l’attaque d’un amorceur cationique est facilitée : la
polymérisation est de type cationique (cas, par exemple, de R = OCH3 ou CH3).
4) Un centre actif est d’autant plus stable qu’il présente plusieurs formes méso-
mères (FIG. 1.9). Suivant ce critère, le polystyrène peut être polymérisé par voie
radicalaire, anionique ou cationique.

CH2

H

C* CH2

H

C

*

CH2

H

C

*

CH2

H

C

*

CH2

H

C

C

N

CH2

H

C

C

N

CH2

H

C

O

R

CH2

H

C

O

R

Figure 1.9. Exemples de formes mésomères de centres actifs. (Dans le cas du styrène, l’étoile représente soit un
radical, soit une charge négative, soit une charge positive.)

En guise de résumé, le tableau 1.8 indique les types de polymérisation a priori
possibles pour différents monomères insaturés. Notons que les aldéhydes et les
cétones ne se prêtent pas à la polymérisation radicalaire en raison de la très forte
polarisation de la liaison C=O. Il en va de même, toujours pour des raisons de
polarisation des liaisons, des éthers et des lactames.

1.3. Caractéristiques de la polymérisation radicalaire

1.3.1. Réactions d’amorçage

Le rôle d’un amorceur de polymérisation radicalaire est de générer des radicaux
libres capables de réagir avec le monomère. Le tableau 1.9 en donne quelques
exemples. Les amorceurs à décomposition thermique présentent une liaison cova-
lente instable (d’énergie de dissociation de l’ordre de 100 à 150 kJ.mol−1), par
exemple O–O, qui est aisément rompue par chauffage à température modérée.
Les systèmes redox sont en général choisis pour conduire les réactions à basse
température et éventuellement en milieu aqueux.
Tous les radicaux libres formés ne réagissent pas sur le monomère, en raison de
leur participation à des réactions secondaires, comme l’illustre la FIG. 1.10 sur
l’exemple du peroxyde de benzoyle. Aussi est-il utile de définir un facteur d’effica-
cité de l’amorceur, fa, inférieur à 1, qui représente la probabilité pour le radical
de réagir avec le monomère et de conduire à une chaîne polymère.
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Monomère Amorçage radicalaire Amorçage anionique Amorçage cationique

Éthylène oui oui oui

1-alkyl oléfines non non non

1,1-alkyl oléfines non non oui

Styrène, α-méthyl styrène oui oui oui

Isoprène, butadiène oui oui oui

Oléfines halogénées oui non non

Acétate de vinyle oui non non

Acrylates, méthacrylates oui oui non

Acrylonitrile oui oui non

Éthers vinyliques non non oui

Aldéhydes, cétones non oui oui

Éthers cycliques non oui oui

Lactames non oui oui

Tableau 1.8. Polymérisabilité en fonction de la structure chimique du monomère.

D’un point de vue cinétique, pour des amorceurs comme le peroxyde de benzoyle
ou l’AIBN (azo-bisisobutyronitrile), cela se traduit par :

d[M1·]
dt

= 2kd fa [A] (1.4)

où kd représente la constante de dissociation de l’amorceur.
Le tableau 1.9 montre aussi que l’amorçage radicalaire peut être réalisé par voie
photochimique. Si l’irradiation directe du monomère par un rayonnement UV de
longueur d’onde appropriée n’offre en pratique qu’un intérêt limité, de bons résul-
tats sont obtenus par addition au monomère d’un amorceur photosensible (ben-
zoïne, par exemple) ou d’un photosensibilisateur (benzophénone, par exemple).

1.3.2. Réactions de terminaison

Compte tenu de l’aptitude des radicaux à réagir entre eux, un mode de terminaison
évident est la recombinaison de deux macroradicaux selon la réaction :

Mn
·+ Mp

· → Mn+p

Par exemple, pour le polystyrène :

A CH2 CH CH2 CH
n-1

A CH2 CH CH2 CH
p-1

A CH2 CH CH2 CH
n −1

ACH2CHCH2CH
p −1

+
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Amorceurs

C

O

O O C

O

2 C

O

O

C O O C 2 C O

CH3

CH3

CH3

CH3

CH3

CH3

peroxyde de cumyle

peroxyde de benzoyle

CH3 C O O H CH3 C O   + 

CH3

CH3

CH3

CH3

hydroperoxyde de t-butyle 

+ N2CH3 C N N C CH3 2 C

CH3

CN

CH3

CN

CH3

CN

azo-bisisobutyronitrile (AIBN)

CH3

OH

à décomposition

thermique

Amorceurs redox

Fe2+ + H2O2 Fe3+ + OH + OH

fer II / peroxyde d'hydrogène

Fe2+ + C

CH3

CH3

O OH Fe3+ + OH + C

CH3

CH3

O

fer II / hydroperoxyde

fer II / persulfate

Fe2+ + S2O2−
8 → Fe3+ + SO2−

4 + SO·−4

alcool / cérium IV

RCH2OH + Ce4+ → RC·HOH + Ce3+ + H+

Agents

CH

OH

C

O

CH

OH

hν
C

O

+

benzoïne

C

O
hν

benzophénone / isopropanol

+ CH3CH OHCH3

+ CH3COCH3C

OH

d’irradiation UV

Tableau 1.9. Exemples d’amorceurs radicalaires.

L’interaction entre deux macroradicaux peut aussi conduire à une terminaison par
dismutation, schématisée par :

Mn
·+ Mp

· → MnH + M=
p
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C

O

O O C

O

kd
C

O

O2

C

O

O + CH2 CH C

O

O CH2 CH

C

O

O + CO2

+ CH2 CH CH2 CH

2

C

O

O + C

O

O

Figure 1.10. Réactions de décomposition du peroxyde de benzoyle.

Dans le cas du polystyrène, cela correspond à la réaction :

A CH2 CH CH2 CH
n-1

A CH2 CH CH2 CH
p-1

A CH2 CH CH2 CH2
n −1

+

A CH2 CH CH CH
p −1

+

La terminaison par dismutation, dont l’énergie d’activation est ordinairement
plus élevée que celle de la recombinaison, est favorisée à haute tempéra-
ture et (ou) lorsque les macroradicaux ont une extrémité encombrée (cas du
poly(méthacrylate de méthyle), par exemple).
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Les réactions de terminaison étant bimoléculaires, leur vitesse de réaction peut
être écrite sous la forme :

− d
[
Mi
·]

dt
= kt

[
Mi
·]2

(1.5)

dans laquelle kt est la constante de vitesse de terminaison, indépendante de i.

En considérant que
d[M1

·]
dt , défini au paragraphe 1.3.1, est égal à

d[Mi
·]

dt (hypothèse
des états quasi-stationnaires pour les radicaux), il vient :

[
M·] =

(
2kdfa [A]

kt

)1/2

(1.6)

La vitesse de propagation, vp, définie comme −d[M]
dt = kp

[
Mi
·] [M], s’écrit donc :

vp = kp

(
2kdfa [A]

kt

)1/2

[M] (1.7)

Cette formule montre que la vitesse de polymérisation diminue au fur et à mesure
de la baisse de concentration en monomère. En pratique, la viscosité du milieu
croît fortement avec l’avancement de la réaction, si bien que la mobilité des radi-
caux propageants diminue et que, simultanément, leur probabilité de réaction de

Figure 1.11. Effet Trommsdorff.
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terminaison décroît. Comme kt dimi-
nue fortement, alors vp augmente :
c’est l’effet d’auto-accélération, connu
sous le nom d’effet Trommsdorff 2

(FIG. 1.11). En fin de réaction, la
vitesse diminue à nouveau, en raison
de l’épuisement du monomère.

1.3.3. Réactions de transfert

La forte réactivité des radicaux libres laisse présager de nombreuses réactions de
transfert parmi les différents types envisagés au paragraphe 1.2.3. Leur probabilité
relative de se produire dépend de la nature chimique des espèces en présence.
Ainsi, le transfert à l’amorceur est un phénomène sensible dans le cas du peroxyde
de benzoyle, mais pas dans celui de l’AIBN.
Le transfert au solvant n’intervient guère que dans le cas des solvants halogénés ou
aromatiques, connus pour jouer le rôle de pièges à radicaux ; de la même façon,
les mercaptans constituent de bons agents de transfert, utilisés pour limiter le

2 Ernst Trommsdorff (1905-1996), chimiste allemand, formé aux polymères par H. Staudinger (voir
entrée en matière), mena une carrière industrielle de 37 ans dans la Société Röhm & Haas et déposa
environ 250 brevets d’invention.
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degré d’avancement des polymérisations et, par suite, limiter l’ampleur des réac-
tions secondaires. Par exemple, la réaction suivante se produit dans le cas de la
polymérisation du styrène en présence de butanethiol :

A CH2 CH CH2 CH
n-1

A CH2 CH CH2 CH2
n-1

+ +C4H9 SH C4H9 S

Le transfert au monomère intervient, par exemple, dans le cas du poly(chlorure
de vinyle) ; il résulte de l’élimination de H· suivant la réaction :

A CH2 CHCl CH2 CHCl
n-1

+ CH2 CHCl

A CH2 CHCl CH CHCl
n-1

+ CH3 CHCl

Les réactions de transfert au polymère, dans la mesure où elles conduisent à des
structures de chaîne ramifiées (voir paragraphe 1.2.3), affectent de façon notable
les propriétés physiques et mécaniques des matériaux, ainsi que leur viscosité
dans la zone d’écoulement (voir chapitre 10). Ces réactions ont été particulière-
ment étudiées dans le cas du polyéthylène (FIG. 1.12). Elles conduisent soit à la
formation de branches longues par transfert intermoléculaire, soit à la formation
de branches courtes (éthyle, butyle, etc.) par transfert intramoléculaire (réaction
de rétroscission, ou « scorpion », ou encore, pour les Anglo-Saxons, back biting).

A CH2 CH2 CH2 CH2
i −1

+ A CH2 CH2 CH2 CH2
j −1

CH2 CH2 A
k −1

A CH2 CH2 CH2 CH3
i −1

+ A CH2 CH2 CH2 CH
j −1

CH2 CH2 A
k −1

A CH2 CH2 CH2 CH
j −1

CH2 CH2 A
k −1

m CH2 CH2

CH2 CH2 CH2 CH2 CH2
m − 2

CH2

réaction intermoléculaire

A CH2 CH2 CH2 CH2
i − 3

A CH2 CH2 CH2 CH
i − 3

CH2 CH2 CH2
m −1

m CH2 CH2

réaction intramoléculaire

CH2

CH2

CH2CH2

A CH2 CH2 CH2 CH
i − 3

CH2

CH2

CH2CH3

C4H9

CH2

Figure 1.12. Réactions de transfert au polymère au cours de la polymérisation radicalaire du polyéthylène.
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1.3.4. Particularité de la polymérisation radicalaire

En guise de conclusion aux paragraphes précédents, on peut schématiser l’évo-
lution, en fonction du temps de réaction, des espèces présentes dans le milieu
réactionnel (FIG. 1.13). Il convient de retenir de ce schéma que la polymérisation
radicalaire en chaîne présente une différence essentielle avec la polymérisation
par étapes : contrairement aux observations des FIGS. 1.1 à 1.3, le milieu est ici
constitué (à tout degré d’avancement de la réaction) de monomères qui n’ont pas
encore été activés et de chaînes polymères désactivées. Cette particularité est la
conséquence du fait que la réaction d’amorçage est une étape lente devant les
réactions de propagation, de transfert et de terminaison.

*

*
*

*

*

*

*

*
*

*

*

0 Temps de réaction

Monomère Monomère activé Polymère

Figure 1.13. Espèces présentes dans une polymérisation radicalaire en fonction du temps de réaction.

1.3.5. Techniques de polymérisation radicalaire

On distingue quatre techniques de polymérisation radicalaire : la polymérisation
en masse ; la polymérisation en solution ; la polymérisation en suspension ; la poly-
mérisation en émulsion.

Toutes ces techniques sont mises en œuvre à l’échelle du laboratoire ; seuls les
procédés en masse, en suspension et en émulsion présentent un réel intérêt au
niveau industriel, en raison des surcoûts posés par la séparation et le recyclage
du solvant dans le cas de la polymérisation en solution. Le tableau 1.10 donne
quelques exemples de polymères industriels de grande diffusion ainsi préparés.

1.3.5.1. Polymérisation en masse

La polymérisation en masse est la technique la plus simple, puisqu’elle met seule-
ment en jeu le monomère et un amorceur soluble dans le monomère. À quelques
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Procédé en masse Polystyrène

Poly(méthacrylate de méthyle)

Polyéthylène (haute pression)

Poly(chlorure de vinyle)

Procédé en suspension Polystyrène (et polystyrène expansible)

Poly(chlorure de vinyle)

Procédé en émulsion Poly(acétate de vinyle)

Polystyrène

Polybutadiène, polyisoprène

Poly(chlorure de vinyle)

Polyacrylates et poly(méthacrylates)

Poly(acrylonitrile)

Tableau 1.10. Procédés de polymérisation de quelques polymères industriels.

notables exceptions près, comme le poly(chlorure de vinyle) et le polyacryloni-
trile, le polymère est soluble dans son monomère, si bien que les réactions se
déroulent en milieu homogène. Leur vitesse est élevée et de forts taux de conver-
sion des monomères en polymère sont attendus. Sauf si les polymérisations sont
interrompues à de faibles taux de conversion du monomère, de sérieuses diffi-
cultés sont posées par l’auto-échauffement du milieu lié à l’exothermie des réac-
tions et par l’effet d’auto-accélération des réactions par effet Trommsdorff (para-
graphe 1.3.2).

1.3.5.2. Polymérisation en solution

Dans une polymérisation en solution, le système réactif est constitué du mono-
mère, d’un amorceur soluble dans le monomère et d’un solvant également mis-
cible au monomère. Le principal atout de cette technique est la réduction de la
viscosité du milieu et de l’auto-échauffement. Parmi ses inconvénients figurent la
réduction de la vitesse de polymérisation vp et les risques de réaction de transfert
au solvant qui hypothèquent fortement la croissance des chaînes.

1.3.5.3. Polymérisation en suspension

Dans une polymérisation en suspension, le mélange du monomère et de l’amor-
ceur organique (tous deux non miscibles à l’eau) est dispersé sous forte agitation
dans une phase aqueuse. Chaque goutte du mélange monomère-amorceur en sus-
pension, de taille typiquement comprise entre 50 µm et 200 µm, constitue un
mini-réacteur de polymérisation (FIG. 1.14), au sein duquel on retrouve les avan-
tages de la polymérisation en masse, mais sans le risque d’auto-échauffement.
Pour éviter le phénomène de coalescence, par lequel les gouttelettes fusionnent
entre elles progressivement pour former des gouttes beaucoup plus grosses, des
polymères hydrosolubles (poly(alcool vinylique), celluloses modifiées, etc.) ou des
additifs minéraux sont ajoutés à la phase aqueuse dans le but de former un film
protecteur à l’interface gouttelette-phase aqueuse.
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Figure 1.14. Schématisation de la polymérisation en
suspension. M : monomère ; A : amorceur ; en gris : un
film protecteur à l’interface gouttelette-phase aqueuse,
formé par des polymères hydrosolubles ou des additifs
minéraux.
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Dans certains cas, comme celui du polystyrène, il est intéressant de produire
des perles expansibles, résultant d’une polymérisation en suspension en présence
d’hydrocarbures très volatils (mélange de pentanes) : par élévation de tempéra-
ture, le départ du pentane contenu dans les billes se traduit par leur expansion
avec formation d’un matériau polymère de masse volumique apparente extrême-
ment faible et doté d’excellentes qualités d’isolation thermique.

1.3.5.4. Polymérisation en émulsion

Dans une polymérisation en émulsion, le milieu réactionnel est une phase aqueuse
dans laquelle l’amorceur choisi (amorceur redox) est soluble. La technique fait
appel à l’utilisation d’un tensioactif (laurate de potassium, par exemple) qui sert,
pour une part, d’enveloppe protectrice aux gouttelettes de monomère de diamètre
approximatif 1 µm et s’organise également sous forme de micelles, de taille nota-
blement plus faible, dont les parties organophiles hébergent une faible partie du
monomère ; de rares molécules de tensioactif et de monomère sont dissoutes dans
l’eau.
Très schématiquement, on peut décrire la polymérisation en émulsion par cinq
processus successifs (FIG. 1.15).
1) Dès le début de la réaction d’amorçage, les radicaux formés dans la phase
aqueuse sont captés par les micelles, à l’intérieur desquelles ils amorcent la poly-
mérisation des monomères présents.
2) La polymérisation se poursuit à l’intérieur des micelles avec des monomères
qui ont diffusé des gouttelettes vers les micelles via la phase aqueuse.
3) Progressivement, les micelles se transforment en particules de latex, dont le
cœur est du polymère gonflé de monomère et la surface extérieure des molécules
de tensioactif.
4) Le processus se poursuit jusqu’à épuisement des gouttelettes de monomères.
5) Comme la polymérisation au sein des particules de latex intervient dans un
milieu de plus en plus concentré en polymère, on observe souvent une accéléra-
tion de la cinétique avant une phase de ralentissement terminal, de façon analogue
aux observations faites pour la polymérisation en masse (voir paragraphe 1.3.5.1).
En fait, les mécanismes intimes de la polymérisation en émulsion sont très com-
plexes et présentent sûrement des nuances d’un monomère à l’autre. Cela dit,
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Figure 1.15. Schématisation des processus de polymérisation en émulsion. A : amorceur ; M : monomère.

il convient d’insister sur l’importance industrielle considérable de cette technique.
D’une part, elle offre un intérêt unique pour les polymérisations à cinétique lente
en permettant (pour des raisons qui ne sont pas explicitées ici) d’obtenir à la fois
des chaînes de forte masse molaire et des vitesses de réaction élevées en jouant
sur la concentration en tensioactif. D’autre part, elle offre un excellent contrôle de
la température et, étant réalisée en milieu aqueux, elle permet le développement
de peintures acryliques et d’adhésifs en émulsion.
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1.4. Caractéristiques de la polymérisation anionique

1.4.1. Réactions d’amorçage

Le rôle d’un amorceur en polymérisation anionique est de fournir des anions
fortement nucléophiles et capables de réagir avec le monomère M pour donner
naissance au monomère activé M−

1 . Le tableau 1.11 donne quelques exemples
d’amorceurs de polymérisation anionique. Les bases fortes suffisent à amorcer la
polymérisation des hétérocycles de type oxirane. L’emploi d’amorceurs organo-
métalliques (dont un exemple classique est le butyllithium) convient également
aux hétérocycles, mais s’impose surtout dans le cas de monomères éthyléniques,
moins réactifs (paragraphe 1.2.2).

L’amorçage des monomères éthyléniques peut également résulter du transfert
électronique d’un métal alcalin vers une espèce électrophile avec formation d’un
ion-radical. Comme l’illustre le tableau 1.11, même si le monomère pouvait jouer
directement ce rôle d’électrophile, le recours à une espèce intermédiaire forte-
ment conjuguée, telle que le naphtalène, est privilégié pour des raisons cinétiques.
Notons que l’amorceur est alors un bicarbanion.

L’ε-caprolactame, dont la polymérisation par étapes a été citée au para-
graphe 1.1.2, est aussi polymérisé industriellement par voie anionique. Une
particularité de sa réaction d’amorçage, liée à la présence du groupe amide CO–
NH, est le passage par deux formes anioniques mésomères, comme détaillé sur la
FIG. 1.16.

1.4.2. Particularités de la polymérisation anionique

Dans le cas des polymérisations ioniques en général et de la polymérisation anio-
nique en particulier, les vitesses de polymérisation sont beaucoup plus élevées
qu’en polymérisation radicalaire, en raison d’une concentration en centres actifs
de cinq ordres de grandeur supérieure et de constantes de vitesse de propagation
assez voisines.

Trois paramètres expérimentaux gouvernent l’évolution des réactions : la tempé-
rature, la nature du solvant et celle du contre-ion M+

alc. Rappelons qu’en polyméri-
sation anionique, il faut réaliser les réactions sous vide poussé ou sous atmosphère
inerte, à l’abri de l’air et de l’humidité, et, le cas échéant, dans des solvants apro-
tiques (tout cela au vu des réactions d’amorçage) et à basse température pour favo-
riser l’unicité des réactions (à titre d’exemple, la polymérisation du méthacrylate
de méthyle amorcée par le cumyl potassium est conduite à −78 ◦C). En revanche,
la polarité du solvant et la nature du contre-ion (Li+, Na+, K+) se conjuguent de
façon complexe pour affecter l’arrangement des centres actifs selon trois types :
ions libres, paires d’ions solvatés ou paires d’ions de contact. S’il sort largement du
cadre de cet ouvrage d’analyser leurs conséquences sur les mécanismes réaction-
nels, il est néanmoins bon d’en retenir les effets sur la microstructure des poly-
mères formés. Le tableau 1.12 illustre la situation rencontrée en polymérisation
anionique du 1,3-isoprène.
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Bases fortes
A

Malc = métal alcalin

+ CH2 X A CH2 X Malc

A = hydroxyde OH   , alcoxyde RO   , amidure NH 2

Malc

Amorceurs organométalliques

A + CH2 CHR A CH2 MalcMalc CHR

A + CH2 X A CH2 X MalcMalc

CH2 CH2 CH2CH3 Malc
< CH CH2 Malc

CH3

CH3

C Malc

CH3

CH3

< CH3

(< : moins réactif que)

CH Malc < CH2 Malc < C Malc

CH3

CH3

Amorceurs bifonctionnels

Malc + Malc

Malc2 + CH2 CHR2

CH2 CHR2 Malc + 2

CH2 CHR Malc2 CH2 CHR MalcCH2CHRMalc

Tableau 1.11. Exemples d’amorceurs de polymérisation anionique.

1.4.3. Notion de polymère « vivant »

En polymérisation anionique, il ne peut pas se produire de réaction de terminai-
son par réaction entre deux centres actifs suivant un processus analogue à celui
observé en polymérisation radicalaire (paragraphe 1.3.2) : en effet, ces centres
actifs de même charge se repoussent entre eux.

La polymérisation anionique des monomères éthyléniques peut ne pas s’accompa-
gner de réactions de transfert. Dans ces conditions, les macro-anions formés dans
le milieu réactionnel n’évoluent plus lorsque tous les monomères ont été consom-
més et restent chimiquement stables. Ces macro-anions sont capables de donner
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O H
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C N

O

C N

O H

Malc

Malc

C N

O

C N

O H
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+ C N
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Figure 1.16. Mécanisme d’amorçage anionique de l’ε-caprolactame.

Contre-ion M+
alc Solvant % cis-1,4 % trans-1,4 % 1,2 % 3,4

potassium hydrocarbure 0 53 9 38

sodium hydrocarbure 0 49 7 44

lithium hydrocarbure 94 0 0 6

lithium diphényl éther 82 0 0 18

lithium n-pentyl éther 0 49 5 46

lithium diméthoxy méthane 0 33 16 51

Tableau 1.12. Influence de la nature du contre-ion et du solvant sur les proportions des différents produits de
polymérisation du 1,3-isoprène (voir FIG. 1.8) A   = CH3 CH2 CH2 CH2.

lieu à de nouvelles réactions de propagation si de nouvelles doses de monomère
sont ajoutées, c’est pourquoi on parle alors de polymères « vivants ». Seule l’ad-
dition dans le milieu d’une faible quantité d’espèces réactives (CO2 ou alcools,
par exemple) permet de « tuer » ces macro-anions. Par exemple, dans le cas d’un
additif protique HT (tel H2O ou CH3OH), la réaction est la suivante :

,M alc +  HT H T  ,Malc+
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De façon rigoureuse, on peut utiliser le critère proposé par M. Szwarc3 il y a
une cinquantaine d’années pour définir une polymérisation « vivante » : il s’agit
d’une polymérisation au cours de laquelle, à tout instant, toutes les molécules
de polymère sont porteuses d’un centre actif (ce qui suppose bien l’absence de
réactions de terminaison et de transfert, qui conduisent à des chaînes polymères
désactivées).

Enfin, comme la vitesse d’amorçage est grande, toutes les chaînes se forment au
temps t = 0 et croissent à la même vitesse : elles ont donc la même longueur à
chaque instant.

En conséquence, l’évolution des espèces présentes dans le milieu réactionnel en
fonction du temps de réaction de la polymérisation anionique présente l’allure
schématisée sur la FIG. 1.17. Ce schéma diffère fortement de celui de la polyméri-
sation radicalaire donné FIG. 1.13.

0 Temps de réaction

Monomère Monomère activé Polymère

Figure 1.17. Évolution des espèces présentes en fonction du temps de réaction de polymérisation anionique.

L’exemple de la préparation industrielle de chaînes assez courtes de poly(oxyde
déthylène) par polymérisation anionique de l’oxirane montre cependant que
toutes les polymérisations anioniques ne sont pas « vivantes ». Sur l’exemple
considéré, on utilise la soude comme amorceur et l’éthylèneglycol, diol homo-
logue de l’oxirane, comme solvant. Alors que les réactions d’amorçage et de
propagation sont « normales » :

OH + CH2 O

CH2

HO CH2 CH2 O

CH2 O

CH2

n
HO CH2 CH2 O CH2 CH2 O

n

3 Michael M. Szwarc (1909-2000). Après des études scientifiques à Jérusalem, puis à Manchester,
ce chimiste polonais a fait carrière pendant 27 ans à la State University of New-York à Syracuse
(États-Unis). On lui doit la découverte des polymères « vivants ».
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et qu’il n’y a pas de réaction de terminaison, il se produit des réactions de transfert
au solvant :

HO CH2 CH2 O CH2 CH2 O
n

+ HO CH2 CH2 OH

HO CH2 CH2 O CH2 CH2 OH
n

+ HO CH2 CH2 O

et de transfert aux molécules d’eau, formées par réaction de l’éthylèneglycol avec
les ions hydroxyle OH− :

HO CH2 CH2 O CH2 CH2 O
n

+

HO CH2 CH2 OH

HO CH2 CH2 O CH2 CH2 OH
n

+OH HO CH2 CH2 O

+ H2O

OH

Ainsi, même si la polymérisation est bien de type anionique, des chaînes poly-
mères désactivées sont présentes dans le milieu.

1.5. Caractéristiques de la polymérisation cationique

1.5.1. Réactions d’amorçage

Le rôle d’un amorceur de polymérisation cationique est de fournir des cations
fortement électrophiles capables de réagir avec le monomère M pour donner nais-
sance au monomère activé M+

1 . Le tableau 1.13 donne quelques exemples d’amor-
ceurs de polymérisation cationique. Les acides forts suffisent à amorcer la poly-
mérisation des hétérocycles, en particulier de l’oxirane, de l’oxyde de propylène
et du tétrahydrofurane. L’emploi d’amorceurs plus « énergiques » (soit un acide de
Lewis associé à un co-amorceur, comme l’eau, soit un générateur de carbocations)
s’impose dans le cas des monomères vinyliques, moins réactifs (paragraphe 1.2.2)
et, en particulier au niveau industriel, dans le cas de l’isobutène.

1.5.2. Réactions de terminaison et de transfert

En polymérisation cationique, la particularité essentielle des centres actifs est leur
très grande réactivité, qui conduit à de nombreuses réactions de terminaison et
de transfert.

Une réaction classique de terminaison des monomères éthyléniques résulte de la
réaction du contre-ion sur le carbocation pour former une liaison covalente stable.
Ainsi :

A CH2 CHR + BF3
BF3OHCH2

n −1
CHR A CH2 CHR OH

n
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Acides forts

A B = H SO4H H ClO4, H CF3CO2, H CF3SO3, , etc.

A B + X X

A

B

Acides de Lewis

A B = H BF3OH ,

A B + X X

A

B

BF3 + H2O R AlCl4 AlCl3 + RCl

A B + CH2 CHR A CH2 CHR B

+ co-amorceurs

Générateurs

A B =

CH2 CHR A CH2 CHR B

C SbCl6 CCl + SbCl5

A B = C SbF6

O

C O CF

O

+ SbF5

A B =

de carbocations

Tableau 1.13. Exemples d’amorceurs de polymérisation cationique.

Lorsque l’eau est utilisée comme co-amorceur, sa présence en excès peut égale-
ment engendrer une réaction de terminaison du type :

A CH2 CHR + HBBCH2
n −1

CHR A CH2 CHR OH
n

+ H2O

Dans le cas de la polymérisation cationique de l’isobutène, un autre mode de ter-
minaison résulte du réarrangement de la paire d’ions :

A CH2 C + HBBCH2
n −1

C

CH3

CH3

CH3

CH3

A CH2 C CH2
n −1

C

CH3

CH3

CH3

CH2

La facilité d’expulsion de l’ion H+ permet d’expliquer différentes réactions de
transfert en polymérisation cationique et, en particulier, les transferts au mono-
mère suivant l’une des deux réactions suivantes :

A CH2 CHR BCH2
n −1

CHR

A CH2 CHR CH
n −1

+ CH2 CHR

CHR + CH3 CHR B

A CH2 CHR CH2
n −1

CH2R CH2 CR+ B
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Les réactions de transfert au polymère par effet « scorpion » (voir para-
graphe 1.3.3) sont également fréquentes. Dans le cas des polymères vinyliques,
elles conduisent à des chaînes ramifiées, comme nous l’avons déjà vu dans les
paragraphes 1.2.3 et 1.3.3.

1.5.3. Particularités de la polymérisation cationique des éthers cycliques

Une comparaison des tableaux 1.11 et 1.13 souligne les différences existant en
réactions d’amorçage (et de propagation) anionique et cationique des monomères
cycliques.

Ici, la réaction homologue de l’anionique qui serait :

A   B + X CH2 X CH2A B

conduirait à un produit transitoire instable, d’énergie beaucoup plus élevée que le
produit attendu :

X CH2

A

B

Comme dans le cas des monomères éthyléniques, la polymérisation cationique des
hétérocycles s’accompagne de réactions de terminaison et de transfert. La seule
particularité est que le transfert au polymère par effet « scorpion » ne conduit pas à
des polymères ramifiés, mais à une « dépolymérisation » avec formation de cycles
renfermant deux hétéroatomes au lieu d’un. Ce phénomène a été très étudié dans
le cas des hétérocycles oxygénés :

O

H

B O+ H O O

B

On
H O O O

n −1

O

B

H O O O
n −2

O

B
O

H O O
n −2

O
B

O O+
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La présence de dioxane a été effectivement détectée parmi les produits de poly-
mérisation cationique de l’oxirane.

1.6. Caractéristiques de la polymérisation par complexe de coordination

1.6.1. Tacticité d’un polymère vinylique

G. Natta4 fut sans doute le premier à prendre clairement conscience de la micro-
structure des polymères de motif de répétition (CH2–CHR)n ou (CH2–CR’R”)n.
En raison de l’existence d’un carbone asymétrique C*, chaque motif de répétition
à l’intérieur de la chaîne polymère peut présenter deux arrangements configura-
tionnels distincts (stéréoisomères), qu’il est impossible d’interchanger par rotation
autour des liaisons. Deux formes stéréochimiques limites existent donc pour ces
polymères (tableau 1.14) :

– la forme isotactique, dans laquelle chaque C* de chaque unité de répétition a la
même configuration absolue que le C* précédent ;

– la forme syndiotactique, dans laquelle chaque C* est de configuration absolue
opposée à celle de ses deux C* voisins.

Lorsque l’enchaînement des configurations absolues des C* est aléatoire, le poly-
mère est dit atactique.

Polymère (CH2–CHR)n Structure

Isotactique C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

H
R

H
R R R R R

H
H

H
H H

H H
H

H
H

H
H

H H H H

Syndiotactique C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

H
R

H
H R H R H

H
H

H
R H

H H
R

H
H

H
R

H H H H

Atactique C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

C
C

H
R

H
R H R H H

H
H

H
H R

H H
H

H
R

H
R

H H H H

Tableau 1.14. Tacticité des polymères vinyliques.

4 Comme déjà indiqué dans l’entrée en matière, ce chimiste italien contribua au développement de
nombreux polymères utilisés pour la fabrication de matériaux thermoplastiques et élastomères.
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La tacticité des chaînes a une forte influence sur les propriétés physiques et méca-
niques des polymères, comme le montre très bien l’exemple du polypropylène.
Les polypropylènes isotactique et syndiotactique (de développement industriel
plus récent) ont pris l’importance que l’on sait (voir l’entrée en matière, para-
graphe 1.5) en raison de leur caractère semi-cristallin qui en fait des matériaux
souples et résistants à température ambiante (voir chapitre 9). En revanche, le
polypropylène atactique se présente, dans les mêmes conditions, sous la forme
d’un liquide sirupeux dénué d’intérêt industriel. Prenons un second exemple, rela-
tif cette fois à un polymère non cristallisable, le poly(méthacrylate de méthyle),
dont nous discuterons plus longuement les propriétés aux chapitres 7 et 8. Alors
que les échantillons de microstructure syndiotactique ou atactique présentent une
faible élongation à la rupture à température ambiante, l’échantillon isotactique
montre, dans les mêmes conditions, une déformabilité beaucoup plus importante,
que nous relierons à un caractère viscoélastique très prononcé.

Parmi les méthodes de polymérisation en chaîne envisagées précédemment, seule
la polymérisation anionique permet, dans certains cas, de moduler la stéréospé-
cificité des réactions en jouant sur la géométrie des centres actifs (paires d’ions
solvatés ou paires d’ions au contact) via la polarité du solvant et la nature du
contre-ion. Un intérêt de la polymérisation par complexes de coordination est
précisément de conduire à des polymérisations stéréospécifiques.

1.6.2. Utilisation de complexes de métaux de transition

Le principe général de la polymérisation par complexe de coordination est d’ob-
tenir des états intermédiaires dont la géométrie et l’encombrement sont soigneu-
sement définis (FIG. 1.18). Sans entrer dans le détail, les éléments représentés
en gras, à savoir le métal de transition Mtra, la lacune électronique et la liaison
Mtra–CH2–, en sont les composants indispensables.

R'

CH2

Mtra

R'

CH2

Mtra CHR

CH2

R'

CH2

Mtra
CH2

CHR

CHR

CH2

Mtra

CH2 R'

CH2 CHRn −1

CHR

CH2

Mtra

CH2 CHR CH2 R'
n −1

Figure 1.18. Schéma de principe général d’une polymérisation stéréospécifique.
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La FIG. 1.19 présente les deux types de systèmes d’amorçage les plus importants.
Le premier est le « catalyseur »5 Ziegler-Natta, constitué d’un halogénure de titane
associé au triéthyl aluminium, dont l’application la plus intéressante dans les
années 1950 fut la synthèse industrielle du polypropylène isotactique.

CH3

CH2

Ti
Cl

Cl
Cl

Cl

Al

C2H5

C2H5

TiCl4 + Al(C2H5)3
(catalyseur Ziegler-Natta)

Zr
Cl

Cl

Cp2ZrCl2 + méthylaluminoxane
(métallocène pour polyéthylène)

Zr
CH2

H

CH3 Al

CH3

O Al

CH3

O Al

CH3

CH3
n

CH3 Al

CH3

O Al

CH3

O Al

Cl

O
n −1

Cl

Al

CH3

CH3

Figure 1.19. Exemple de « catalyseur » Ziegler-Natta et de système métallocène.

Le second système d’amorçage correspond aux systèmes métallocènes, de déve-
loppement beaucoup plus récent, qui associent un halogénure de zirconium pris
en « sandwich » entre deux noyaux riches en électrons π (cyclopentadiène, par
exemple) et un polymère inorganique de type aluminoxane. Le rôle de ce dernier,
résultant de l’addition contrôlée d’eau sur le triméthyl aluminium, est crucial dans
le procédé : il permet tout d’abord d’échanger un atome de chlore du métallo-
cène par un groupe CH3 en faisant ainsi apparaître la structure-type donnée sur
la FIG. 1.18, puis d’accueillir un second atome de chlore en se chargeant négati-
vement et en faisant simultanément apparaître une lacune électronique (second
ingrédient indispensable à la polymérisation par complexe de coordination) sur
l’atome de zirconium.
Les systèmes métallocènes présentent l’avantage sur les « catalyseurs » Ziegler-
Natta de convenir non seulement pour la polymérisation des oléfines, mais aussi
pour celle de monomères polaires, comme le méthacrylate de méthyle.
Les mécanismes expliquant le contrôle stéréochimique sont trop compliqués et
trop controversés pour être discutés ici. Il convient toutefois de retenir, comme
l’illustre le tableau 1.15 relatif au polypropylène, que l’existence d’un pontage
covalent entre les ligands du métallocène est indispensable à la stéréospécificité
des réactions et qu’une variation de la taille des ligands aromatiques a un effet
spectaculaire sur leur orientation isotactique ou syndiotactique.

5 L’emploi du terme « catalyseur », traditionnellement utilisé pour désigner le couple halogénure de
titane / triéthyl aluminium, est en fait un abus de langage. Le suivi très précis de la polymérisa-
tion montre en effet qu’une quantité non négligeable de ces composés est consommée en cours de
réaction.
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Polypropylène attendu Isotactique Syndiotactique

Formule chimique
Zr

Cl

Cl
Si

CH3

CH3

Zr
Cl

Cl
C

CH3

CH3d’un métallocène adapté

Tableau 1.15. Exemples de synthèse du polypropylène avec des métallocènes.

1.6.3. Synthèse du polyéthylène par complexe de coordination

A priori, on pourrait croire que l’emploi des catalyseurs Ziegler-Natta et des sys-
tèmes métallocènes est sans intérêt pour la synthèse du polyéthylène, puisque son
motif de répétition ne présente pas de carbone asymétrique. En fait, ces méthodes
de polymérisation par complexe de coordination conduisent, à la différence de la
polymérisation radicalaire (paragraphe 1.1.3), à un excellent contrôle de la macro-
structure des chaînes.
Le polyéthylène ainsi obtenu présente un taux extrêmement faible de branches
courtes et de branches longues. Le tableau 1.16 souligne les différences specta-
culaires de propriétés des polyéthylènes obtenus soit par voie radicalaire (« basse
densité »6), soit par complexe de coordination (« haute densité linéaire »).

PEBD PEHD

Mode de polymérisation radicalaire Ziegler-Natta ou métallocène

Masse volumique (g.cm−3) 0,91 à 0,93 0,95 à 0,97

Branches courtes (par 1 000 carbones) 25 à 50 1 à 3

Branches longues (par 1 000 carbones) 2 à 8 0

Contrainte à la rupture à 25 ◦C (MPa) 15 à 20 136

Élongation à la rupture à 25 ◦C (%) 400 à 600 200 à 500

Tableau 1.16. Comparaison de quelques caractéristiques des polyéthylènes « basse densité » (PEBD) et « haute
densité » (PEHD).

1.7. Conclusions

Ce premier chapitre nous a conduits à faire la distinction entre :
– les macromolécules linéaires et les réseau tridimensionnel, à travers l’étude de
la polymérisation par étapes ;
– les méthodes de polymérisation par étapes et en chaîne ;

6 Ces désignations viennent des usages industriels. Le terme « densité » y est utilisé en lieu et place
de « masse volumique ». Parfois, les PEBD et PEHD sont également désignés respectivement par
polyéthylène haute pression et polyéthylène basse pression, en relation avec les pressions de vapeur
de monomère régnant au sein des réacteurs industriels.
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– les polymérisations radicalaire, anionique, cationique et par complexe de coor-
dination ;
– les polymérisations en masse, en solution, en suspension et en émulsion.
Le lecteur doit garder à l’esprit les voies privilégiées de synthèse de quelques
homopolymères d’intérêt industriel (polyamides, poly(carbonate de bisphénol-A),
polystyrène, polymères acryliques, poly(chlorure de vinyle), polydiènes, polyéthy-
lène, polypropylène, etc.).
On peut à présent se demander comment les différences de macrostructure et de
microstructure résultant des diverses méthodes de synthèse peuvent être mises
en évidence et quantifiées expérimentalement. Des éléments de réponse à ces
questions (et en particulier les apports de la résonance magnétique nucléaire)
seront donnés dans le chapitre 3, où seront également considérées les relations
existant entre la méthode de synthèse des polymères linéaires, leur masse molaire
et leur polymolécularité.
Mais, avant cela, le chapitre 2 traite, d’une part, des réactions de copolymérisation
et de greffage, qui permettent de diversifier les structures et les propriétés des
chaînes macromoléculaires linéaires et, d’autre part, des réactions de réticulation
grâce à la création de ponts covalents interchaînes.
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CHAPITRE

2
RÉACTIONS

DE COPOLYMÉRISATION,
DE GREFFAGE

ET DE RÉTICULATION

Ce chapitre est consacré aux approches conventionnelles qui permettent de modi-
fier aisément la structure chimique et l’architecture des chaînes macromolécu-
laires, en vue de conduire à une diversification de leurs propriétés. Seront tout
d’abord traitées les réactions de copolymérisation, qui permettent en particulier
d’ajuster la flexibilité des chaînes linéaires : comme dans le chapitre précédent,
une distinction sera faite entre les copolymères résultant d’une polymérisation par
étapes et ceux résultant d’une polymérisation en chaîne. Puis seront considérées
les réactions de greffage et, enfin, les réactions de réticulation, dont l’exemple le
plus connu, mais loin d’être le seul, concerne la vulcanisation des élastomères.

2.1. Les différents types de copolymères

Par définition, un copolymère résulte de l’assemblage, par l’intermédiaire de liai-
sons covalentes, de deux ou plusieurs motifs de répétition de formule chimique
différente. Nous nous limiterons, pour des raisons de simplicité, à un maximum
de trois motifs (terpolymères) et le plus souvent à seulement deux motifs (bipo-
lymères, usuellement appelés copolymères en l’absence de spécification particu-
lière).
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Conceptuellement, différentes architectures (tableau 2.1) peuvent être envisagées
dans le cas de copolymères incorporant deux motifs A et B. La fréquence des
alternances entre les motifs A et B le long de la chaîne permet de classer les copo-
lymères en différentes catégories :

– lorsque le nombre d’alternances est maximal, on parle de copolymère alterné
(cette situation suppose que les deux comonomères soient présents en quantités
équimolaires) ;

– lorsque le nombre d’alternances diminue un peu et que de courtes séquences
de monomères A ou B apparaissent, les copolymères sont dits statistiques ; la
position des alternances est alors aléatoire le long de la chaîne ;

– lorsque les alternances deviennent rares et que de longues séquences de motifs
A ou B (appelées blocs) sont donc présentes, on parle de copolymères à blocs,
et plus précisément de copolymères multibloc.

– à la limite, lorsqu’il n’existe qu’une seule alternance par chaîne, le copolymère
est appelé dibloc. Il serait appelé tribloc en présence de deux alternances, mais
deux types de copolymères non équivalents peuvent alors exister, de la forme
poly(A-bloc-B-bloc-A) ou de la forme poly(B-bloc-A-bloc-B).

Enfin, les copolymères dits greffés (tableau 2.1) sont constitués d’un squelette
d’homopolymère A sur lequel se ramifient des branches d’homopolymère B. La
longueur et la position des branches peuvent être aléatoires ; on parle volontiers
de copolymère « en peigne » dans le cas particulier où les branches sont de même
longueur et régulièrement espacées sur le tronc.

Structure schématique Désignation

Homopolymère –A–A–A–A–A–A–A–A–A–A–A–A–A–A– poly(A)

Copolymère alterné –A–B–A–B–A–B–A–B–A–B–A–B–A–B– poly(A-alt-B)

Copolymère statistique –A–A–A–B–A–A–B–B–A–A–B–B–B–B– poly(A-stat-B)

Copolymère à blocs –(A–A–A–A–A–A)m–(B–B–B–B–B–B)n– poly(A-bloc-B)

–(A–A–A–A)m–(B–B–B–B–B)n–(A–A–A)p− poly(A-bloc-B-bloc-A)

Copolymère greffé

A A A A A A A A A A A

B

B

B

B

B

B

B

B

B

A A A

poly(A-gref-B)

Tableau 2.1. Homopolymères et copolymères.

Bien sûr, une diversité encore plus grande d’architectures apparaît avec les terpo-
lymères. À titre d’exemple, le matériau résistant au choc connu du grand public
sous le nom d’ABS est un terpolymère acrylonitrile (A)-butadiène (B)-styrène (S),
dont le tronc est un copolymère statistique poly(A-stat-S) et les branches des gref-
fons poly(B).

Une fois ces structures chimiques présentées, il importe de dégager quelques
concepts simples qui permettront d’envisager la synthèse de chacune d’elles par
les méthodes conventionnelles.
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2.2. Copolymères issus d’une polymérisation par étapes

Dans ce paragraphe, nous allons nous intéresser plus précisément aux réactions
auxquelles donne lieu un composé difonctionnel A–A dans une polymérisation par
étapes. Nous reviendrons tout d’abord sur sa réaction avec un réactif difonctionnel
B–B, étudiée au chapitre 1, pour mettre en évidence que le polymère formé est en
réalité un copolymère idéalement alterné. Dans un second temps, nous examine-
rons la formation de copolymères statistiques ou à blocs par réaction de A–A avec
deux réactifs difonctionnels B–B et B’–‘B porteurs des mêmes fonctions réactives
B, mais de squelette différent. Enfin, nous considérerons la formation de copoly-
mères statistiques ou à blocs par réaction de A–A avec deux réactifs difonctionnels
B–B et C–C porteurs de fonctions réactives B et C différentes.

2.2.1. Réactions A–A + B–B

Reprenons tout d’abord l’exemple du polyamide-6,6 que nous avons présenté dans
le chapitre précédent (paragraphe 1.1.2) comme un homopolymère de motif de
répétition :

–NH–(CH2)6–NH–CO–(CH2)4–CO–

En fait, ce polymère peut être également considéré comme un copolymère alterné,
enchaînant nécessairement de façon parfaite les deux motifs :

A = –NH–(CH2)6–NH– et B = –CO–(CH2)4–CO–

Cette observation n’est pas simplement formelle : elle offre l’avantage de distin-
guer très simplement quatre types de polyamides en fonction de la flexibilité de
leurs motifs de répétition A et B (FIG. 2.1), allant de la structure flexible-flexible
du polyamide-6,6 à la structure rigide-rigide du polyamide aromatique connu com-
mercialement sous le nom de Kevlar R©.

Évidemment, la présence de deux monomères difonctionnels de type A−A et B−B
est indispensable pour former ces copolymères alternés ; la polymérisation par
étapes de monomères de type A–B ne conduit qu’à des homopolymères (comme
le polyamide-6).

2.2.2. Réactions A–A + B–B + B’–‘B

Considérons à présent le cas, plus complexe, d’une polymérisation mettant en
jeu un monomère difonctionnel A–A capable de réagir à la fois sur un monomère
difonctionnel B–B et sur un monomère difonctionnel B’–‘B (tous deux porteurs de
la même fonction réactive B). Le seul résultat simple est que A sera présent dans le
polymère en alternance parfaite. Pour un système stœchiométrique (dans lequel
le nombre de molécules A–A est identique au nombre cumulé des molécules B–B
et B’–‘B), l’architecture du terpolymère formé dépend de deux facteurs :

1) les réactivités relatives de –B et de –‘B sur A ;

2) les proportions relatives de B–B et de B’–‘B dans le milieu.
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NH
CH2

CH2
CH2

CH2
CH2

CH2
NH

CO
CH2
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NH
CH2

CH2
CH2

CH2
CH2

CH2
NH

CO CO

flexible rigide

CO
CH2

CH2
CH2

CH2
CO

NHNH

rigide flexible

CONHNH

rigide

CO

rigide

(polyamide-6,6)

Kevlar ®

Figure 2.1. Exemples de combinaisons de motifs flexibles ou (et) rigides dans les polyamides résultant de la
polymérisation par étapes de diacides et de diamines.

Si les fonctions –B et –‘B sont équiréactives et si les espèces B–B et B’–‘B sont
présentes en équiproportions, alors la structure sera relativement régulière le long
de la chaîne, du type :

–A–‘B–A–B–A–‘B–A–B–A–‘B–A–B–A–B–A–’B–A–B–A–‘B–A–B–A–‘B–A–

En restant dans l’hypothèse d’équiréactivité, mais en réduisant la proportion de
–‘B par rapport à –B, on se rapprochera de la structure du copolymère poly(A-alt-
B) avec des « défauts » A–‘B–A répartis de façon aléatoire le long de la chaîne :

–A–B–A–B–A–‘B–A–B–A–B–A–B–A–B–A–B–A–‘B–A–B–A–‘B–A–B–A–B–A–B–A–‘B–

Une situation de ce type est rencontrée dans la synthèse de polyesters insaturés,
que nous retrouverons plus loin dans ce chapitre (paragraphes 3.3 et 6.4), à partir,
par exemple, des monomères A–A = éthylèneglycol, B–B = acide isophtalique et
B’–‘B = anhydride maléique (ou acide fumarique). Dans ce cas, les doubles liaisons
éthyléniques réactives du polyester insaturé se trouvent effectivement réparties
aléatoirement le long de la chaîne :

O (CH2)2 O C

O

C

O

O (CH2)2 O C

O

CH CH C

O

O (CH2)2 O C

O

C

O

Enfin, si la réactivité des monomères B’–‘B vis-à-vis des monomères A–A est nota-
blement plus faible que celle des monomères B–B, et que les espèces B–B et B’–‘B
sont présentes en proportions comparables, la tendance est à la formation d’un
copolymère tribloc du type :

[A–‘B–A–‘B–A–‘B–A–‘B]–[A–B–A–B–A–B–A–B–A–‘B–A–B]–[A–‘B–A–‘B–A–‘B–A–‘B]
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dans lequel le bloc central, le premier formé, contient très majoritairement des
alternances A–B et les blocs latéraux majoritairement des alternances A–‘B, dont
la vitesse de formation est plus lente.

Un dernier exemple, intéressant au plan des applications, est la synthèse de copo-
lymères à blocs, formés par réaction de l’acide téréphtalique :

HOOC COOH

avec le 1,4-butanediol HO–(CH2)4–OH et un polyéther à terminaisons hydroxyle
HO–[(CH2)4–O]x–H (obtenu par polymérisation anionique ou cationique du tétra-
hydrofurane). Si les résidus téréphtalique, butanediol et polyéther (avec x > 10)
sont respectivement désignés par T, B et E, la structure des chaînes est de la
forme :

B T B T E T B T B T B T B T E T B T B

flexiblerigide rigide rigideflexible

Elle se caractérise par l’alternance de motifs flexibles et rigides dont l’intérêt appa-
raît, par exemple, dans le cas des élastomères thermoplastiques, matériaux poly-
mères dont les propriétés mécaniques s’apparentent à celles des élastomères réti-
culés et dont les propriétés rhéologiques en écoulement sont identiques à celles
des thermoplastiques (voir chapitre 7, paragraphe 7.11.2).

2.2.3. Réactions A–A + B–B + C–C

Dans ce cas, deux types d’alternances de nature chimique différente coexistent,
par exemple une jonction A–B de type amide et une jonction A–C de type ester.
L’intérêt pour ces terpolymères particuliers s’est récemment développé avec la
prise en compte de plus en plus forte des problèmes environnementaux et du
souci de biodégradabilité des matériaux polymères : alors que les polyamides ne se
détruisent naturellement que très lentement, il est aisé d’introduire dans la chaîne
principale des motifs fortement biodégradables, comme ceux que l’on trouve dans
le poly(acide lactique).

En poursuivant sur cet exemple des poly(amide-ester), deux procédures de poly-
mérisation par étapes peuvent être envisagées : soit la réaction d’un diacide (ou de
son dichlorure d’acide) AA sur un mélange de diamine BB et de diol CC, soit celle
d’un monomère de type AB sur un monomère de type AC (FIG. 2.2). En jouant
sur les températures de réaction et sur le choix des catalyseurs, aussi bien des
terpolymères statistiques que des terpolymères diblocs1 pourront être obtenus.

1 On peut noter qu’il existe une autre voie de préparation de poly(amide-ester) diblocs : elle consiste
à traiter, à haute température et en présence d’un catalyseur approprié, un mélange de polyamide et
de polyester en vue de provoquer une réaction d’interéchange amide-ester.
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Cl CO (CH2)4 CO Cl
dichlorure d'acide AA

+ NH2 (CH2)6 NH2 + HO (CH2)4 OH
diamine BB diol CC

CO (CH2)4 CO NH (CH2)6 NH CO (CH2)4 CO O (CH2)4 O
amide esteramide ester

CO NH

(CH2)5

lactame AB

CO O

(CH2)5

+

lactone AC

CO (CH2)5 NH CO (CH2)5 O CO (CH2)5 O CO (CH2)5 NH
amide amideester ester

Figure 2.2. Exemples de voies de synthèse de poly(amide-ester)s.

2.3. Copolymères issus de la polymérisation en chaîne

2.3.1. Généralités

Dans un processus de réactions en chaîne, deux monomères différents sont
requis pour former un copolymère et il en faut trois pour former un terpolymère.
Chaque monomère doit présenter une insaturation, qui est soit une double liai-
son éthylénique, soit un cycle, mais les constituants du couple considéré sont
en général tous deux éthyléniques ou tous deux cycliques. Suivant la nature des
monomères, la copolymérisation peut être radicalaire (le plus souvent), mais aussi
anionique ou cationique. Ainsi, le poly(amide-ester) décrit au paragraphe pré-
cédent comme résultant d’une polymérisation par étapes entre l’ε-caprolactame
et l’ε-caprolactone peut très bien être également préparé par copolymérisation
anionique (voir chapitre 1). Comme nous l’avons vu dans le cas de la copolymé-
risation par étapes, deux facteurs essentiels affectent ici aussi l’architecture des
copolymères formés :

1) les réactivités relatives des monomères A et B ;

2) les proportions relatives de A et B dans le milieu.

2.3.2. Réactivité des monomères

Comme le montre la FIG. 2.3, quatre constantes de vitesse de réaction (kAA,
kAB, kBB et kBA), a priori différentes, sont nécessaires pour rendre compte de la

A* + A A A*
kAA

A* + B A B*
kAB

B* + B B B*
kBB

B* + A B A*
kBA

Figure 2.3. Constantes de vitesse de propagation d’une
réaction de copolymérisation en chaîne (l’astérisque
désigne le centre actif de la chaîne en croissance repré-
sentée par un ressort).

réactivité de deux comonomères A et
B au cours de l’étape de propagation
d’une polymérisation en chaîne.

Pour prévoir les architectures macro-
moléculaires résultantes, une pre-
mière analyse qualitative peut être
effectuée en supposant que les
monomères A et B sont présents dans
le milieu avec les mêmes fractions
molaires (xA = xB).
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Dans ce cas, si kAB est très supérieure à kAA, alors la probabilité d’alternance pour
former un enchaînement AB est très grande. Si, de plus, kBA est très supérieur à
kBB, alors la probabilité d’alternance pour former un enchaînement BA est, elle
aussi, très grande, et le copolymère formé est de type alterné, avec quelques rares
défauts d’enchaînement AA et BB. Tel est le cas, par exemple, de la copolymérisa-
tion radicalaire du couple styrène-anhydride maléique.

À l’inverse, si kAA est très supérieure à kAB, la probabilité de former de longues
séquences d’enchaînements AA est très grande. Une fois qu’un « défaut » AB est
apparu, si, de plus, kBB est très supérieure à kBA, la probabilité de former de
longues séquences d’enchaînements BB est très grande. Ainsi, le copolymère
formé est de type multibloc.

Dans la situation intermédiaire où kAA � kAB, mais kBA � kBB, un peu probable
« défaut » d’enchaînement AA sera corrigé quasi immédiatement par un enchaîne-
ment BA, si bien que la chaîne épuisera le monomère A en formant un bloc à peu
près pur d’enchaînements AA. Le monomère B sera ensuite consommé (avec une
cinétique plus lente) pour former un bloc d’enchaînements BB et le copolymère
formé sera de type dibloc.

On conçoit bien que, dans les situations où les valeurs de constantes de vitesse
sont moins contrastées, la tendance est à la formation de copolymères plus ou
moins statistiques, susceptibles de présenter une variation progressive de com-
position le long de la chaîne. Notons également que, même dans les situations
propices à la formation de diblocs, il est toujours possible de « biaiser » la statis-
tique : des copolymères statistiques pourront être préparés dans ces conditions en
injectant très progressivement dans le milieu le comonomère le plus réactif.

2.3.3. Composition du copolymère

Pour se livrer à une analyse quantitative des phénomènes, il faut tenir compte des
valeurs des quatre constantes de vitesse kAA, kAB, kBB et kBA, ramenées à deux
variables seulement en définissant les rapports de réactivité des sites actifs A*
et B* , respectivement :

rA =
kAA

kAB
et rB =

kBB

kBA
(2.1)

Il faut également faire intervenir les fractions molaires des motifs A et B dans
le mélange de monomères, xA et xB = 1 − xA, et dans le copolymère, XA et
XB = 1 − XA.

Un calcul simple de cinétique chimique, postulant que les vitesses d’apparition et
de disparition des macro-intermédiaires activés sont égales en vertu du principe
de l’état quasi stationnaire, conduit à la relation suivante, qui permet d’exprimer
XA en fonction de xA, xB, rA et rB (voir encadré page suivante) :

XA

1 − XA
=

rAx2
A + xAxB

rBx2
B + xAxB

(2.2)

Le tableau 2.2 donne quelques exemples d’ordres de grandeur de rA et de rB.
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Monomère A rA Monomère B rB Conditions rArB

polymérisation

Styrène 0,9 Butadiène 1,1 Anionique 0,99
(n-Bu−Li+/t-Bu0−K+,
benzène)

Styrène 0,4 Butadiène 4,5 Anionique (n-Bu−Li+, 1,80
benzène)

Styrène 0,7 Butadiène 1,4 Radicalaire 0,98

Styrène 0,5 Méthacrylate de méthyle 0,45 Radicalaire 0,23

Styrène 0,16 Méthacrylate de méthyle 6,3 Anionique 1,01

Styrène 10 Méthacrylate de méthyle 0,1 Cationique 1,00

Styrène 0,4 Acrylonitrile 0,05 Radicalaire 0,02

Styrène 0,04 Anhydride maléique 0,01 Radicalaire 0,00

Fumarate d’éthyle 0,03 Styrène 0,35 Radicalaire 0,01

Fumarate d’éthyle 0,05 Méthacrylate de méthyle 2,1 Radicalaire 0,11

Tableau 2.2. Valeurs des rapports de réactivité pour quelques couples de monomères éthyléniques.

Notons, sans surprise, que les rapports de réactivité peuvent varier beaucoup d’un
couple de monomères à un autre, mais aussi suivant le mode d’amorçage, radica-
laire, anionique ou cationique.

Le monomère A étant consommé dans les réactions 1 et 4 de la FIG. 2.3, on peut
écrire :

−d[A]

dt
= kAA [−A∗] [A] + kBA [−B∗] [A] (2.3)

Le monomère B étant, lui, consommé dans les réactions 2 et 3, on écrit de la même
façon :

−d[B]

dt
= kBB [−B∗] [B] + kAB [−A∗] [B] (2.4)

Comme l’application du principe de l’état quasi stationnaire conduit à l’égalité :

kBA [−B∗] [A] = kAB [−A∗] [B]

on aboutit à :

d[A]

d[B]
=

[A]

[B]

(rA[A] + [B])

(rB[B] + [A])
(2.5)

soit, en termes de fractions molaires instantanées de copolymère :

XA

1 − XA
=

xA

xB

(
rAxA + xB

rBxB + xA

)
(2.6)

expression équivalente à l’équation (2.2).

Par composition instantanée du copolymère, on sous-entend ici le fait que la com-
position du mélange de monomères reste sensiblement inchangée par rapport à sa
valeur initiale, ce qui est réalisé pour un très faible degré d’avancement de la poly-
mérisation (typiquement, p < 0,05).
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En accord avec les observations faites au chapitre 1, paragraphe 1.2.4, les
amorceurs anioniques incorporent préférentiellement les monomères, comme
le méthacrylate de méthyle, dont la double liaison est appauvrie en électrons,
tandis que les monomères riches en électrons, comme l’isobutène, s’additionnent
préférentiellement en copolymérisation cationique. De plus, les facteurs expé-
rimentaux connus pour affecter les homopolymérisations ioniques (nature du
contre-ion, polarité du solvant, voir chapitre 1, paragraphe 1.4.2) affectent
également de façon très significative les valeurs de rA et rB.

Un premier cas intéressant est celui où rB = 1
rA

(soit rArB = 1), pour lequel le
copolymère présente un caractère statistique maximal. L’équation de composition
prend alors la forme simple :

XA

1 − XA
= rA

xA

xB
qui conduit à : XA =

rAxA

xB + rAxA
(2.7)

Figure 2.4. Évolution de la fraction molaire de A dans
le copolymère en fonction de la fraction molaire de B
dans le mélange de comonomères, dans des situations
où le produit des rapports de réactivité rArB est égal à 1.
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La FIG. 2.4 illustre les comportements
qui en résultent, en termes de variation
de la composition du copolymère en
fonction de la composition du mélange
de comonomères. Lorsque rA > 1, le
copolymère formé est tout d’abord plus
riche en unités A que le milieu ; mais
lorsque la polymérisation progresse, le
copolymère qui se forme est de plus en
plus pauvre en A et sa composition tend
vers celle de l’homopolymère B.

Les conclusions inverses valent pour les cas où rA < 1. Ainsi, il y a toujours
une dérive de composition au cours de la copolymérisation et ce n’est que dans
le cas « idéal » où rA = rB = 1 que la composition au sein du copolymère reste
constamment identique à celle du mélange de monomères : XA = xA. Plus la
courbe réelle de comportement se rapproche de la droite « idéale », moins la dérive
de composition est marquée.

Un second cas méritant attention est celui où rA et rB présentent simultanément
des valeurs nulles. L’équation de composition prend alors la forme très simple :

XA

1 − XA
= 1 (2.8)

indépendante de xA, correspondant à XA = 1
2 . Autrement dit, le copoly-

mère formé est alterné. Ce résultat est conservé sur une très large gamme de
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Figure 2.5. Évolution de la fraction molaire de A dans
le copolymère en fonction de la fraction molaire de B
dans le mélange de comonomères dans des situations
où le produit des rapports de réactivité rArB est égal ou
proche de zéro.

composition lorsque rA et rB pré-
sentent des valeurs très faibles et
donc lorsque le produit rArB tend vers
zéro, comme illustré sur la FIG. 2.5
avec l’exemple du couple styrène-
anhydride maléique, déjà discuté au
paragraphe 2.3.2.

Pour 0 < rArB < 1, l’architecture
du copolymère est intermédiaire entre
celles décrites dans les deux situations
limites ci-dessus. Quelques courbes de
variation de la composition du copo-
lymère en fonction de la composition
du mélange de comonomères sont don-
nées, à titre d’exemple, sur la FIG. 2.6.

Un dernier cas présente a priori
un intérêt, celui pour lequel le pro-
duit rArB est supérieur à l’unité. Un
exemple est le système butadiène-
styrène en polymérisation anionique
amorcée par le butyllithium (FIG. 2.7).
On voit sur cette figure que la situa-
tion est encore plus tranchée lorsque
rA et rB prennent simultanément des
valeurs supérieures à l’unité. En fait,
très peu d’exemples de tels systèmes
sont rapportés dans la littérature et ils
ont toujours trait à des polymérisations
ioniques.
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Figure 2.6. Évolution de la fraction molaire de A dans
le copolymère en fonction de la fraction molaire de B
dans le mélange de comonomères, dans des situations
où le produit des rapports de réactivité rArB est infé-
rieur à 1.

Les copolymères formés sont dans ce
cas des copolymères multiblocs (mais
il est également possible que les deux
polymères s’homopolymérisent indé-
pendamment l’un de l’autre).

Avant de terminer ce paragraphe, il est
important de rappeler l’hypothèse ini-
tiale stipulant que les compositions du
copolymère, XA et XB, sont des com-
positions dites « instantanées », rela-
tives à des degrés d’avancement p de
la polymérisation très petits. Sauf dans
les cas particuliers où XA = xA, la
composition du mélange de comono-
mères change au fur et à mesure que
l’un des monomères entre préférentiel-
lement dans le copolymère. Il s’ensuit
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Figure 2.7. Évolution de la fraction molaire de A dans le
copolymère en fonction de la fraction molaire de B dans
le mélange de comonomères, dans des situations où le
produit des rapports de réactivité rArB est supérieur à 1.

une dérive de la composition du copo-
lymère en fonction de p, que l’on sait
évaluer par un calcul informatique et
représenter sous forme de diagrammes
tridimensionnels (exemple : FIG. 2.8).
D’un point de vue pratique, pour main-
tenir cette dérive de composition dans
des proportions aussi faibles que pos-
sible, on doit arrêter la réaction de
copolymérisation à p � 1 ou, mieux
encore, maintenir la composition du
mélange de monomères constante au
cours du temps de réaction par addi-
tion continue du monomère le plus
réactif.

2.3.4. Formation de réseaux
par copolymérisation en chaîne

Pour former des réseaux, la méthode
consiste à copolymériser des mono-
mères éthyléniques avec des mono-
mères présentant plusieurs doubles
liaisons. Une condition essentielle à
satisfaire est que les deux comono-
mères soient miscibles entre eux. Il
faut aussi, bien sûr, que le como-
nomère multifonctionnel s’insère de
façon aussi aléatoire que possible dans
les chaînes de copolymère. Toutefois,
la considération des rapports de réac-
tivité des monomères est ici assez
secondaire, dans la mesure où la pro-
portion de comonomère jouant le rôle
d’agent réticulant est en général faible.
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Figure 2.8. Influence du degré d’avancement p de
la polymérisation sur l’évolution de la composition
du copolymère en fonction de celle du mélange de
comonomères (exemple du système styrène-fumarate
d’éthyle radicalaire, déjà considéré FIG. 2.6).

Le tableau 2.3 donne quelques
exemples classiques d’architectures
ainsi produites.

2.4. Synthèse de copolymères à blocs

Les paragraphes précédents ne
mettent l’accent sur aucune voie sûre
de synthèse des copolymères à blocs.
En ne faisant appel, pour le moment,
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Monomères Architecture schématique du réseau

styrène

CH2 CH

CH2
CH

CH2
CH

CH2
CH

CH2
CH

CH2

CH2
CH

CH2
CH

CH2
CH

CH2
CH

CH2

+ divinylbenzène

CH2 CH CH CH2

acrylate de méthyle

CH2

CH CO O CH3

CO

CH2
CH

CH2
CH

CH2

3

C
CH2

CH
CH2

CO CO CO

CH

CO

CH2
CH

CH2
CH

CH2
C

CH2
CH

CH 2

CO CO

OCH3 OCH3 OCH3O
CH2CH2

O
CO

OCH3 OCH3 OCH3

CH3

+ diméthacrylate d’éthylèneglycol

CH2 C

CH3

CO O (CH2)2 O CO C

CH3

CH2

méthacrylate de méthyle
CH3 CH CO O CH3

CH2
CH2

CH
CH2

O
C

N
C

N

C
N O

CH2

CH
CH2

CH2

C

CH3

CO

OCH3

CH2

CH2

C

CH3

CO

OCH3

CH2

O

CH2

CH

CH2

C

CH2

CH2
C

CH3

CO
OCH3

COOCH3

CH3

+ triallylcyanurate
CH2 CH CH2 O

C

N
C

N

C
N O CH2 CH CH2

O
CH2 CH CH2

Tableau 2.3. Exemples de formation de réseaux par copolymérisation en chaîne.

qu’aux méthodes de polymérisation décrites dans le chapitre 1, deux stratégies
assez évidentes peuvent être retenues : le recours à la polymérisation anionique
« vivante » en plusieurs étapes et l’emploi de prépolymères à terminaison(s)
réactive(s).

2.4.1. La polymérisation anionique « vivante » en plusieurs étapes

Le principe de la polymérisation anionique « vivante » en plusieurs étapes est
illustré sur la FIG. 2.9. Il s’agit de profiter du fait que, dans une polymérisation
« vivante », les macromolécules construites à partir d’un premier monomère A
gardent un site actif à leur extrémité en l’absence de réactions de terminaison et
de transfert.
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R Li + n A R AAA AAA Li

bloc A

R AAA AAA Li + n B R AAA AAA BBB BBB Li
bloc B

n D

R AAA AAA BBB BBB Li
bloc D

DDD DDD

R AAA AAA BBB BBB DDD DDD CH3

CH3OH

COCl2

R AAA AAA BBB BBB CO RAAAAAABBBBBB

tribloc

tribloc

CH3OH

R AAA AAA BBB BBB CH3
dibloc

R LiRLi + n A R AAA AAA LiRAAAAAALi

n B

bloc A

R AAA AAARAAAAAA BBB BBB Li
bloc B

BBBBBBLi
bloc B

CH3OH

R AAA AAARAAAAAA BBB BBBBBBBBBCH3 CH3
tribloc

Figure 2.9. Exemples de voies de synthèse de copolymères à blocs par polymérisation anionique « vivante ».

Pour la préparation de diblocs (A)m–(B)n, la méthode consiste à ne pas « tuer » les
chaînes (A)m−1–A− par l’ajout d’une molécule comme le méthanol (CH3OH), mais
à injecter dans le milieu un second monomère B polymérisable par voie anionique
pour faire « redémarrer » la réaction en chaîne et générer ainsi le second bloc du
copolymère, qui sera ensuite désactivé par addition de CH3OH.

Pour préparer un terpolymère tribloc de type (A)m–(B)n–(D)p, il suffit de conser-
ver les chaînes (A)m–(B)n−1–B− vivantes et de répéter la procédure précédente
en injectant à son tour le monomère D avant désactivation.

Pour la préparation d’un copolymère tribloc de type (A)m–(B)n–(A)p, on peut utili-
ser la même procédure en faisant, comme troisième étape, une nouvelle injection
de monomère A (p peut alors être différent de m).
On peut également faire la synthèse de ces polymères (A)m–(B)n–(A)p en deux
étapes seulement, soit en couplant par un agent difonctionnel (comme le phosgène
COCl2) les blocs B « vivants », soit en utilisant un amorceur bifonctionnel (voir
chapitre 1, tableau 1.11) pour générer simultanément ces deux blocs B. Dans ces
deux cas, p est égal à m.
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2.4.2. L’emploi de prépolymères à terminaison(s) réactive(s)2

On peut songer à l’utilisation, en guise de blocs A et B, des prépolymères à termi-
naison(s) réactive(s) capables de s’additionner ou de se condenser les unes sur les
autres, comme en polymérisation par étapes (FIG. 2.10).

bloc A

AAA AAA BBB BBB AAA AAA BBB BBB+
bloc B

2 AAA AAA + BBB BBB
bloc A

AAA AAA BBB BBB
bloc B

AAAAAA
bloc A

AAA AAA + BBB BBBn n
bloc A

AAA AAA BBB BBB
bloc B

AAA
bloc A

BBB
bloc B

Figure 2.10. Schéma de formation de copolymères à blocs par condensation ou addition de prépolymères à
terminaison(s) réactive(s) (la convention de représentation des fonctions réactives est celle déjà utilisée dans les
paragraphes 1.1.1 à 1.1.3 du chapitre 1).

Si chacun des deux prépolymères ne possède qu’une seule terminaison réactive,
des copolymères dibloc se formeront.

Si l’un des prépolymères ne possède qu’une seule terminaison réactive et le
second deux, on obtiendra des copolymères tribloc (éventuellement mélangés à
des diblocs).

Si chacun des deux prépolymères possède deux terminaisons réactives, des copo-
lymères multiblocs seront synthétisés.

L’emploi de prépolymères à terminaison(s) réactive(s) peut aussi servir à l’amor-
çage de polymérisations en chaîne. Par exemple, pour synthétiser un copolymère
dibloc (A)m–(B)n dont le bloc B ne peut être obtenu qu’en polymérisation catio-
nique, un intermédiaire de synthèse adapté sera un prépolymère A à terminaison
halogène qui pourra être utilisée pour amorcer la polymérisation du bloc B suivant
la réaction (voir paragraphe 1.5.1 du chapitre 1) :

A A A A A A A A A A Cl + AlCl3
A A A A A A A A A A AlCl4

A A A A A A A A A A + n B
A A A A A A A A A A BBBBBBBBBB

2 On entend par prépolymère à terminaison(s) réactive(s) un polymère à chaîne courte portant à
une (ou à ses deux) extrémités un groupe fonctionnel tel que alcool, halogène, acide carboxylique,
amine, époxyde. . . La synthèse de tels composés est aisée à réaliser par polymérisation par étapes
(voir chapitre 1, paragraphe 1.1.2) : partant d’un mélange de monomères AA et BB, il suffit de se
placer en très léger excès de monomère AA pour terminer les chaînes par deux fonctions réactives
A ; pour obtenir un prépolymère portant une seule fonction réactive, il suffit de remplacer une petite
fraction des monomères BB par leur homologue monofonctionnel B. Les polyéthers terminés par des
fonctions hydroxyle, qui ont été considérés paragraphe 2.1, entrent également dans cette classe de
composés.
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2.5. Réactions de greffage

Comme leur nom imagé le suggère, les réactions de greffage sont utilisées pour
préparer les polymères greffés et en peigne. On peut classer ces réactions en trois
catégories suivant qu’elles mettent en jeu :

a) un polymère (A)n et un monomère G ;

b) un polymère (A)n et un polymère « vivant » (G)p−1G* ;

c) un macromonomère (voir encadré ci-dessous) (G)n et un monomère A.

Un macromonomère est défini comme un polymère à chaîne courte, dont une extré-
mité porte une insaturation propice à la polymérisation en chaîne. Différentes voies
de préparation de ces macromonomères existent. Ainsi, dans le but d’insérer une
double liaison méthacrylique, on peut citer trois méthodes de préparation :

1) à partir de prépolymères fonctionnalisés :

CH

R

OH + Cl CO C

CH3

CH2 CH

R

O CO C

CH3

CH2 + HCl

2) à partir d’une macrochaîne « vivante » :

(G)n-1 G Li + CH2 CH2

O

Cl CO C

CH3

CH2+

(G)n CH2 CH2 CO C

CH3

CH2O

3) à partir de dérivés silanés :

(G)n OH + CH3O Si

CH3

CH3

CH2 CH2 O CO C

CH3

CH2

(G)n Si

CH3

CH3

CH2 CH2 O CO C

CH3

CH2

2.5.1. Réaction entre un polymère (A)n et un monomère G

Il suffit en principe d’irradier, par un faisceau de rayons γ ou d’électrons, un
polymère (A)n gonflé par un monomère vinylique G pour que des sites radica-
laires se forment sur les chaînes macromoléculaires du polymère « tronc » (A)n,
et servent d’amorceurs à la polymérisation de « branches » (G)p. Une variante,
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qui connaît des applications industrielles, consiste à réaliser ces réactions radi-
calaires sans rayonnement, simplement en se plaçant à haute température au
sein d’une machine de mise en forme. Une limite de ces approches est évidem-
ment le manque de régularité architecturale (distance entre branches, longueur
des branches) des copolymères produits. Il peut être, en fait, séduisant de maî-
triser la position des points de greffage en synthétisant, par copolymérisation, un
tronc incorporant en faible quantité un comonomère moins stable (plus réactif).
Un exemple de cette procédure est donné FIG. 2.11.

2.5.2. Réaction entre un polymère (A)n et un polymère « vivant » (G)p−1G*

Pour que la réaction de greffage soit possible, il suffit (si le polymère vivant
(G)p−1G* a été produit par voie anionique) que le polymère tronc (A)n présente
des groupes électrophiles (ester, nitrile, chlorométhyle. . . ) qui serviront de points
de greffage. Au besoin, comme dans le paragraphe précédent, ces groupes peuvent
être introduits sur le tronc par copolymérisation (FIG. 2.12).

2.5.3. Réaction entre un macromonomère (G)n et un monomère A

Il s’agit d’une réaction de copolymérisation analogue à celles étudiées dans le para-
graphe 2.3. Elle est conduite en présence d’un amorceur approprié, le plus souvent
un générateur de radicaux libres. Elle met souvent en jeu un monomère A de type
vinylique ou acrylique et un macromonomère (G)n terminé par un groupe métha-
cryloyle. Le rapport entre le nombre de doubles liaisons apportées par le macro-
monomère et le nombre de celles apportées par le monomère A est en général très
inférieur à l’unité. La FIG. 2.13 présente un exemple de ce type de réaction.

2.6. Réactions de réticulation

2.6.1. Généralités

On entend par réticulation chimique la création de liaisons covalentes inter-
chaînes, qui confèrent au réseau tridimensionnel ainsi formé des propriétés de
gonflement réversible, d’insolubilité dans les solvants (rappelez-vous la balle
de squash vue dans l’entrée en matière) et de stabilité thermique jusqu’à la
décomposition, ce qui se traduit par l’absence d’écoulement à haute température.

Ainsi, même si le terme « réticulation » n’a pas été utilisé dans le chapitre 1, la
polymérisation par étapes impliquant plusieurs monomères dont l’un au moins
présente une fonctionnalité supérieure à 2 (FIGS. 1.4 à 1.6) s’accompagne de réac-
tions de réticulation dès le point de gel. Il en va de même pour les aspects de la
copolymérisation en chaîne considérés dans le paragraphe 2.3.4. Nous ne revien-
drons pas sur ces aspects dans la suite de ce paragraphe.
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Figure 2.11. Exemple de greffage par polymérisation de monomères G à partir de sites activés d’un tronc
poly(méthacrylate de méthyle).
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Figure 2.13. Exemple de greffage par copolymérisation en chaîne d’un macromonomère à terminaison métha-
cryloyle et d’un monomère vinylique.

2.6.2. Vulcanisation des élastomères

La plus connue des réactions de réticulation est très probablement la vulcanisa-
tion, qui résulte du chauffage d’un mélange de caoutchouc naturel (ou de poly-
isoprène cis-1,4 de synthèse) et de soufre liquide. Sans aucune compréhension
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des phénomènes chimiques, diverses pratiques ancestrales de la civilisation Maya
utilisaient, dès le XIe siècle, la sève de l’hévéa, juste soumise préalablement à une
phase de coagulation par évaporation de l’eau qu’elle contient, pour fabriquer des
cuirasses, des chaussures et des ballons. En 1839, Charles Goodyear fut le premier
à montrer que l’incorporation de soufre au polyisoprène, à 160 ◦C, conduisait à
une amélioration des propriétés mécaniques du matériau et de leur durabilité : il
nomma son procédé « vulcanisation ». Même si, aujourd’hui encore, la vulcanisa-
tion est le procédé le plus répandu de synthèse des réseaux élastomères, le méca-
nisme détaillé de cette réaction de réticulation reste controversé : des incertitudes
persistent sur son caractère radicalaire ou ionique, mais on est sûr du passage par
un état activé de type allylique et de l’ouverture de liaisons S–S conduisant du
soufre S8 à des liaisons de pontage de type Sx, avec x compris entre 2 et 6. La
FIG. 2.14 schématise la construction du réseau polyisoprène.
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Figure 2.14. Schématisation de la réticulation du polyisoprène par le soufre (S8). L’astérisque peut représenter
soit un radical, soit un ion.
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Une caractéristique de la vulcanisation par le soufre seul
est sa cinétique très lente. Dans les procédés industriels
modernes, on pallie cette difficulté en réalisant la réaction
en présence d’un accélérateur3, tel que le benzothiazole
(ci-contre), et d’un activateur, le plus souvent constitué par
le couple oxyde de zinc (ZnO)-acide stéarique (C17H35COOH). Bien que les rôles
respectifs joués par l’accélérateur et l’activateur restent mal connus, il est vraisem-
blable que l’oxyde de zinc et le benzothiazole réagissent entre eux en incorporant

3 Les termes « accélérateur » et « activateur » sont imposés par l’usage dans l’industrie du caoutchouc.
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du soufre S8 pour donner un intermédiaire du type :

N

S
C S Sx Zn S8−x S

N

S
C

Les fragments de soufre activé Sx et S8−x de cet intermédiaire sont capables de
réagir avec les hydrogènes allyliques du polydiène pour conduire à la réticulation.
Le rôle de l’acide stéarique serait simplement d’accroître la solubilité de l’inter-
médiaire réactif dans le polydiène en complexant l’atome de zinc sous la forme de
stéarate.

La vulcanisation par le soufre est appliquée à de nombreux polymères de diènes,
aux copolymères statistiques styrène-stat-butadiène, ainsi qu’au caoutchouc
butyle (copolymère d’isobutène et d’isoprène à hauteur de 1 %). Cette méthode
est également utilisée pour la réticulation des copolymères statistiques éthylène-
stat-propylène, en réalisant un terpolymère (EPDM) incorporant de faibles
quantités d’un diène non conjugué.

2.6.3. Réticulation sous rayonnement

Nous nous limiterons ici, par souci de simplification, à considérer l’effet de radia-
tions UV et γ , et de rayons X sur des polymères en absence d’oxygène.

De la sorte, dans les processus radicalaires mis en jeu, les réactions de dégradation
oxydante n’interviennent pas et la scission de chaînes n’entre pas en compétition
avec la réticulation. Il est important de noter que non seulement la dose de rayon-
nement globalement délivrée, mais aussi le « débit de dose » (quantité homogène
à une puissance et représentant la vitesse à laquelle la dose est fournie) affectent
l’état de réticulation obtenu.

À titre d’exemple, cette technique de réticulation a donné lieu à une application
bien connue dans la fabrication des circuits intégrés pour l’électronique. Un film
de polymère, revêtu d’un masque qui cache une partie de sa surface, est irradié par
un faisceau d’électrons en absence d’oxygène ; alors que les parties non irradiées
restent solubles dans un solvant approprié et peuvent être ainsi éliminées, les
parties irradiées réticulent et deviennent donc insensibles à l’action du solvant.

2.6.4. Réticulation des polyesters insaturés

Les polyesters insaturés, dont la synthèse a été décrite au début de ce chapitre
(paragraphe 2.2.1), présentent une succession de doubles liaisons fumariques le
long de la chaîne. Celles-ci peuvent être copolymérisées par voie radicalaire avec
des monomères de type CH2=CR1R2. La réaction est réalisée en dissolvant de
courtes chaînes de polyester insaturé (typiquement moins de dix doubles liaisons
par chaîne) dans le monomère éthylénique en présence d’un amorceur comme le
peroxyde de benzoyle, à 60 ◦C.
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Il s’ensuit la formation de réseaux tridimensionnels (FIG. 2.15).

Dans le cas du styrène (R1 = H, R2 = C6H5), les maillons constituant les liaisons
de pontage sont relativement nombreux et courts. Dans le cas du méthacrylate
de méthyle (R1 = CH3, R2 = COOCH3), les maillons constituant les liaisons de
pontage sont plus rares et plus longs. Ces observations sont en parfait accord avec
les rapports de réactivité relatifs aux molécules modèles des enchaînements fuma-
riques (tableau 2.2).
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Figure 2.15. Schématisation de la réticulation du polyester insaturé du paragraphe 2.3.2.1 par le styrène (R1 = H,
R2 = C6H5) ou par le méthacrylate de méthyle (R1 = CH3,R2 = COOCH3).

2.7. Conclusions

Ce chapitre nous a permis d’élargir notre connaissance des méthodes convention-
nelles de polymérisation en intégrant les possibilités de synthétiser :

– des copolymères alternés ;

– des copolymères (et terpolymères) statistiques ;

– des copolymères (et terpolymères) à blocs ;

– des copolymères greffés ;

– des réseaux tridimensionnels.

Sur le plan conceptuel, il convient en particulier de retenir les points suivants.

– Le produit de la polymérisation par étapes de deux monomères AA et BB peut
être considéré comme un copolymère idéalement alterné.

– La composition des copolymères statistiques diffère souvent fortement de celle
du mélange des monomères et n’est pas uniforme le long des chaînes. Les deux
rapports de réactivité, rA et rB, sont caractéristiques d’un couple de mono-
mères dans des conditions de polymérisation données. Entre autres apports, le
chapitre 3 fournira des illustrations sur la caractérisation expérimentale de la
distribution des motifs et de la tacticité des copolymères statistiques.

– La réticulation de chaînes linéaires conduit à des réseaux insolubles dans les
solvants du polymère précurseur et incapables de passer, sans dégradation chi-
mique, à l’état liquide à haute température.
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Le lecteur devra aussi garder en mémoire plusieurs voies de synthèse d’une
grande importance industrielle :

– celle des copolymères à blocs de type A-bloc-B-bloc-A (ou C), dont nous verrons
tout l’intérêt ultérieurement (chapitre 7) ;

– le greffage de blocs styrène (ou styrène-stat-acrylonitrile) sur des troncs polybu-
tadiène pour conduire à un matériau appelé ABS, dont on sait qu’il est résistant
au choc ;

– la vulcanisation des élastomères et, en particulier, celle du polyisoprène cis-1,4,
des copolymères styrène-stat-butadiène et du caoutchouc butyle, qui sont les
produits de base de l’industrie des pneumatiques.

BIBLIOGRAPHIE

G. ODIAN, Principles of polymerization, 1re édition Mc Graw-Hill (1970), 4e édition Wiley
(2004).

Initiation à la chimie et à la physico-chimie macromoléculaires, volume 3, Groupe fran-
çais d’études et d’applications des polymères (1996).

J.P. MERCIER, E. MARÉCHAL, Traité des matériaux, volume 13, Chimie des poly-
mères : synthèses, réactions, dégradations, Presses Polytechniques et Universitaires
Romandes (1993).

P. REMPP, E.W. MERRILL, Polymer Synthesis, Hüthig & Wempf (1986).

G. CHAMPETIER, L. MONNERIE, Introduction à la chimie macromoléculaire, Masson
(1969).

M. FONTANILLE, Y. GNANOU, Chimie et physico-chimie des polymères, Dunod (2002).



CHAPITRE

3
CARACTÉRISATION

DES MACROMOLÉCULES

Les macromolécules une fois synthétisées, il importe de disposer de méthodes
pour les caractériser. Dans la première partie de ce chapitre, nous nous intéresse-
rons à la masse molaire des chaînes non réticulées et à la distribution des masses
molaires au sein des échantillons (polymolécularité). Nous insisterons sur le fait
que la valeur de l’indice de polymolécularité dépend énormément du mode de
polymérisation. La seconde partie du chapitre montrera, au travers d’exemples
simples, comment la résonance magnétique nucléaire (RMN) en solution permet
de caractériser de façon précise la structure des chaînes : taux d’enchaînements
tête-à-tête, nature des ramifications, isoméries configurationnelles, tacticité, dis-
tribution des monomères dans un copolymère, etc.

3.1. Caractérisation des masses molaires et de leur distribution

Remarquons tout d’abord que caractériser une macromolécule par sa masse
molaire, M , ou par son degré de polymérisation, Dp, sont deux opérations stric-
tement équivalentes. Dès lors que Dp est suffisamment grand, la contribution des
extrémités de chaîne à la masse molaire est négligeable devant celle des unités de
répétition. Par conséquent, si Mur est la masse molaire de l’unité de répétition, on
a : M ≈ Dp×Mur. Pour donner un ordre de grandeur, une chaîne de polystyrène
de Dp = 2 000 a une masse molaire M ≈ 2 000 × 104 g.mol−1 = 208 kg.mol−1.

Une seconde observation, intuitive, est que, dans le cas des polymérisations en
chaîne, la longueur des chaînes macromoléculaires est en relation étroite avec
le rapport des concentrations molaires en amorceur et en monomère : plus la
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valeur de ce rapport est élevée, plus les chaînes sont courtes. En outre, une large
distribution de la masse molaire des chaînes autour d’une valeur moyenne est
attendue lorsque le mode de polymérisation considéré s’accompagne de réactions
spontanées de terminaison et de transfert.

Cela étant, plusieurs questions se posent :

– quelle(s) définition(s) adopter pour caractériser la masse molaire moyenne d’un
échantillon polymoléculaire?

– comment rendre compte de la largeur de la distribution ?

– quelle(s) technique(s) expérimentale(s) mettre en œuvre pour faire ces carac-
térisations ?

Les premiers éléments de réponse seront donnés dans ce paragraphe en intro-
duisant les masses molaires moyennes en nombre, Mn, et en masse, Mw, ainsi
que l’indice de polymolécularité IP. Nous présenterons ensuite succinctement la
chromatographie par exclusion stérique. Une information plus complète sera four-
nie dans le chapitre 6 en s’appuyant sur les propriétés physico-chimiques des
macromolécules en solution, mais les notions introduites ici seront suffisantes
pour quantifier dès à présent l’influence du mode de polymérisation sur l’indice
de polymolécularité.

3.1.1. Définition des masses molaires moyennes en nombre et en masse, et de l’indice
de polymolécularité

Figure 3.1. Échantillon « modèle » d’une distribution
de chaînes polymères.
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Considérons un échantillon polymo-
léculaire hypothétique (« modèle »),
constitué de chaînes, en proportions
variables, de six masses molaires dif-
férentes (FIG. 3.1). Ainsi, chaque frac-
tion i renferme Ni chaînes de masse
molaire Mi.

Une première façon de définir la masse molaire moyenne de l’échantillon est de
l’établir sur le nombre total de chaînes

∑
i

Ni. Apparaît ainsi la masse molaire
moyenne en nombre :

Mn =

∑
i

NiMi∑
i

Ni
(3.1)
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qui vaut sur l’exemple considéré Mn = 94 kg.mol−1. Définie à partir du nombre
de chaînes, Mn est fortement influencée par la contribution des chaînes de faible
masse molaire.

Une seconde façon de définir la masse molaire moyenne est de l’établir à partir de
la masse totale des chaînes

∑
i

NiMi, ce qui conduit à la masse molaire moyenne
en masse :

Mw =

∑
i

NiM
2
i∑

i

NiMi
(3.2)

dont la valeur, pour l’exemple considéré, est Mw = 164 kg.mol−1. Définie à partir
de la masse des chaînes, Mw est fortement influencée par la contribution des
chaînes de forte masse molaire.

Par convention, il a été décidé de rendre compte de la distribution des masses
molaires dans l’échantillon (polymolécularité) par l’indice de polymolécularité IP :

IP =
Mw

Mn

(3.3)

Selon cette définition, IP vaut 1 lorsque toutes les chaînes ont la même masse
molaire (échantillon isomoléculaire) et prend des valeurs croissantes (IP = 1,74
pour l’exemple de la FIG. 3.1) au fur et à mesure que la polymolécularité augmente.

Une définition équivalente de l’indice de polymolécularité est évidemment donnée
en termes de degrés de polymérisation moyens en nombre et en masse, respecti-
vement Dpn et Dpw :

IP =
Dpw

Dpn

(3.4)

Notons que les définitions de masses moyennes données par les équations (3.1)
et (3.2) ne sont que des formes particulières d’une relation statistique unique1.

3.1.2. Principe de la chromatographie par exclusion stérique

Sur le plan expérimental, la chromatographie par exclusion stérique (SEC) offre
le moyen d’aboutir à des histogrammes analogues à celui de la FIG. 3.1.

La chromatographie par exclusion stérique (ou gel permeation chromatography,
GPC) est une technique particulière de chromatographie en phase liquide. La
phase stationnaire est un gel chimique poreux, constitué, par exemple, de billes

1 Si une propriété Pi est reliée à la masse molaire Mi par :

Pi = kMa
i (dans laquelle a est un nombre relatif) (3.5)

alors on peut définir une masse molaire moyenne expérimentale telle que :

Mexp =




∑
i

NiM
1+a
i∑

i
NiMi




1
a

(3.6)

Mn et Mw en sont des cas particuliers, correspondant respectivement à a = −1 et a = 1.
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Figure 3.2. Schéma de principe de la chromatographie par
exclusion stérique.

de polystyrène sphériques à dis-
tribution de tailles étroite, et gon-
flé par le solvant organique de la
phase mobile. La phase mobile est
une solution très diluée du poly-
mère à analyser. Comme le montre
la FIG. 3.2, l’expérience consiste à
éluer la solution macromoléculaire
au travers de ce gel. Pour un poly-
mère de structure chimique don-
née, le temps de rétention et le
volume de rétention dépendent de
la masse molaire de chaque macro-
molécule. En effet, les molécules
de forte masse molaire ne peuvent
pas pénétrer dans les pores du gel.
Elles sont entraînées par le sol-
vant et sont rapidement éluées. En
revanche, au fur et à mesure que la
masse molaire diminue, les molé-
cules circulent à l’intérieur d’un
nombre toujours plus grand de pores, leur trajet dans le gel est de plus en plus
long et, par conséquent, le temps et le volume de rétention augmentent.

Pour extraire des informations quantitatives des chromatogrammes et aboutir à
des histogrammes analogues à celui de la FIG. 3.1, il est nécessaire d’effectuer
des étalonnages pour passer des volumes de rétention aux masses molaires cor-
respondantes. De façon très simple et en attendant une description plus com-
plète (chapitre 6), on peut imaginer de réaliser l’étalonnage en éluant, dans les
mêmes conditions, des fractions bien définies du même polymère dont les masses
molaires ont été déterminées par d’autres techniques (FIG. 3.3).
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Figure 3.3. Chromatogrammes typiques d’étalons de polystyrène à distribution étroite de masses molaires (a) et
d’un polystyrène polymoléculaire (b). Solvant d’élution : tétrahydrofurane, à 25 ◦C.
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3.1.3. Influence du mode de polymérisation sur l’indice de polymolécularité

3.1.3.1. Polymérisation par étapes

Limitons-nous à l’exemple de la réaction AA + BB + RB (chapitre 1, para-
graphe 1.1.2). Nous savons déjà, d’un point de vue qualitatif, comment la longueur
des chaînes est influencée par le degré d’avancement de la réaction, p, par le

rapport des concentrations initiales de molécules AA et BB, r = n0
A

n0
B

(choisi par

définition � 1) et par le taux de molécules monofonctionnelles RB, q = n0
RB

2n0
B

. Les

quantités n0
A, n0

B et n0
RB désignent respectivement le nombre initial de moles A,

le nombre initial de moles B provenant des molécules BB et le nombre initial de
molécules monofonctionnelles RB. Le dénombrement des fonctions ayant effec-
tivement réagi au temps t conduit sans difficulté à l’expression reliant le degré
d’avancement de la réaction et le degré de polymérisation moyen en nombre,
Dpn :

p =
2
〈f〉 −

2

〈f〉Dpn

(3.7)

dans laquelle 〈f〉 est la fonctionnalité du système, définie dans le chapitre 1, para-
graphe 1.1.3

Dans le cas présent, 〈f〉 est de la forme :

〈f〉 =
2rnBfA

rnB + nB + 2qnB
=

4r

r + 1 + 2q
(3.8)

et Dpn est exprimé en fonction de p, r et q par la relation [1] :

Dpn =
1 + r + 2q

1 + r + 2(q − rp)
(3.9)
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Figure 3.4. Évolution de Dpn en fonction du degré
d’avancement de la réaction AA + BB pour différentes
valeurs du rapport r .

L’application de cette équation au cas
particulier où q = 0 (FIG. 3.4) montre
essentiellement que :

1) même pour le mélange stœchiomé-
trique r = 1, il faut pousser la réac-
tion jusqu’à des degrés d’avancement
extrêmement proches de 1 pour que
Dpn atteigne des valeurs représenta-
tives d’un polymère et non d’un oli-
gomère : Dpn vaut en effet 100 et
1 000, respectivement pour p = 0,99
et p = 0,999 ;

2) tout écart à la stœchiométrie s’ac-
compagne d’une réduction importante
de Dpn : ainsi, pour p = 0,999, Dpn

chute de 1 000 à 166 pour un défaut
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Figure 3.5. Évolution de Dpn en fonction du degré
d’avancement de la réaction AA + BB en présence de
quantités variables de monofonctionnel RB.

de stœchiométrie aussi faible que 1 %.
En valeur relative, l’effet de la non-
stœchiométrie est d’autant moins mar-
qué que le degré d’avancement de la
réaction est faible.

L’application de l’équation (3.9) au cas
particulier où r = 1 (FIG. 3.5) montre
une tendance similaire par incorpora-
tion au mélange de monomères difonc-
tionnels, pris dans les conditions stœ-
chiométriques, d’une faible quantité
de monomères monofonctionnels RB
(q �= 0) : pour p = 0,999, Dpn chute
de 1 000 à 92 par addition d’un excé-
dent de 1 % de fonctions B provenant
du monomère RB.

Dans le cas le plus simple du mélange stœchiométrique de monomères difonction-
nels (r = 1 et q = 0), l’équation (3.9) prend la forme bien connue :

Dpn =
1

1 − p
(3.10)

Pour apprécier l’incidence du degré d’avancement des réactions sur la polymolécu-
larité, il faut disposer d’une équation reliant Dpw aux paramètres expérimentaux,
afin d’en déduire IP selon la relation (3.4). En restant dans le cas où r = 1 et
q = 0, on peut montrer [1] que :

Dpw =
1 + p

1 − p
(3.11)

Figure 3.6. Évolution de Dpn , Dpw , et IP en fonction
du degré d’avancement de la réaction AA + BB en pro-
portions stœchiométriques (en absence de molécules
monofonctionnelles RB).
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Compte tenu de la valeur de Dpn, il en
résulte que :

IP = 1 + p (3.12)

Ainsi, l’indice de polymolécularité
croît avec le degré d’avancement de la
réaction (FIG. 3.6) et prend une valeur
très voisine de 2 dans le cas de chaînes
de longueur représentative d’un poly-
mère (p � 0,99).

En conclusion, la polymérisation par étapes de monomères difonctionnels
conduit à une distribution assez large des masses molaires des chaînes au sein de
l’échantillon.
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3.1.3.2. Polymérisation anionique

Parmi les réactions de polymérisation en chaîne, les traits marquants de la poly-
mérisation anionique vivante sont, rappelons-le, l’absence de réactions de ter-
minaison et de transfert, et l’existence d’une vitesse d’amorçage élevée. Dans
ces conditions, toutes les chaînes grandissent quasi simultanément et leur crois-
sance cesse quand tout le monomère est consommé. De la sorte, l’échantillon
de polymère préparé est sensiblement isomoléculaire. En pratique, on trouve :
1,01 � IP � 1,05.

Si l’efficacité du système d’amorçage est totale, la masse molaire moyenne en
nombre, Mn, s’exprime simplement par le rapport de la masse de polymère formé
au nombre de moles d’amorceur.

3.1.3.3. Polymérisation radicalaire

On pressent aisément une situation plus complexe en polymérisation radicalaire,
à la fois du fait des réactions de transfert (chapitre 1 paragraphe 1.3.3, exception
faite des réactions de transfert au polymère de type intramoléculaire (effet « scor-
pion ») qui ne changent ni le nombre ni la masse molaire des chaînes) et aussi
des réactions de terminaison (chapitre 1 paragraphe 1.3.2), dont le rôle est rendu
complexe par la compétition entre dismutation et combinaison, cette dernière
procédure s’accompagnant d’un doublement statistique de la masse molaire.

Pour aboutir à des conclusions simples concernant Dpn et IP , on peut se limi-
ter au cas (hautement hypothétique) où toutes les terminaisons se feraient par
dismutation2. En l’absence de réaction de transfert, Dpn est alors donné par le
rapport vp/va des vitesses de polymérisation et d’amorçage [1], exprimées dans le
chapitre 1 par les équations (1.4) et (1.7) :

Dpn =
kp (2kdfa[A]/kt)

1/2 [M]
2kdfa[A]

=
kp

(2kdfakt)
1/2

[M]
[A]1/2

(3.13)

On retiendra de cette équation la dépendance de Dpn avec [M]/[A]1/2.

En présence de réactions de transfert à une espèce, désignée par T, qui peut
être l’amorceur, le monomère, le solvant ou un agent de transfert spécifique, Dpn

s’écrit :

Dpn =
vp

va +
∑
t

vtrT
(3.14)

vtrT étant la vitesse de la réaction de transfert.

Par conséquent :

1

Dpn

=
va

vp
+

∑
t

vtrT

vp
(3.15)

2 Si la terminaison se faisait uniquement par combinaison de radicaux en croissance, la valeur de
Dpn serait double par rapport à la prédiction de l’équation (3.13) ; si (cas le plus réaliste) les deux
modes de terminaison étaient en compétition, le facteur correctif pour la valeur de Dpn serait com-
pris entre 1 et 2.
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Compte tenu de l’équation (3.13), cette dernière expression peut être mise sous
la forme classique :

1

Dpn

=
(2kdfakt)

1/2 [A]1/2

kp[M]
+

∑
t

ktrT [T]

kp[M]

=
(2kdfakt)

1/2 [A]1/2

kp[M]
+

∑
t

CtrT
[T]
[M]

(3.16)

dans laquelle chaque constante de transfert à T, CtrT, est définie comme le rapport
des constantes de vitesse de transfert et de polymérisation.

Finalement, l’équation (3.16) peut être réarrangée pour faire apparaître explicite-
ment la vitesse de polymérisation vp issue de l’équation (1.7) :

1

Dpn

=
vpkt

k2
p[M]2

+
∑

t

CtrT
[T]
[M]

(3.17)

Ainsi, selon l’équation (3.17), l’ampleur des réactions de transfert peut être
évaluée expérimentalement en traçant la courbe de 1/Dpn en fonction de vp

(FIG. 3.7.a) : alors qu’une évolution linéaire est observée en l’absence de réactions
de transfert, une incurvation des courbes vers le haut et une ordonnée à l’origine
non nulle sont attendues dans le cas contraire.
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Figure 3.7. Exemples de variation de 1/Dpn (a) et de Dpn (b) avec la vitesse de polymérisation en absence et en
présence de réaction de transfert (les ordres de grandeur indiqués correspondent à la polymérisation du styrène
à 60 ◦C avec un amorçage par l’AIBN [1]).

L’importance de l’effet dépend de la valeur de CtrT : faible en général dans le cas du
transfert au monomère (ordre de grandeur : CtrT ≈ 10−4), elle peut atteindre des
valeurs élevées pour certains agents de transfert, comme le tétrachlorométhane
ou le butanethiol (CtrT(CCl4) ≈ 102 ; CtrT(BuSH) ≈ 105). La FIG. 3.7.b reprend
simplement les mêmes résultats pour montrer plus clairement la décroissance de
Dpn en présence de réactions de transfert.

Des raisonnements statistiques, fondés sur la probabilité pp qu’un i-mère fixe un
monomère (au moins) avant de participer à une réaction de terminaison ou de
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transfert, conduisent pour Mn, Mw et IP à des expressions de la même forme que
celles trouvées en polymérisation par étapes :

Mn =
M0

1 − pp
; Mw =

M0(1 + pp)
1 − pp

= ; IP = (1 + pp) (3.18)

Le problème est cependant plus compliqué ici pour deux raisons essentielles :

1) IP ne correspond qu’à une valeur instantanée, puisque pp varie en fonction des
changements de concentration en monomère et, en particulier, de la variation
de [T]/[M] ;

2) l’influence du mode de terminaison sur la largeur de la distribution n’est pas
identique suivant qu’il s’agit de dismutation ou de combinaison.

Le résultat à retenir, in fine, est que IP varie pour des chaînes linéaires3 entre
1,5 et 2. Par ailleurs, la formation de ramifications par transfert au polymère et
l’auto-accélération par effet Trommsdorff (chapitre 1, paragraphe 1.3.2) sont des
facteurs connus pour faire croître les valeurs de IP dans des proportions impor-
tantes (jusqu’à 5 ou plus). Les échantillons de polyéthylène basse densité d’origine
industrielle illustrent bien ce comportement, puisqu’ils présentent des valeurs de
IP pouvant aller de 4 à 10.

3.1.3.4. Polymérisation cationique

Compte tenu de la multiplicité et de la complexité des réactions de transfert et
de terminaison en polymérisation cationique, il n’y a pas besoin de se livrer à
des développements théoriques (qui s’inspireraient de ceux de la polymérisation
radicalaire) pour montrer que des valeurs élevées de IP accompagnent ce mode
de polymérisation. Des valeurs de IP aussi grandes que 20 à 50 ont souvent été
déterminées à l’issue de la polymérisation cationique de monomères éthyléniques.

3.1.3.5. Polymérisation par complexe de coordination

La mauvaise connaissance, encore actuellement, du mécanisme intime des réac-
tions Ziegler-Natta et métallocènes ne permet pas de proposer des équations ciné-
tiques simples pour rendre compte des masses molaires et de la polymolécularité
obtenues. Il faut néanmoins savoir que les masses molaires atteintes sont souvent
extrêmement élevées et que leur contrôle impose souvent qu’un agent de transfert
T soit ajouté dans le milieu (principe déjà vu en polymérisation radicalaire, para-
graphe 3.1.3.3). Alors que ce mode de polymérisation conduit à une très faible
distribution des microstructures, il se caractérise par une très large dispersion des
masses molaires : les valeurs de IP se situent dans la gamme de 8 à 30 en polymé-
risation Ziegler-Natta et dans la gamme de 5 à 15 en polymérisation métallocène.
La multiplicité des types de centres actifs et la variation de leur réactivité en cours
de réaction sont souvent mises en avant pour justifier ces observations.

3 La valeur 1,5 est trouvée lorsque la terminaison par combinaison joue un rôle essentiel. Ce résultat
a priori surprenant s’explique par le fait que la combinaison de macroradicaux est un processus
aléatoire, mettant en jeu à chaque fois des radicaux de n’importe quelle taille. Ainsi, lorsqu’un radical
de grande taille réagit avec un radical de petite taille, la polymolécularité s’en trouve réduite.
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3.1.3.6. Conclusion

À ce stade des connaissances acquises jusque-là dans cet ouvrage, seule la polymé-
risation anionique vivante, grâce à une vitesse d’amorçage élevée et à l’absence de
réactions de terminaison et de transfert, apparaît capable de conduire à une distri-
bution étroite des masses molaires. La dispersion des masses molaires se traduit
par des IP de l’ordre de 2 en polymérisation par étapes et en polymérisation radi-
calaire en chaîne (du moins à l’échelle du laboratoire, si la réaction est arrêtée à
un faible taux de conversion du monomère). Enfin, de très larges distributions des
masses molaires, souvent justifiées par l’existence de très courtes chaînes, sont
observées dans les polymérisations cationique et par complexe de coordination.

Dans le chapitre 4, consacré aux synthèses macromoléculaires avancées, il sera
montré que des méthodes de polymérisation contrôlée, conduisant entre autres à
une diminution des IP jusqu’à des valeurs proches de 1,1 ou 1,2, ont été proposées
et sont en plein développement, en particulier dans le cas de la polymérisation
radicalaire.

3.2. Études structurales par résonance magnétique nucléaire (RMN)
en solution

3.2.1. Rappels de quelques principes fondamentaux de la RMN

3.2.1.1. Le déplacement chimique

Certains noyaux, comme le proton, le carbone 13 ou le fluor 19, ont un nombre
quantique de spin non nul et donc un moment magnétique non nul. Lorsque ces
atomes sont soumis à un champ magnétique externe uniforme H0, leurs moments
magnétiques s’orientent par rapport au champ H0, selon la valeur de leur nombre
quantique magnétique. Si on ajoute à ce champ externe uniforme un champ
magnétique perpendiculaire à H0 et tournant à la fréquence de résonance :

ν0 =
γ

2π
H0 (3.19)

où γ est le rapport gyromagnétique du noyau considéré, alors l’orientation de cer-
tains moments magnétiques change et ce changement d’orientation s’accompagne
d’une absorption d’énergie. C’est cette absorption d’énergie qui est enregistrée en
RMN.

La formule (3.19) est relative à un noyau isolé. Considérons maintenant un noyau
à l’intérieur d’une molécule. Il est entouré d’électrons en mouvement. Ce noyau
ne ressent donc pas seulement le champ magnétique imposé H0, mais un champ
HN qui est la somme du champ H0 et d’un champ HindN , induit par les électrons
qui gravitent autour de lui et proportionnel à H0 :

HN = H0 − HindN = H0 (1 − σN ) (3.20)
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σN est appelée constante d’écran. C’est une grandeur intrinsèque au noyau consi-
déré qui décrit son environnement électronique. Le noyau résonnera à la fré-
quence ν0N :

ν0N =
γ

2π
H0 (1 − σN ) (3.21)

Le spectre de RMN d’un noyau donné (1H, 19F, 13C. . . ) comportera donc autant
de massifs d’absorption que de noyaux avec des environnements électroniques
différents. Expérimentalement, la grandeur mesurée est la différence entre la
constante d’écran, σN , et celle, d’un composé de référence, σref . On définit le
déplacement chimique δN du noyau par :

δN = σref − σN =
HN − Href

H0
=
ν0N − ν0ref

ν0
(3.22)

δN est de l’ordre de 10−6. Il est exprimé en ppm (partie par million : 1 ppm =
10−6). La substance de référence la plus couramment utilisée en RMN du 1H
et du 13C est le tétraméthylsilane ou TMS, (CH3)4Si. Son intérêt réside dans le
signal unique donné par ses noyaux (protons et carbones 13) et dans sa constante
d’écran très élevée.
De façon générale, les solvants utilisés en RMN du proton et du carbone 13 sont
des solvants deutérés, choisis afin de limiter l’intensité des pics du solvant.
δN est indépendant de H0. Lié à la susceptibilité du milieu, il est, dans une certaine
mesure, sensible à la nature du solvant, à la concentration du soluté et à la tem-
pérature. La gamme des déplacements chimiques s’étale sur environ 10 ppm pour
le proton et sur environ 200 ppm pour le carbone 13. De façon générale, on peut
donc s’attendre à une meilleure résolution des spectres en RMN du carbone 13
qu’en RMN du proton.

3.2.1.2. Les couplages scalaires

Considérons deux noyaux A et B au sein d’une molécule, chacun de spin 1/2,
distants de 1, 2 ou 3 liaisons. Le noyau A est sensible aux deux valeurs possibles,
+1/2 ou –1/2, du spin de B, ce qui se traduit par deux pics (on dit aussi un doublet),
sur le spectre de A, séparées d’une distance J (en hertz), appelée constante de
couplage. De la même façon, le noyau B est sensible aux deux valeurs +1/2 ou –1/2
du spin de A et son spectre est un doublet caractérisé par la même distance J . La
constante de couplage est caractéristique du groupe AB. Au-delà de trois liaisons,
les phénomènes de couplage sont, en général, très faibles.
Plus généralement, le spectre d’un noyau A, couplé à n noyaux B équivalents de
spin 1/2 est un multiplet formé de n + 1 composantes. Les intensités relatives des
pics d’un multiplet donné sont dans le rapport 1/1 pour un doublet, 1/2/1 pour un
triplet, 1/3/3/1 pour un quadruplet. Si plusieurs groupes de n, n’. . . noyaux sont
couplés au noyau A, le nombre de composantes dans le spectre du noyau A est :
(n + 1)(n′ + 1)...
Un premier exemple de couplage scalaire est le spectre des protons d’un grou-
pement –CH–CH3. Les protons méthyliques sont couplés à trois liaisons avec le
proton du groupe CH. Le spectre des protons méthyliques est donc composé de
deux pics de même intensité. Le proton du groupe CH est couplé à trois liaisons
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avec les trois protons équivalents du groupe méthyle. Son spectre est un quadru-
plet (quatre pics dans un rapport 1/3/3/1).

Il est intéressant de rappeler que les constantes de couplage à trois liaisons
dépendent de la valeur de l’angle dièdre formé par la succession de ces trois
liaisons. Grâce à la mesure de cette constante, il est donc possible de remonter à
la valeur de l’angle dièdre et donc à la géométrie de la molécule.

Un deuxième exemple est celui du couplage scalaire entre un carbone 13 et les
protons qui lui sont directement liés. Il s’agit donc d’un couplage à une liaison.
L’application de la règle précédente montre que le spectre d’un carbone 13 dans
un groupement CH est un doublet, celui d’un CH2 un triplet, celui d’un CH3 un
quadruplet. De l’allure du spectre de RMN du carbone 13 en présence des cou-
plages avec les protons, il est donc possible de déduire le nombre de protons portés
par chaque carbone.

Il peut être intéressant de supprimer ces couplages pour simplifier le spectre. En
RMN du carbone 13, la technique d’irradiation par bruit des protons consiste à
appliquer un générateur de bruit qui irradie simultanément tous les protons à leur
fréquence de résonance. Chaque carbone non équivalent donne alors lieu à un
pic unique. Cette technique d’irradiation par bruit des protons est la technique
classique d’enregistrement des spectres de RMN du carbone 13. Elle est systéma-
tiquement utilisée pour les exemples donnés dans les paragraphes suivants.

3.2.1.3. Étude des polymères en solution par RMN

Les déplacements chimiques du proton ou du carbone 13, déterminés par l’envi-
ronnement électronique du noyau, sont des grandeurs locales de très courte por-
tée. Les déplacements chimiques d’un noyau dans un environnement donné sont
donc très voisins dans un polymère et son analogue petite molécule. Ils reflètent
l’enchaînement des unités constitutives à l’échelle de quelques liaisons. Ils seront
donc essentiels pour l’étude de la microstructure des chaînes.

Les constantes de couplage à trois liaisons, de même d’ailleurs que les dépla-
cements chimiques des carbones 13, dépendent de la géométrie adoptée par la
chaîne sur trois liaisons consécutives. Ces résultats seront utilisés dans le cha-
pitre 5 qui traite des conformations des polymères.

Dans le cas des polymères, l’analyse des spectres de RMN se heurte à deux difficul-
tés. D’une part, la complexité structurale des chaînes polymères se traduit par une
multiplicité de signaux sur les spectres de RMN. Pour simplifier les figures de cou-
plage et accroître la sensibilité, il est intéressant d’opérer avec un spectromètre
travaillant à champ magnétique élevé. D’autre part, l’existence de mouvements
lents en solution provoque un élargissement des pics. Or, pour obtenir un maxi-
mum d’informations sur la microstructure des chaînes, il est essentiel d’avoir une
bonne résolution. Une façon d’améliorer celle-ci consiste à augmenter la vitesse
des mouvements moléculaires et donc à étudier l’échantillon en solution diluée et
à haute température.
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3.2.2. Mise en évidence d’enchaînements tête-à-tête et queue-à-queue

Il a été indiqué (chapitre 1, paragraphe 1.2.4) que la polymérisation du fluorure de
vinyle, dont le motif de répétition s’écrit –CH2–CHF–, peut conduire à la formation
d’enchaînements tête-à-tête et queue-à-queue. Cet effet, exacerbé dans le cas de la
polymérisation du fluorure de vinylidène CH2=CF2, est particulièrement facile à
mettre en évidence par RMN du fluor 19. La FIG. 3.8 montre le spectre obtenu
à 188 MHz, en présence d’un découplage des protons, pour un échantillon de
poly(fluorure de vinylidène) en solution dans le diméthylformamide-d7. Bien que

Figure 3.8. Spectre de RMN du fluor 19 à 188 MHz,
obtenu en présence d’un découplage des protons,
pour un échantillon de poly(fluorure de vinylidène).
D’après [2].
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les enchaînements tête-à-queue, repré-
sentés par le pic du fluor noté A, soient
très largement majoritaires, les enchaî-
nements tête-à-tête et queue-à-queue,
donnant lieu aux pics des fluors notés B,
C et D, peuvent être détectés et dosés.

La méthode peut également être appliquée au cas du poly(fluorure de vinyle) :

—-CH2–CHFA–CH2–CHFD–CH2–CHFB–CHF–CH2–CH2–CHF–CH2–CHF—-

mais nous verrons au paragraphe 3.2.5 pourquoi l’identification des enchaîne-
ments tête-à-tête et queue-à-queue, et a fortiori leur dosage, sont alors beaucoup
plus délicats.

3.2.3. Mise en évidence de ramifications

Il a été montré au chapitre 1 (paragraphes 1.3.3 et 1.5.2) comment les réactions
de transfert au polymère conduisent à la formation de chaînes macromoléculaires
ramifiées.

La FIG. 3.9 montre, à titre d’exemple, le spectre de RMN du carbone 13 d’un poly-
éthylène radicalaire. Les attributions de pics permettent de déterminer le nombre
de branches courtes de type méthyle, éthyle, propyle, butyle, pentyle, hexyle, de
ramifications longues de 7 carbones ou plus et de motifs de type A et B définis sur
la figure.

3.2.4. Étude des isoméries géométriques des polymères diéniques

Les particularités de la polymérisation de l’isoprène ont été soulignées dans le
chapitre 1, paragraphes 1.2.1. et 1.4.2. Cette aptitude à générer des motifs cis-1,4,
trans-1,4 et 1,2 est générale pour les diènes conjugués et, en particulier, pour le
plus simple d’entre eux, le 1,3-butadiène.
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Figure 3.9. Spectre de RMN du carbone 13 d’un polyéthylène radicalaire. La lettre L (voir le pic C3L) désigne les
ramifications de 7 atomes de carbone ou plus. D’après [3].

Les spectres de RMN du carbone 13 à 50 MHz de polybutadiène cis-1,4 et trans-
1,4 en solution dans le chloroforme deutéré à 40 ◦C sont donnés sur la FIG. 3.10.
Ces spectres montrent une sensibilité à l’isomérie géométrique relativement faible
pour les carbones insaturés et beaucoup plus forte pour les carbones saturés. Il en
est de même pour les spectres de RMN du carbone 13 du polyisoprène cis-1,4 et
trans-1,4.

Le spectre de RMN du carbone 13 à 50 MHz de la FIG. 3.11 est celui d’un polybu-
tadiène radicalaire contenant des séquences cis-1,4, trans-1,4 et 1,2. Le pic b est
celui des carbones méthyléniques au centre des enchaînements cis-cis. Le pic d
correspond aux carbones méthyléniques au centre des motifs trans-trans et trans-
cis que l’on ne peut distinguer. Les résonances a, c, e, m traduisent la présence de
séquences 1,4-1,2 et les pics f à l celle de séquences 1,2-1,2. Au total, on peut cal-
culer que l’échantillon de la FIG. 3.11 renferme 23 % d’unités cis-1,4, 58 % d’unités
trans-1,4 et 19 % d’unités 1,2.

3.2.5. Caractérisation de la tacticité

Nous nous limiterons ici à l’étude de la tacticité (chapitre 1, paragraphe 1.6.1) de
polymères présentant les motifs de répétition (CH2-CHR)n et (CH2-CR’R”)n.

Nous prendrons comme premier exemple celui du poly(méthacrylate de méthyle)
(PMMA ; R’ = CH3 et R” = COOCH3), qui a fait l’objet d’études très approfondies.
Les spectres de RMN des protons méthyléniques et α-méthyle à 60 et 500 MHz
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Figure 3.10. Spectres de RMN du carbone 13 à 50 MHz de polybutadiène : (a) cis-1,4 et (b) trans-1,4 en solution
dans le chloroforme deutéré à 40 ◦C. D’après [4].
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Figure 3.11. Spectre de RMN du carbone 13 à 50 MHz d’un polybutadiène radicalaire contenant des séquences
cis-1,4, trans-1,4 et 1,2. D’après [4].

d’échantillons à dominance syndiotactique ou isotactique en solution sont donnés
sur la FIG. 3.12.

Notons tout d’abord que la résolution obtenue à 60 MHz est très inférieure à celle
observée à 500 MHz. Elle ne permet pas une analyse fine du spectre comme celle
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Figure 3.12. Spectres de RMN du proton à 60 MHz (à gauche) et 500 MHz (à droite) de poly(méthacrylate de
méthyle) en solution, à dominance (a et c) syndiotactique ou (b et d) isotactique, à température élevée. D’après
[5] et [6].

que nous allons décrire pour le spectre à 500 MHz. Cette comparaison est simple-
ment faite pour souligner l’intérêt de la RMN à haut champ pour l’analyse configu-
rationnelle des polymères.

Remarquons également que le cas du PMMA est relativement simple, puisque
ses deux protons méthyléniques ne présentent pas de couplage avec des protons
voisins.

Pour interpréter le massif des protons méthyléniques situé entre 1,5 et 2,5 ppm
à 500 MHz, considérons les différents environnements immédiats possibles de ces
protons. Ce sont des séquences de deux unités monomères, ou « diades », repré-
sentées schématiquement sur la FIG. 3.13.

Dans la diade racémique, les deux protons méthyléniques ont, à l’échelle de temps
de la RMN, des environnements identiques ; ils sont magnétiquement équivalents
et leur spectre est un pic unique. La FIG. 3.12 présente effectivement un pic rela-
tivement intense à 1,9 ppm correspondant aux enchaînements syndiotactiques.
Dans la diade méso, les environnements des protons sont différents : ils sont
magnétiquement non équivalents et leur spectre est composé de deux doublets
de constante de couplage 2JHH, ce qui est effectivement observé sur la FIG. 3.12.

Le spectre des protons méthyliques du poly(méthacrylate de méthyle) comporte
essentiellement trois groupes de pics entre 1,1 et 1,4 ppm. Ils sont dus aux grou-
pements α-méthyle des trois triades schématisées sur la FIG. 3.13.
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Figure 3.13. Diades et triades du poly(méthacrylate de méthyle).

Les intensités relatives des pics notés mm, mr et rr reflètent les quantités des
différentes triades présentes dans la chaîne polymère. À partir de ces données,
il est possible de mieux appréhender le mécanisme de propagation. Soit Pm la
probabilité pour qu’une unité monomère s’additionne à la chaîne avec la même
configuration que celle de l’unité qui la précède, c’est-à-dire en formant une diade
de type m. La probabilité pour qu’une unité monomère s’additionne à la chaîne
avec une configuration différente de celle de l’unité qui la précède, c’est-à-dire
en formant une diade de type r, est Pr = 1 − Pm. En supposant que Pm est
indépendante de la configuration de la chaîne en croissance (ce qu’on appelle un
processus de type Bernouilli), les probabilités d’existence des différentes triades
sont alors :

Pmm = P 2
m (3.23)

Pmr+rm = 2Pm (1 − Pm) (3.24)

Prr = (1 − Pm)2 (3.25)

Il ressort des équations (3.23) à (3.25) qu’un échantillon « idéalement » atactique
(Pm = Pr = 0,5) sera caractérisé, en termes de triades, par Pmm = 0,25 (triades
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Figure 3.14. Évolution des probabilités d’existence
des triades Pmm, Pmr+rm, et Prr en fonction de Pm
dans l’hypothèse d’une statistique de propagation de
type Bernouilli.

isotactiques), Prr = 0,25 (triades
syndiotactiques) et Pmr+rm = 0,50
(triades hétérotactiques).

D’une manière générale, l’évolution de
ces différentes probabilités en fonction
de Pm est donnée sur la FIG. 3.14 dans
l’hypothèse d’une statistique de propa-
gation de type Bernouilli.

Dans cette hypothèse, pour un poly-
mère donné, les probabilités Pmm,
Pmr+rm et Prr sont situées sur ces
graphes à une même valeur de l’abs-
cisse Pm. Des probabilités Pmm,
Pmr+rm et Prr situées à différentes
valeurs de l’abscisse Pm montrent que
la probabilité d’existence d’une triade
donnée ne peut pas s’exprimer à l’aide
du seul paramètre Pm et dépend donc
de la configuration stéréochimique de
la chaîne en croissance.

Il faut enfin souligner qu’il existe sur le spectre de la FIG. 3.12.c, des petits pics
(autour de 1,6 et 2,1 ppm, par exemple) dont l’existence ne peut pas être expliquée
à l’aide des enchaînements de type diade et triade dont nous venons de discuter.
Ils proviennent de la sensibilité du déplacement chimique à des séquences plus
longues. Les tétrades et, de façon générale, les n-ades paires, se manifestent par
une structure fine dans le spectre des diades, alors que les pentades et autres
n-ades impaires induisent une structure fine à l’intérieur du spectre des triades.
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Figure 3.15. Spectre de RMN du carbone 13
à 100 MHz du carbone carboxylique du
poly(méthacrylate de méthyle) en solution dans
CDCl3 à 55 ◦C. (Tous les pics numérotés ont été
attribués ; à titre d’exemples : les pics 9, 13 et 19
correspondent respectivement aux heptades rrrrrr,
rmmrmr +mmrmrm et mmmmmm.) D’après [7].

Ces séquences plus longues peuvent
également être étudiées par RMN du
carbone 13. La FIG. 3.15 montre le
spectre en RMN du carbone 13 à
100 MHz du carbone carboxylique
du poly(méthacrylate de méthyle) en
solution dans CDCl3 à 55 ◦C. Ce
spectre présente de très nombreux
pics qui s’interprètent en termes
d’heptades.

On peut aller encore plus loin dans la
détection et l’attribution des séquences
en utilisant la RMN à deux dimensions,
bien que la présentation de cette tech-
nique sorte largement du cadre de cet
ouvrage. De la sorte, l’analyse a pu être
poussée jusqu’aux 11-anes !

Pour rester dans des choses simples,
considérons maintenant l’exemple du
poly(fluorure de vinyle), (CH2–CHF)n,
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dont le motif de répétition présente, comme celui du PMMA, un centre d’asymé-
trie. Son spectre en RMN du fluor 19, obtenu en présence d’un découplage des
protons, est donné sur la FIG. 3.16.a. Il s’interprète en termes des diades m et
r (voir ci-dessous), de triades et de tétrades, comme détaillé ci-dessus pour le
PMMA.

F

FFF

diade m diade r

En revanche, le spectre se complique fortement (FIG. 3.16.b) si les chaînes consi-
dérées contiennent des enchaînements tête-à-tête et queue-à-queue (voir para-
graphe 3.2.2) :

CH2 CHF CH2 CHF CH2 CHF CHF CH2 CH2 CHF CH2 CHF
A                     A  B D AC

Il faut, en effet, tenir compte alors des diades, désignées par m et r, correspondant
aux enchaînements tête-à-tête :

F F F

F

diade m diade r
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Figure 3.16. Spectre de RMN du fluor 19 à
188 MHz, obtenu en présence d’un découplage
des protons, de deux échantillons de poly(fluorure
de vinyle), l’un sans irrégularités structurales (a)
et l’autre contenant des enchaînements tête-à-
queue et tête-à-tête (b). D’après [8].

L’attribution des divers signaux est don-
née sur la FIG. 3.16. La comparaison des
aires des signaux relatifs à l’échantillon b
par rapport à l’échantillon a montre qu’il
existe environ 11 % d’additions « anor-
males » dans le produit b.

3.2.6. Distribution des motifs
au sein des copolymères

3.2.6.1. Copolymères à blocs
et copolymères greffés

Comme nous l’avons vu dans le chapitre 2,
la composition des copolymères à blocs
et des copolymères greffés est essentielle-
ment déterminée par leur mode de syn-
thèse. Cette composition peut être exami-
née par RMN en comptant sur le spectre le
nombre d’unités de chaque type. De plus,
de la même façon que dans les homopoly-
mères, la RMN permet de déterminer les
configurations des séquences.
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Néanmoins, le plus intéressant serait de pouvoir observer les points de jonction
entre deux blocs de nature différente, ou entre la chaîne et ses greffons. Malheu-
reusement, lorsque les blocs ou les greffons sont de grande taille, le pourcentage
de ces points de jonction devient extrêmement faible et les pics qui leur corres-
pondent sont très difficiles à détecter.

En fait, l’analyse RMN est beaucoup plus riche dans le cas des copolymères statis-
tiques, car il est alors possible d’accéder à la distribution des motifs, à la tacticité
et à la cotacticité.

3.2.6.2. Distribution des monomères dans les copolymères statistiques

Le cas des copolymères de chlorure de vinylidène (CH2–CCl2) (m1) et d’isobu-
tène (CH2–C(CH3)2) (m2) est un exemple relativement simple, dans la mesure

Figure 3.17. Spectres de RMN du proton à 60 MHz :
(a) du poly(chlorure de vinylidène) ; (b) du polyisobu-
tène ; (c) d’un copolymère contenant 70 % en moles de
chlorure de vinylidène (m1) et 30 % en moles d’isobu-
tène (m2). D’après [9].
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où ces deux monomères ne présentent
ni carbones asymétriques, ni couplages
vicinaux. Les spectres de RMN du pro-
ton des deux homopolymères et d’un
copolymère contenant 70 % (en moles)
de m1 sont représentés sur la FIG. 3.17.

L’attribution des différents pics du copolymère, déduite du spectre des homo-
polymères, est donnée sur cette figure. Elle permet l’analyse en termes d’enchaî-
nements de quatre unités monomères m1 ou m2. Des intensités relatives des dif-
férents pics du spectre, il résulte qu’un macroradical en croissance terminé par
un motif chlorure de vinylidène a 3,3 fois plus de chance de s’additionner à une
autre unité chlorure de vinylidène qu’à l’isobutène. Par ailleurs, un macroradi-
cal en croissance terminé par un motif isobutène a 20 fois plus de chance de se
continuer par une unité chlorure de vinylidène que par une unité isobutène.

3.2.6.3. Cotacticité dans les copolymères statistiques

Dans le cas des copolymères statistiques d’acide méthacrylique (m1) et d’acrylo-
nitrile (m2), la présence du pic des protons méthyliques sur le spectre de RMN du
proton permet de déterminer la quantité d’acide méthacrylique incorporé dans le
copolymère. Le spectre de RMN du carbone 13 d’un copolymère riche en acrylo-
nitrile est présenté sur la FIG. 3.18.

La présence d’un seul pic pour le carbone CO suggère que tous les motifs acide
méthacrylique sont isolés. Au contraire, les CN résonnent en deux groupes de
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Figure 3.18. Spectre de RMN du carbone 13 d’un
copolymère statistique d’acide méthacrylique (m1) et
d’acrylonitrile (m2). D’après [10].
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trois pics, indiquant l’existence de deux séries de triades ayant pour unité cen-
trale l’acrylonitrile. L’attribution complète, effectuée par analogie avec les dépla-
cements chimiques des homopolymères, est donnée sur le spectre. Les triades
mm, mr et rr ne contiennent que de l’acrylonitrile, les triades mm’, mr’ et rr’ sont
les triades co-tactiques définies à partir des diades m, r, m’ et r’ avec :

CN

H

H

COOH
diade r ' (co-racémique)

CN

H

H COOH

diade m' (co-méso)

3.2.7. Caractérisation de macromonomères et de prépolymères à terminaisons
réactives

Dans le cas de longues chaînes macromoléculaires, la sensibilité des spectromètres
RMN n’est en général pas suffisante pour caractériser leurs extrémités, trop peu
nombreuses. Cette limitation disparaît dans le cas de prépolymères. De ce fait, la
RMN est une technique de choix pour caractériser les prépolymères à terminai-
sons réactives et les macromonomères dont l’intérêt a été montré au chapitre 2
(paragraphes 2.4.2 et 2.5).

À titre d’illustration, la FIG. 3.19 montre le spectre RMN du proton à 350 MHz
d’un polybutadiène (un polymère déjà considéré paragraphe 3.2.4). Celui dont le
spectre est indiqué ici présente la particularité d’être un prépolymère à terminai-
sons hydroxyle. L’analyse du spectre donne simultanément la microstructure du
squelette (fraction molaire x = 0,85 en unités 1,2) et la nature primaire des deux
fonctions alcool terminales :

HOCH2CH2 (CH2CH CHCH2)1−x (CH2CH)x CH2CH2OH

CH CH2
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Figure 3.19. Spectre de RMN du proton à
350 MHz d’un polybutadiène à terminaisons hydroxyle.
D’après [11].
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Les intensités relatives des résonances des protons méthyléniques des fonctions
alcool primaires CH2OH et des autres protons permettent de déterminer le degré
de polymérisation moyen en nombre des chaînes, en postulant qu’elles portent
chacune deux terminaisons hydroxyle.

Puisque les fonctions hydroxyle de ce polybutadiène sont dosables par RMN en
solution, on peut noter, au passage, que cette technique peut être retenue pour
suivre l’avancement de la polymérisation par étapes de ce composé avec, par
exemple, le diisocyanate de diphénylméthane (ci-dessous) pour former un poly-
uréthane (voir chapitre 1, paragraphe 1.1.1).

OCN CH2 NCO

Figure 3.20. (a) Spectre de RMN du carbone 13 à
88 MHz du polycondensat résultant de la réaction du
polybutadiène à terminaisons hydroxyle avec le diiso-
cyanate de diphényle méthane à 48 % de conversion.
Le polycondensat est gonflé dans CDCl3. (b) Spectres
de RMN des carbones portant des fonctions alcool et
uréthane à différents taux de conversion. D’après [12].
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La FIG. 3.20.a montre le spectre de
RMN du carbone 13 du polycondensat à
48 % de conversion, gonflé dans le chlo-
roforme deutéré CDCl3. La FIG. 3.20.b
représente l’évolution à différents taux
de conversion des pics (entre 58 et
65 ppm) des carbones porteurs des
fonctions alcool (qui n’ont pas encore
réagi) et uréthane –O–CO–NH– (qui se
sont formées).
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3.2.8. Conclusions sur la RMN

L’ensemble des résultats présentés dans ce paragraphe 3.2 montre que la RMN
en solution est un outil puissant pour déterminer la structure chimique et la
microstructure des macromolécules. C’est une technique unique pour étudier la
tacticité des homopolymères, ainsi que la distribution et la cotacticité des copo-
lymères. La sensibilité et la bonne résolution de cette méthode lui permettent
également de mettre en évidence des anomalies structurales (enchaînements tête-
à-tête, groupements fonctionnels résultant de réactions secondaires, etc.) ou des
extrémités de chaîne présentes en très faible quantité (quelques pour cent). Il est
cependant important de souligner que nombreux sont les spectres présentés dans
ce chapitre à avoir été réalisés avec des spectromètres à haut champ (fréquences
de résonance du proton de l’ordre de 350 MHz ou plus). Ces champs magnétiques
élevés sont, en effet, indispensables pour que soient réunies la sensibilité et la
résolution nécessaires à l’observation des phénomènes de faible intensité que sont
les anomalies structurales. Dans le cas de l’étude configurationnelle des chaînes
polymères, l’utilisation d’un champ magnétique élevé s’accompagne à la fois d’une
meilleure résolution et d’une simplification des spectres permettant l’observation
et l’attribution de séquences de plus en plus longues. C’est également pour amélio-
rer la résolution que les spectres sont réalisés en solution diluée et à température
aussi élevée que le permettent le choix du solvant et la stabilité du composé. Enfin,
dans la limite de la sensibilité et du caractère quantitatif de la RMN du proton4, la
technique de RMN ne se limite pas à un travail d’identification, mais elle permet
aussi le dosage des fonctions présentes dans la solution et le suivi de l’avancement
des réactions de polymérisation.

3.3. Conclusions

Poursuivant sa progression dans l’étude de la synthèse et de la caractérisation des
macromolécules, le lecteur a pu se familiariser dans ce chapitre avec les tech-
niques de chromatographie d’exclusion stérique et de RMN en solution. Il est
maintenant supposé être capable, pour chacune des méthodes de polymérisation
et copolymérisations « conventionnelles » vues jusqu’ici, d’associer les informa-
tions suivantes :

– nature des réactifs et conditions de réaction ;

– nature des produits de réaction ;

– contrôle de l’avancement des réactions ;

– masses molaires moyennes (en nombre et en masse) des chaînes formées ;

– distribution des masses molaires (indice de polymolécularité) ;

– contrôle de la macrostructure des chaînes (ramifications) ;

– contrôle de la microstructure des chaînes (enchaînements tête-à-queue, isomé-
rie cis-trans, tacticité) ;

4 Rappelons que la RMN du carbone 13 n’est pas quantitative dans les conditions d’utilisation
habituelles.
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– contrôle de la microstructure des copolymères (nature des enchaînements,
cotacticité).

Le chapitre 4 va à présent proposer une introduction aux synthèses macromolé-
culaires avancées.
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CHAPITRE

4
APERÇU SUR LES MÉTHODES

AVANCÉES DE SYNTHÈSE
MACROMOLÉCULAIRE

L’objectif de ce chapitre est double. Dans une première partie, il traite de la poly-
mérisation radicalaire contrôlée. Cette technique, relativement récente, permet
d’allier la simplicité expérimentale de la polymérisation radicalaire convention-
nelle à une régularité structurale (absence de ramifications, faible polymolécula-
rité), comparable à celle obtenue en polymérisation anionique. La seconde partie
du chapitre est consacrée à la synthèse d’architectures polymères complexes. L’ac-
cent est mis successivement sur la préparation de macrocycles, de polymères en
étoile, de dendrimères et de polymères hyper-ramifiés et, enfin, sur la synthèse
d’édifices hybrides organique-inorganique.

4.1. La polymérisation radicalaire contrôlée

Pour produire par voie radicalaire des chaînes de faible polymolécularité, il
convient à la fois de faire en sorte qu’elles croissent toutes simultanément, et de
minimiser, évidemment, les réactions de terminaison et de transfert. Ce double
objectif peut être atteint en réduisant la concentration en macroradicaux en
croissance, les espèces « actives », grâce à la protection de la majorité d’entre eux
sous la forme d’espèces « dormantes » Mn–T [1] suivant une réaction d’équilibre
(FIG. 4.1).
L’évolution de la nature des espèces présentes dans le milieu réactionnel en fonc-
tion de la durée de réaction est schématisée sur la FIG. 4.2. À l’évidence, ce schéma
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ESPÈCES
MORTES

M•
M•

•

M

MT
Terminaison

Espèce
active

Espèce
dormante

Espèce active

P
ro

p
ag

at
io

n

T

–T

Boucle
de contrôle

Figure 4.1. Schéma de principe de la polymérisation radicalaire contrôlée. La nature de l’espèce chimique T, qui
constitue un piège à radicaux libres, sera explicitée dans les paragraphes 4.1.1 à 4.1.3.
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Figure 4.2. Évolution des espèces présentes en fonction du temps de réaction en polymérisation radicalaire
contrôlée.

ressemble beaucoup plus à son homologue relatif à la polymérisation anionique
(chapitre 1, FIG. 1.17) qu’à celui relatif à la polymérisation radicalaire conven-
tionnelle (FIG. 1.13).

4.1.1. Méthode des radicaux nitroxyle

Les rôles des espèces M et T, présentées sur la FIG. 4.1, peuvent être tenus, par
exemple [2], respectivement par un monomère styrène et par un radical nitroxyle,
Nt
·, de type « TEMPO » (2,2,6,6-tétraméthyl-1-pipéridinyloxy) :

N

CH3

CH3

O

CH3

CH3
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Un tel radical Nt
· est qualifié de stable car il ne peut pas réagir sur lui-même sui-

vant la réaction : Nt
· + Nt

· → Nt−Nt. En revanche, il réagit sur le macroradical
propageant, Mn

· , pour conduire à la formation de l’alcoxyamine Mn−Nt.

Le caractère contrôlé de la polymérisation radicalaire est régi par la valeur de la
constante d’équilibre, KPRC, caractéristique de la réaction :

N

CH3

CH3

O

CH3

CH3

+ CH CH2

KPRC
N

CH3

CH3

O

CH3

CH3

CH CH2

KPRC est fonction de la stabilité de l’alcoxyamine formée1 et dépend donc de la
nature de Mn

· et de Nt
·, ainsi que de la température. Le choix de ces paramètres

permet d’ajuster la concentration en macroradicaux propageants à une valeur
aussi infime que 10−8 mol.L−1 pour des concentrations initiales en monomère
et nitroxyde voisines respectivement de 10 et 10−2 mol.L−1.

En se rappelant, comme indiqué au chapitre 1 (équations 1.5 et 1.7), que les
vitesses de propagation, vp, et de terminaison, vt, sont de la forme :

vp = kp[M]
[
Mn
·] et vt = kt

[
Mn
·]2

(4.1)

on conçoit bien pourquoi, dans ces conditions, la probabilité de terminaison

(variant comme
[
Mn
·]2

) est négligeable devant la probabilité de propagation
(variant comme

[
Mn
·]), au moins à faible taux de conversion du monomère.

Au niveau industriel, ce mode de polymérisation radicalaire contrôlée est mis en
œuvre dans le cas du styrène et de monomères acryliques comme l’acrylate de
n-butyle ou l’acrylate de tert-butyle, en utilisant un nitroxyde de formule [3] :

N

CH3

CH3

O

CH3

P

CH3

CH3 CH3

OC2H5

OC2H5

O

La limitation de la méthode tient au fait qu’à ce jour, on connaît seulement un
nombre limité de couples monomère éthylénique (M)-nitroxyle (Nt

·) qui satisfont,
dans les conditions requises, la réaction d’équilibre entre Mn

· et Nt
·.

1 Sur ce principe, on peut concevoir d’amorcer la polymérisation radicalaire en utilisant, à la place
des amorceurs conventionnels présentés dans le chapitre 1 (tableau 1.9), une alcoxyamine de type
R-Nt où R est un groupement organique capable d’en contrôler la stabilité.
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4.1.2. Méthode RAFT2

Dans cette méthode de transfert par addition-fragmentation réversible, la boucle
de contrôle des espèces actives est réalisée par un échange réversible d’un groupe
dithiocarboxylate entre un macroradical actif et une chaîne en croissance momen-
tanément en situation dormante :

Mn S

C

Z

S + Mp Mn S

C

Z

S Mp

Mn S

C

Z

S Mp+

dormante dormante dormante

dormante

active

active

où Z est un groupe dont le rôle est de gouverner l’activité de C=S vis-à-vis de l’ad-
dition d’un radical. Z = C6H5 (autrement dit, T = dithiobenzoate) est fréquemment
utilisé.

La chaîne dormante sur la gauche du schéma réactionnel ci-dessus résulte elle-
même de la réaction d’un macroradical actif avec une molécule de dithiocarboxy-
late (jouant le rôle de T, FIG. 4.1) :

Mn S

C

Z

S +Mn S

C

Z

S RMn S

C

Z

S R+
dormantedormanteactive

R

Dans cette équation chimique, R représente un groupe partant qui, une fois sous
la forme R·, est capable de réamorcer la polymérisation. Ce peut être par exemple :

CH2

ou

CH

CH3 ou

C

CH3

CH3

4.1.3. Méthode ATRP3

Dans cette méthode de polymérisation radicalaire par transfert d’atome [5], le rôle
de l’espèce T est joué par le produit de la réaction entre un halogénure organique
secondaire et un sel de métal de transition au nombre d’oxydation (+h), M(+h)

tra ,

2 Acronyme de Reversible Addition-Fragmentation chain Transfer, méthode inventée par
E. Rizzardo [4].
3 Acronyme de Atom Transfer Radical Polymerization.
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complexé par des ligands organiques en nombre v :

R

X

+ Lv Mtra
(+h)

R

+ Lv Mtra
(+h+1)

X
espèce T

Au contact d’un monomère activé ou d’un macroradical en croissance (dans la
phase de propagation), indifféremment désignés ci-dessous par Mi

·, intervient la
réaction équilibrée de formation de l’espèce dormante Mi–X :

+Lv Mtra
(+h+1)

X Mi Lv Mtra
(+h)

Mi X+

La FIG. 4.3 donne un exemple de polymérisation en masse du styrène à 110 ◦C
par la méthode ATRP [6]. L’halogénure d’amorçage est dans ce cas le 1-phényl-2-
bromoéthane (R = C6H5 et X = Br), le sel de métal de transition est le bromure
cuivreux (Mtra = Cu, h = 1) et le ligand une bipyridine disubstituée.

Cu2+

Br-

N

NN

N

R'

R'R'

R'

+ CH2 CH

espèce active

Cu+

N

NN

N

R'

R'R'

R'

+ CH2 CH Br

espèce dormante

Figure 4.3. Exemple de la polymérisation contrôlée du styrène par ATRP.

Moyennant une adaptation des conditions expérimentales (température, nature
de l’amorceur, du métal de transition – CuI, FeII, NiII, RuII – et du ligand), la
méthode ATRP a été proposée pour la synthèse industrielle de polymères à par-
tir de nombreux monomères éthyléniques incluant le méthacrylate de méthyle,
l’acrylonitrile, les acrylates ou encore les diènes.
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4.1.4. Tests du caractère contrôlé de la polymérisation

Trois critères peuvent être retenus pour tester l’aptitude des méthodes ci-dessus à
conduire à une polymérisation radicalaire réellement contrôlée.
Le premier est la valeur de l’indice de polymolécularité. On se rappelle (voir cha-
pitre 3, paragraphe 3.1.3) la différence marquée entre les valeurs de IP observées
en polymérisation anionique (IP ≈ 1,05) et en polymérisation radicalaire conven-
tionnelle (IP ≈ 1,75). Puisqu’elle est caractérisée par un amorçage très rapide, et
par l’absence de réactions de terminaison et de transfert, la polymérisation radi-
calaire contrôlée doit conduire à de faibles valeurs de IP, au moins à des taux de
conversion du monomère relativement modestes. C’est effectivement le cas pour
les exemples considérés ci-dessus, pour lesquels des IP de l’ordre de 1,10 à 1,20
sont souvent rapportés.
Le deuxième critère concerne la cinétique de consommation du monomère au
cours de la réaction. L’évolution de [M] en fonction du temps est donnée par
l’équation (4.1) et on attend en outre, en l’absence de terminaison irréversible,
que [Mn

·] soit constante. Donc :

vp = −d[M]
dt

= kp[M][Mn
·] = k′[M] (4.2)

Entre le temps t = 0 et le temps t, pour lesquels les concentrations en monomère
sont respectivement [M]0 et [M]t, on peut écrire :

[M]t∫
[M]0

−d[M]
[M]

= k′dt (4.3)

relation qui s’intègre en :

ln
[M]0
[M]t

= k′t (4.4)

L’évolution linéaire prévue par l’équation (4.4) n’est souvent observée qu’en début
de réaction, puisqu’en polymérisation radicalaire contrôlée, on ne vise pas à
rendre les réactions de terminaison irréversibles impossibles, mais seulement à
réduire leur probabilité de se produire.
Le troisième critère concerne l’évolution de Mn avec le degré d’avancement p de
la polymérisation. Dans les conditions d’une polymérisation radicalaire contrôlée
se déroulant sans terminaison irréversible, ni réamorçage de chaînes par trans-
fert, le nombre de chaînes est constant en cours de réaction et égal au rapport
des concentrations initiales en monomère et en amorceur. Comme les chaînes
croissent pas à pas et toutes simultanément, Mn doit varier de manière affine avec
p. Là encore, ce critère n’est expérimentalement vérifié qu’à de faibles valeurs de
p (typiquement < 0,1).

4.1.5. Avantages et limites actuelles de la polymérisation radicalaire contrôlée

Les objectifs visés par la polymérisation radicalaire contrôlée sont les mêmes que
ceux de la polymérisation anionique vivante : une masse molaire réelle en bon
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accord avec la masse molaire théorique, un faible indice de polymolécularité, une
maîtrise des terminaisons de chaîne et, comme nous le verrons dans le paragraphe
suivant, une aptitude à l’extension de chaîne par addition de monomères supplé-
mentaires. En supposant que tous ces objectifs sont atteints, le gros avantage de la
polymérisation radicalaire sur la polymérisation anionique est sa mise en œuvre
expérimentale beaucoup plus simple.

Le principe même de la polymérisation radicalaire contrôlée en constitue la limi-
tation : cette technique n’interdit pas les réactions de terminaison irréversible, elle
se borne à en réduire la probabilité. Aussi, en dépit de la découverte de boucles
de contrôle sans cesse optimisées, on doit encore stopper les réactions à de faibles
taux de conversion en monomère pour ne pas que l’indice de polymolécularité
augmente au-delà de valeurs de l’ordre de 1,20 à 1,30. De la sorte, Mn reste faible,
le plus souvent inférieure à 20 ou 30 kg.mol−1. Cette caractéristique limite l’in-
térêt de la polymérisation radicalaire contrôlée pour la synthèse de polymères
à applications structurales. En revanche, comme nous commencerons à le voir
dès le paragraphe suivant, puis dans la seconde partie de ce chapitre, les poly-
mérisations radicalaires contrôlées constituent un outil précieux pour la synthèse
d’architectures macromoléculaires complexes.

4.1.6. Application de la polymérisation radicalaire contrôlée à la synthèse
de copolymères

4.1.6.1. Synthèse de diblocs et de triblocs

Nous avons vu dans le chapitre 2 (paragraphe 2.4.1) que l’utilisation des polymères
« vivants » préparés par voie anionique constitue la voie classique de préparation
de copolymères diblocs et triblocs. Même si la polymérisation radicalaire contrôlée
ne peut pas être qualifiée de polymérisation vivante, au sens strict de Szwarc
(chapitre 1, paragraphe 1.4.3), elle peut être utilisée avec profit, pour les méthodes
RAFT et ATRP, pour la synthèse de copolymères à blocs.

Lorsque le bloc A, résultant de la polymérisation du monomère le moins réactif,
a atteint la longueur souhaitée, de nombreuses chaînes sont terminées par des
espèces dormantes qui servent alors à amorcer la polymérisation des monomères
B pour constituer le second bloc. On peut noter que le succès de la copolymérisa-
tion constitue une preuve supplémentaire du caractère contrôlé de la polymérisa-
tion (voir paragraphe 4.1.4).

À titre d’exemple, la synthèse par la méthode ATRP de diblocs styrène-acide
acrylique et de triblocs acide acrylique-styrène-acide acrylique a été récemment
décrite [7]. Dans ce cas, le sel du métal de transition est CuBr, le ligand la
N,N,N’,N”,N”-pentaméthyldiéthylène triamine :

N (CH2)2

H3C

H3C

N

CH3

(CH2)2 N

CH3

CH3

L’amorceur, qui doit être monofonctionnel pour la synthèse de copolymères
diblocs et difonctionnel pour la synthèse de triblocs, est respectivement le
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1-phényl-2-bromoéthane et le 2,6-dibromoheptanedioate de diméthyle :

H3C O C

O

CH

Br

(CH2)3 CH

Br

C O

O

CH3

Des valeurs de IP voisines de 1,20 sont observées pour des valeurs de Mn com-
prises entre 4 et environ 20 kg.mol−1.

4.1.6.2. Synthèse de copolymères statistiques

La synthèse de copolymères statistiques est possible en polymérisation radica-
laire contrôlée si les deux comonomères activés s’accommodent des boucles de
contrôle envisagées. Dans ce cas, la teneur moyenne en comonomère est iden-
tique pour toutes les chaînes, ce qui n’est en général pas le cas en polymérisation
radicalaire conventionnelle.
On sait que dans la copolymérisation radicalaire conventionnelle (chapitre 1,
paragraphe 1.3.3), la composition chimique des chaînes au sein d’un échantillon
peut varier beaucoup d’une chaîne à l’autre. En effet, les quantités relatives des
deux monomères incorporés varient avec le degré d’avancement p (sauf dans le cas
particulier de rapports de réactivité rA = rB = 1), si bien que les chaînes amor-
cées (et donc polymérisées) à faible p diffèrent notablement de celles amorcées et
polymérisées en fin de réaction, à p plus élevé.
En revanche, toutes les chaînes d’un échantillon préparé par polymérisation radi-
calaire contrôlée ont la même composition moyenne puisqu’elles croissent toutes
simultanément.

4.1.6.3. Synthèse de copolymères greffés

La polymérisation radicalaire contrôlée constitue également un outil de choix
pour la synthèse de copolymères greffés par réaction entre un monomère A et un
macromonomère (G)n (selon la stratégie définie au chapitre 2, paragraphe 2.5.3).
Dans ce cas, les macromonomères doivent posséder des groupes terminaux
capables de donner lieu à une polymérisation statistique avec les monomères A
et d’adopter une forme dormante après un amorçage en présence de nitroxyde
ou d’un système d’ATRP. Pour reprendre l’exemple de la FIG. 2.12, la copolymé-
risation du méthacrylate de méthyle et de macromonomères de polyéthylène ou
de poly(oxyéthylène) à terminaison méthacryloyle a été décrite par la méthode
ATRP [8]. L’accent est mis sur l’excellent contrôle de la polymolécularité (donc de
la longueur des troncs) et de la composition du copolymère (donc de l’espacement
entre les greffons).

4.2. Synthèse d’architectures polymères complexes

La capacité des chimistes à produire des arrangements macromoléculaires sophis-
tiqués en réponse à la recherche de propriétés toujours plus diversifiées a conduit
à la synthèse de multiples architectures polymères complexes. Parmi celles-ci,
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nous nous limiterons ici à envisager successivement les macrocycles, les poly-
mères en étoile, les dendrimères, les polymères hyper-ramifiés et les hybrides
organique-inorganique qui connaissent les développements les plus rapides.

4.2.1. Macrocycles

Deux stratégies sont possibles pour la synthèse de polymères cycliques (ou macro-
cycles).

La première (stratégie 1) suppose que les deux extrémités d’une chaîne polymère
possèdent des fonctions chimiques capables de réagir l’une sur l’autre avec forma-
tion d’une liaison covalente :

La seconde (stratégie 2) consiste à condenser sur une petite molécule difonction-
nelle une chaîne polymère présentant des extrémités actives :

** +

Ces réactions de cyclisation intramoléculaire sont nécessairement en compétition
avec les réactions intermoléculaires conduisant à des chaînes linéaires :

* *
Pour réduire la probabilité des réactions intermoléculaires, il est indispensable de
conduire les synthèses en milieu extrêmement dilué. Néanmoins, il est impossible
d’obtenir mieux qu’un mélange (souvent en proportions sensiblement égales)
de chaînes linéaires et de macrocycles. Comme les caractéristiques physico-
chimiques des macrocycles en solution (en particulier leur solubilité et leur
viscosité) diffèrent de celles de leurs homologues linéaires, il est envisageable de
séparer ultérieurement les deux espèces.

Après ces généralités, il est important de noter que la polymérisation par étapes ne
constitue pas une méthode fiable de synthèse des macrocycles, car la probabilité
de cyclisation y est infime dès que le degré d’avancement des réactions est signi-
ficatif (voir chapitre 1). En fait, les synthèses rapportées dans la littérature font
exclusivement appel aux méthodes de polymérisation en chaîne. Comme l’illus-
trent les quelques exemples développés dans ce paragraphe, aussi bien la polymé-
risation anionique que les polymérisations radicalaire et cationique contrôlées ont
été mises à profit.
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Un premier exemple (FIG. 4.4) est celui de la synthèse de polystyrènes macrocy-
cliques, selon la stratégie 1, par polymérisation radicalaire contrôlée [9]. L’amor-
ceur est de type AIBN (voir chapitre 1, tableau 1.9), mais porte à ses extrémités
des fonctions acide carboxylique. Le contrôle de la polymérisation radicalaire est
assuré par un nitroxyle de type TEMPO (voir paragraphe 4.1.1) dont la seule par-
ticularité est d’être également porteur d’une fonction hydroxyle. La cyclisation
résulte dans ce cas d’une simple réaction d’estérification.

Des polystyrènes macrocycliques ont été préparés, selon la stratégie 2, par voie
anionique [11]. L’originalité de cette méthode, également décrite par ailleurs dans
le cas du 1,3-isoprène, est d’utiliser la même molécule, à savoir un divinyl benzène

HOOC (CH2)2 C

CH3

CN

N N C

CH3

CN

(CH2)2 COOH
∆

2HOOC (CH2)2 C

CH3

CN

+   N2

HOOC (CH2)2 C

CH3

CN

+ CH2 CH HOOC (CH2)2 C

CH3

CN

CH2 CH

CH2 CH

n

N OHO

HOOC (CH2)2 C

CH3

CN

CH2 CH
n

CH2 CH O N OH

cyclisable par réaction d'estérification

NO

CH

O CO (CH2)2 C

CH3

CN

CH2 CH CH2 CH CH2
n

Figure 4.4. Synthèse de macrocycles polystyrène par polymérisation radicalaire contrôlée (méthode du radical
nitroxyle) [9].
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substitué :

C C

CH2 CH2

pour assurer tout d’abord le bi-amorçage des chaînes vivantes, puis pour les cycli-
ser avant qu’elles ne soient désactivées par addition de méthanol (FIG. 4.5).

Dans le cas de la synthèse de poly(vinylalkyléther)s [10], qui ne peuvent se pré-
parer que par voie cationique, on utilise (FIG. 4.6) un amorceur porteur de deux
doubles liaisons :

H2C CH O (CH2)4 O CH CH2

L’une, de type O–CH=CH2, amorce une polymérisation cationique contrôlée4 en
présence du couple acide iodhydrique / chlorure de zinc. L’autre double liaison, de
type C–CH=CH2, ne réagit qu’en fin de réaction, en se plaçant en présence d’un
acide de Lewis très fort, comme le chlorure stannique SnCl4. C’est cette dernière
réaction qui provoque la cyclisation selon la stratégie 1.

En polymérisation radicalaire contrôlée, des perspectives s’ouvrent pour la syn-
thèse de macrocycles polystyrène [12] en utilisant une alcoxyamine de formule
chimique appropriée pour assurer à la fois l’amorçage et le contrôle de la polyméri-
sation (FIG. 4.7). La présence du motif alcoxyamine dans les macrocycles permet,
en outre, d’imaginer la synthèse d’architectures plus complexes, comme un cycle
polystyrène porteur d’une longue « queue » de polystyrène linéaire.

4.2.2. Polymères en étoile

Un polymère en étoile est formé d’un cœur, constitué d’une molécule organique
multifonctionnelle de fonctionnalité n, sur lequel n branches polymères sont
fixées par l’intermédiaire de liaisons covalentes.

Deux stratégies différentes peuvent être appliquées pour synthétiser de tels poly-
mères. Dans la méthode dite convergente (ou arm-first), on synthétise d’abord
les branches, puis on les fixe sur le cœur par des réactions de couplage. Dans la
méthode divergente (ou core-first), on synthétise d’abord un cœur capable de ser-
vir d’amorceur (multifonctionnel) pour la polymérisation ultérieure et simultanée
des n branches.

4 Cet exemple offre l’opportunité de comprendre comment la notion de contrôle d’une polyméri-
sation, étudiée en détail dans le cas de la polymérisation radicalaire (première partie de ce cha-
pitre), peut également être étendue à la polymérisation cationique. Dans le cas considéré, les formes
incluant la liaison covalente C–I constituent la forme dormante de l’espèce cationique.
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Figure 4.5. Synthèse de macrocycles polystyrène par polymérisation anionique [11].
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Figure 4.6. Synthèse de macrocycles poly(vinylalkyléther) par polymérisation cationique [10].

Tout l’art de la synthèse des polymères en étoile, qui entrent désormais dans la
formulation de divers matériaux industriels en vue de contrôler, en particulier,
leur mise en forme, consiste à produire des « objets » homogènes, aussi bien en
nombre de branches qu’en longueur des branches. De ce fait, la préparation de
ces polymères à architecture complexe passe nécessairement par les méthodes de
polymérisation vivante ou contrôlée.

4.2.2.1. Synthèse d’étoiles par la méthode convergente

Cette méthode, la plus ancienne [10], consiste à préparer dans un premier temps
des chaînes vivantes, de longueur contrôlée, par voie anionique, puis à les désac-
tiver en utilisant un agent de couplage électrophile. Le choix de la fonctionnalité
n de l’agent de couplage détermine le nombre de branches de l’étoile.
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Ainsi, pour n = 4 :

coe ur

Cl

Cl

ClCl + 4 Bu CH Li CH Bu + 4 Li Cl
branche

coe urCHBu

CH

Bu

CH

Bu

branche

br
an

ch
e

br
an

ch
e

Et, d’une façon générale pour n quelconque :

Cl
n

+ n Bu CH Li CH
n

Bu + n Li Clcoe ur
branche

La pureté architecturale des produits, en termes de nombre de branches, est assez
bien maîtrisée en ajustant la stœchiométrie du mélange réactionnel. Le tableau 4.1
donne quelques exemples d’agents de couplage dont l’emploi a été rapporté dans
la littérature.

Étoile à 3 branches Étoile à 4 branches Étoiles à 6 branches

CH2Cl

ClCH2 CH2Cl

CH2Cl

ClCH2 CH2Cl

CH2Cl

CH2Cl

CH2Cl

CH2Cl

CH2Cl

ClCH2

ClCH2

Tableau 4.1. Agents de couplage pour la synthèse d’étoiles par la méthode convergente à partir de polystyryl-
lithium [10].

Parmi les dérivés du silicium, certains chlorosilanes constituent également de
bons agents de couplage. Par exemple : SiCl4, CH3–SiCl2–(CH2)2–SiCl2–CH3,
Cl3Si–(CH2)2–SiCl3.

4.2.2.2. Synthèse d’étoiles par la méthode divergente

Il s’agit, cette fois, de démarrer la synthèse à partir d’une molécule-cœur por-
tant un nombre requis de groupes fonctionnels (le nombre de branches désirées)
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Étoile à 8 branches Étoile à 6 branches

Cœur O

8

calixarène C CH

CH3

Br

O

(CH2)2

6

CH

CH3

Cl

Amorceur CuBr, 2,2’-bipyridyle SnCl4, n Bu4N+Cl−

Tableau 4.2. Exemples de synthèse de polystyrènes en étoile par la méthode divergente (étoile à 8 branches :
polymérisation radicalaire contrôlée ATRP [14] ; étoile à 6 branches : polymérisation cationique contrôlée [15]).

capables d’amorcer une polymérisation contrôlée des branches. Comme l’illustre
le tableau 4.2, des synthèses de ce type ont été rapportées aussi bien par polymé-
risation radicalaire ATRP que par polymérisation cationique contrôlée.

4.2.3. Dendrimères et polymères hyper-ramifiés

Nous donnerons ici une description rapide des dendrimères (du grec dendron :
arbre), édifices supposés parfaitement réguliers dont la synthèse, étape par étape,
relève plus de la chimie organique que de la chimie macromoléculaire. La connais-
sance de quelques rudiments sur leur structure aidera à comprendre la synthèse
des polymères hyper-ramifiés, qui tendent à reproduire, de façon beaucoup plus
désordonnée, le même type d’architecture au moyen de réactions de polymérisa-
tion relativement simples à mettre en œuvre.

4.2.3.1. Dendrimères

La clé de la synthèse des dendrimères est la définition d’un enchaînement réac-
tionnel permettant de multiplier, à chaque génération, le nombre de fonctions
réactives d’un type donné, en isolant (et en purifiant) le composé obtenu. En
représentant ci-dessous par un chevron en gras la fonction réactive, l’objectif visé
peut être schématisé de la manière suivante :

Deuxième
génération

Troisième
génération

Par exemple, considérons une amine primaire RNH2. Il suffit de l’additionner sur
deux molécules d’acrylonitrile CH2=CH–CN pour obtenir une amine tertiaire por-
teuse de deux fonctions nitrile, qui pourront être ultérieurement hydrogénées et
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conduire au composé de deuxième génération attendu :

R N

H

H

+ 2 CH2 CH

CN

R N

(CH2)2

(CH2)2

CN

CN

R N

(CH2)3

(CH2)3

N

N

H

H

H

H

Tout comme pour les polymères en étoile, la préparation des dendrimères peut se
faire en suivant soit une méthode convergente, soit une méthode divergente.
Dans la méthode convergente (FIG. 4.8), on prépare des dendrons (branches de
l’arbre) de la taille désirée que l’on réunit entre eux par réaction avec un agent de
couplage. Suivant la fonctionnalité et la symétrie de l’agent de couplage, on peut
obtenir des dendrimères sphériques (FIG. 4.8a) ou des dendrimères en « chou-
fleur » (FIG. 4.8b).

(a)

(b)

+  6

+  3

Figure 4.8. Schéma de principe de la synthèse de dendrimères sphériques (a) ou en « chou-fleur » (b) par la
méthode convergente.

Dans la méthode divergente, on fait pousser les dendrons, génération après géné-
ration, à partir du cœur. Ce sont cette fois la géométrie et la fonctionnalité du cœur
qui fixent la forme et la densité de branches du dendrimère. À titre d’exemple, la
FIG. 4.9 schématise la synthèse d’un dendrimère sphérique.
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Figure 4.9. Schéma de principe de la synthèse d’un dendrimère sphérique par la méthode divergente.

4.2.3.2. Polymères hyper-ramifiés

Dans son principe, la synthèse des polymères hyper-ramifiés est identique à celle
des dendrimères : chaque réaction élémentaire à partir d’un site réactionnel A
conduit à la multiplication du nombre de ces sites. Les deux différences essen-
tielles sont :

– les réactions sont conduites en chaîne (donc sans isolement, génération après
génération, des espèces intermédiaires) ;

– certaines fonctions A restent piégées dans leur environnement sans pouvoir
réagir, ce qui se traduit par l’existence de nombreuses irrégularités architectu-
rales.
Parmi les nombreuses synthèses de polymères hyper-ramifiés, nous nous limite-
rons ici à en présenter deux exemples.
Le premier concerne la synthèse du poly(4-chlorométhylstyrène) par polymérisa-
tion radicalaire contrôlée ATRP [16]. La molécule de monomère participe à la fois
à la réaction d’amorçage en présence du couple chlorure cuivreux / bipyridyle et
à la réaction de propagation, comme le montre la FIG. 4.10. La multiplication du
nombre d’atomes de chlore (qui jouent dans ce cas le rôle de site réactionnel A)
apparaît clairement.

Le second exemple est la polymérisation cationique d’éthers cycliques, porteurs
d’un substituant hydroxyméthyle CH2OH [17]. Non seulement les hétérocycles
activés, mais aussi les fonctions alcool du substituant, participent à la réaction
de polymérisation. Comme le montre le tableau 4.3, il en résulte la formation
d’unités de répétition ramifiées en complément aux unités linéaires. La proportion
d’unités ramifiées dépend énormément du choix du système catalytique : elle peut
atteindre 80 % dans certains cas, donnant ainsi aux produits obtenus le statut de
polymères hyper-ramifiés.

4.2.4. Hybrides organique-inorganique

Au cours de ces dernières années, un grand intérêt est apparu pour la synthèse de
« nanomatériaux », autrement dit de systèmes hétérophasés à une échelle nano-
métrique. Ces nouveaux matériaux se présentent sous la forme d’une dispersion,
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Figure 4.10. Formation d’un poly(4-chlorométhylstyrène) hyper-ramifié par polymérisation radicalaire contrôlée
ATRP [16].

Monomère Unités de répétition Unités de répétition

linéaires ramifiées

CH2

CH
O

CH2OH

O CH2 CH

CH2OH

O CH2 CH

OH

CH2

O CH2 CH

CH2

O

O CH2 CH

O

CH2

CH2

O

CH2

C

CH2OH

C2H5

O CH2 C

CH2OH

CH2

C2H5

O CH2 C

CH2

CH2

O

C2H5

Tableau 4.3. Unités de répétition détectées lors de la polymérisation cationique de l’hydroxyméthyloxirane et du
3-éthyl-3-hydroxyméthyloxétane [17].

aussi parfaite que possible, de particules rigides au sein d’une matrice polymère.
Toutes sortes de particules ont été envisagées, tant minérales (silice, argiles,
oxydes métalliques, ciment, etc.) qu’organiques (nanotubes de carbone, trichites
de cellulose5, etc.). La cohésion des assemblages est le plus souvent assurée par
des liaisons covalentes (résultant de réactions de greffage), mais dans certains

5 Les trichites (ou whiskers) de cellulose sont des nanocristaux fibreux d’une largeur de 3 à 20 nm
(suivant leur origine) et d’une longueur de plusieurs centaines de nm. Les chaînes de cellulose
s’alignent rigoureusement selon le grand axe de la fibrille, ce qui confère une grande résistance
mécanique dans cette direction.
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cas, des interactions ioniques ou des interactions de Van der Waals suffisent à
assurer la stabilité des édifices.

Dans le cadre de cet ouvrage, nous nous limiterons à considérer quelques
exemples d’hybrides organique-inorganique, dont la synthèse fait appel à des
méthodes de polymérisation que nous avons déjà étudiées. Nous nous intéresse-
rons à deux types de charges minérales (tableau 4.4) : les particules de silice de
précipitation de type Stöber6 [18] et les silsesquioxanes [19, 20].

Silice Stöber Silsesquioxane

SiO2 OHSi
SiHO

Si

H
O

OH

Si

Représenté
par :Si

Si

Si

Si

Si

Si

SiSi

O

O

O

O

O

O

O

O
O

O

O

O

(les chevrons désignent les sites réactifs)

Tableau 4.4. Exemples de nanocharges minérales couramment étudiées.

4.2.4.1. Réseaux de poly(méthacrylate de méthyle) chargés de silice

La principale difficulté de cette synthèse est de maintenir, au sein du poly(méthacrylate
de méthyle), l’excellente dispersion des particules qui existe dans leur solution
native. Sans entrer dans les détails, la procédure suivie [18] passe par les étapes
suivantes :

a) greffage d’un chlorosilane portant une terminaison méthacryloyle sur les parti-
cules dispersées dans un solvant organique :

SiO2 OH + Cl Si

CH3

CH3

(CH2)3 O C C

CH3

CH2

O

SiO2 O Si

CH3

CH3

(CH2)3 O C C

CH3

CH2

O

6 Ces particules se forment par réaction du tétraéthoxysilane Si–(OC2H5)4 dans un milieu eau-
éthanol-ammoniaque. En jouant sur les conditions opératoires, on peut [18] obtenir des particules
sphériques, très peu dispersées en taille, avec des diamètres ajustables entre une dizaine et quelques
centaines de nanomètres. Les particules Stöber présentent en surface des fonctions silanol Si–OH à
raison d’une dizaine de fonctions environ par nm2. Ces silanols de surface sont considérés comme
responsables de l’excellente dispersion des particules dans le milieu réactionnel. Ils constituent,
en outre, d’excellents sites de greffage d’organosilanes, puisque la moitié d’entre eux peuvent être
fonctionnalisés sans problème de gêne stérique.
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b) transfert des particules greffées en milieu méthacrylate de méthyle en mainte-
nant l’état de dispersion ;

c) copolymérisation radicalaire sous rayonnement ultraviolet du méthacrylate de
méthyle et des fonctions méthacryloyle des particules :

SiO2 O Si

CH3

CH3

(CH2)3 O C C

CH3

CH2

O

CH2 C
CH3

COOCH3

UV
SiO2 O Si

CH3

CH3

(CH2)3 O C C

CH3

CH2

O

CH2 C

CH3

COOCH3

CH2

H3C COOCH3

En raison de l’analogie de structure chimique, les rapports de réactivité r1 et r2 des
deux monomères sont proches de 1, si bien que la copolymérisation est effective-
ment statistique. La première phase de la polymérisation est suffisamment rapide
pour figer les particules dans leur état dispersé. Il convient ensuite de prolonger

Figure 4.11. Schématisation du réseau méthacrylate de méthyle-
nanosilice.

SiO2

SiO2

SiO2

SiO2

SiO2

la réaction par une polymérisation thermique
pour faire disparaître toute fraction soluble du
matériau, qui se présente effectivement comme
un réseau tridimensionnel (FIG. 4.11)

4.2.4.2. Réseaux époxy-amine chargés de silsesquioxane

La préparation de réseaux hybrides de structure assez voisine de celle des précé-
dents (FIG. 4.12a) a été décrite en faisant appel à la réaction de polymérisation
par étapes entre les fonctions époxyde greffées sur un silsesquioxane [19] et une
diamine primaire (le diaminodiphénylméthane) qui joue le rôle de lien covalent
entre les particules inorganiques (FIG. 4.12b). Notons que l’architecture schémati-
sée par les auteurs suppose la non-réactivité sur les époxydes des fonctions amine
secondaire du durcisseur (flèche barrée en bas de la figure, à droite).

4.2.4.3. Chaînes méthacrylate portant des silsesquioxanes pendants

Considérons un silsesquioxane sur lequel est greffé un motif méthacryloyle ana-
logue à celui considéré au paragraphe 4.2.4.1 et dont les autres sites réactifs sont
occupés par des motifs cyclopentadiényle (FIG. 4.13). Il a été montré [20] que ce
monomère d’un genre particulier peut être polymérisé par la méthode ATRP en
utilisant le 2-bromo-isobutyrate d’éthyle comme amorceur. La copolymérisation
de ce monomère avec l’acrylate de butyle, pour donner aussi bien des copolymères
statistiques que des copolymères à blocs, a été décrite par les mêmes auteurs.
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Figure 4.12. Réseau époxy-amine-silsesquioxane [19] : (a) architecture du réseau ; (b) réaction chimique de
construction d’un fragment de maille.
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Figure 4.13. Synthèse de polyméthacrylates porteurs de motifs silsesquioxane pendants [20].
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4.3. Conclusions

Le premier objectif de ce chapitre était de donner au lecteur les notions fondamen-
tales nécessaires à la compréhension de la polymérisation radicalaire contrôlée. Il
doit désormais être capable de :

– faire la différence entre espèces actives et espèces dormantes ;

– préciser la nature des différentes espèces radicalaires dormantes contrôlées par
des radicaux nitroxyle, par ATRP et par RAFT ;

– comprendre l’origine de la réduction de polymolécularité par rapport à la poly-
mérisation radicalaire conventionnelle ;

– choisir les conditions de polymérisation radicalaire contrôlée adaptées au mono-
mère considéré (en tenant compte en particulier de sa polarité) ;

– prendre conscience des limites de la polymérisation radicalaire contrôlée en
termes de masse molaire moyenne.

La seconde moitié du chapitre, qui termine la partie de l’ouvrage consacrée à la
synthèse des polymères, a des objectifs plus larges. À travers l’examen d’exemples
sélectionnés, nous avons vu la richesse du potentiel existant pour synthétiser des
architectures complexes (macrocycles, polymères en étoile, dendrimères, poly-
mères hyper-ramifiés et matériaux hybrides organique-inorganique). Le lecteur a
également pu constater que la notion de polymérisation contrôlée n’est pas une
exclusivité des processus radicalaires, mais qu’elle peut aussi être réalisée en poly-
mérisation cationique.

Avec l’ensemble des notions abordées dans les chapitres 1 à 4, le lecteur pourra
envisager des modes de synthèse d’architectures plus complexes encore. Par
exemple : des édifices constitués de plusieurs macrocycles, des polymères den-
dronisés [21] (dans lesquels les dendrons ne poussent plus sur une sphère, comme
dans les dendrimères, mais sur un bâtonnet rigide), ou encore des molécules,
connues sous le nom de rotaxanes, qui ressemblent, à l’échelle moléculaire, à une
succession d’anneaux enfilés sur une tringle à rideau.
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DEUXIÈME PARTIE

PROPRIÉTÉS STATIQUES
ET DYNAMIQUES
DES POLYMÈRES

Les propriétés statiques et dynamiques des chaînes macromoléculaires sont des
caractéristiques essentielles pour comprendre les relations structure-propriétés
dans les polymères. Dans cette seconde partie, nous considérerons d’abord le com-
portement d’une chaîne isolée dans le vide (chapitre 5) ; puis, nous nous intéresse-
rons à la solution diluée de polymère dans un solvant (chapitre 6), avant d’aborder
la description d’une chaîne dans la masse du polymère amorphe (chapitre 7) et
à l’intérieur d’une zone cristalline (chapitre 9). Nous mettrons l’accent sur les
mouvements responsables de la transition vitreuse (chapitre 7), puis nous mon-
trerons qu’une mobilité plus limitée peut exister dans l’état vitreux et se traduire
par l’existence de relaxations secondaires (chapitre 8). Nous terminerons cette
seconde partie par la description des enchevêtrements et de leurs conséquences
en termes de propriétés du polymère (chapitre 10).
Chapitre 5 : Propriétés statiques et dynamiques d’une macromolécule isolée
Chapitre 6 : Propriétés statiques et dynamiques d’une macromolécule dans un

solvant
Chapitre 7 : La macromolécule dans la masse du polymère amorphe
Chapitre 8 : Les relaxations secondaires des polymères amorphes
Chapitre 9 : Les polymères semi-cristallins
Chapitre 10 : Enchevêtrements dans les polymères en masse non réticulés



CHAPITRE

5
PROPRIÉTÉS STATIQUES

ET DYNAMIQUES
D’UNE MACROMOLÉCULE

ISOLÉE

La statistique conformationnelle et les mouvements moléculaires, à une échelle
locale de quelques unités monomères ou à l’échelle globale de la macromolécule,
sont responsables d’une partie des propriétés physiques et mécaniques des poly-
mères. Ainsi, à une échelle locale, sur un plan statique, les très nombreuses confor-
mations différentes accessibles à une chaîne flexible constituent l’un des critères
à remplir pour que celle-ci puisse atteindre sans se rompre des extensions de plu-
sieurs centaines de pour-cent sous étirement :

Inversement, l’existence d’une conformation étendue au repos confère au
poly(paraphénylène téréphtalamide) (Kevlar R©, voir ci-dessous) son caractère
de polymère « haut module », ce qui veut dire que, soumis à une contrainte
élevée, ce polymère ne se déforme pratiquement pas.

NH NH

C
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5.1. Statistique conformationnelle des chaînes polymères linéaires isolées

Dans un échantillon contenant un grand nombre de chaînes, les dimensions d’une
macromolécule linéaire isolée peuvent être estimées par les méthodes de la statis-
tique conformationnelle.

5.1.1. Chaîne à articulations libres

Le modèle le plus simple est celui d’une chaîne à articulations libres constituée
d’un grand nombre N de liaisons ou, plus généralement, de chaînons, chacun
de longueur b et de masse m, faisant entre eux des angles aléatoires. De bonnes
images de cette chaîne sont celles de la chaîne d’arpenteur dépliée au hasard ou de
la marche aléatoire avec des pas de même longueur. Dans ces conditions, si l’on
considère un grand nombre de chaînes, la distance quadratique moyenne

〈
R2

〉
entre les deux extrémités d’une chaîne est donnée1 par la formule suivante :〈

R2
〉

= Nb2 (5.1)

à laquelle on peut associer une longueur :〈
R2

〉1/2
= N1/2b (5.2)

Figure 5.1. Représentation schématique d’une chaîne sous la forme d’une pelote
statistique.

Cette distance est considérablement plus faible que la lon-
gueur de la chaîne complètement étirée qui est égale à
Nb. Ce résultat indique que la chaîne est considérable-
ment repliée sur elle-même et peut être représentée par une
pelote statistique (FIG. 5.1).

Autour de la valeur moyenne donnée par la formule (5.1), la distribution des dis-
tances bout à bout est gaussienne. La probabilité de trouver dans l’échantillon une
chaîne dont la distance entre les extrémités est comprise entre R et R+dR s’écrit :

P (N ,R)dR =

[(
3

2πNb2

)3/2

exp
(
− 3R2

2Nb2

)]
4πR2dR (5.3)

Il existe donc, dans tout échantillon, une répartition des longueurs bout à bout
autour de leur valeur moyenne, avec beaucoup de chaînes de longueur voisine

de
(
Nb2

)1/2
, quelques chaînes dont les deux extrémités sont très proches l’une

de l’autre et, inversement, quelques chaînes relativement étirées dont les deux

1 Le calcul détaillé de la distance quadratique moyenne figure dans de très nombreux ouvrages. On
pourra consulter, par exemple, celui de G. Champetier et L. Monnerie (voir bibliographie).
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Figure 5.2. Distribution des distances bout à bout
pour une chaîne de 104 liaisons de longueur b =
0,25 nm.

extrémités sont éloignées l’une de
l’autre. Ce résultat est illustré sur la
FIG. 5.2 pour une chaîne de 104 liaisons
de longueur b = 0,25 nm. Notons que la
fonction de probabilité donnée par (5.3)
doit subir une troncature à la valeur
maximale de R qui est physiquement
admissible, soit R = Nb. En pratique,
le cumul des probabilités correspondant
à R > Nb est négligeable.
De façon générale, le rayon de giration
quadratique moyen

〈
S2

〉
est défini à par-

tir de la distance si de chaque chaînon i,
de masse mi, au barycentre de la molé-
cule :

〈
S2

〉
=

〈∑
i

mis
2
i

〉
〈∑

i

mi

〉 (5.4)

Dans le cas de la chaîne à articulations libres, pour N suffisamment grand,
〈
S2

〉
est égal à :

〈
S2

〉
=

Nb2

6
(5.5)

En fait, comme nous le verrons dans les paragraphes suivants, aucune chaîne
réelle ne satisfait les relations (5.4) et (5.5).

5.1.2. Chaîne à rotations internes libres

Si l’on tient compte de la valeur de l’angle de valence, θ , entre deux liaisons suc-
cessives de la macromolécule, la distance quadratique moyenne

〈
R2

〉
entre les

deux extrémités de la chaîne est donnée par la formule suivante :

〈
R2

〉
= Nb2 1 + cos (π − θ)

1 − cos (π − θ)
= Nb2 1 − cos θ

1 + cos θ
(5.6)

Pour l’angle de valence de 109◦28’ rencontré dans les chaînes carbonées saturées,
on obtient : 〈

R2
〉

= 2Nb2 (5.7)

La fonction de distribution de la distance bout à bout est de la forme :

P (N ,R)dR =

[(
3

2πNb2 (1 − cos θ) /(1 + cos θ)

)3/2

× exp
( −3R2

2Nb2(1 − cos θ)/(1 + cos θ)

)]
4πR2dR (5.8)
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5.1.3. Chaîne à rotations internes gênées symétriques

Φi

i-1

i±1

i

Figure 5.3. Définition
de l’angle de rotation
interne, �i .

La position dans l’espace de chaque atome i n’est pas
décrite uniquement par la longueur de la liaison, bi,
et l’angle de valence, θi, correspondants à cet atome.
Elle dépend également de l’angle de rotation interne �i

(FIG. 5.3). Si l’on considère un ensemble de trois liaisons
consécutives, i − 1, i et i + 1, l’angle de rotation interne
associé à la liaison i est l’angle dièdre entre les deux plans
définis respectivement par les liaisons (i − 1 et i ) et (i et
i + 1). L’angle de rotation interne �i = 0 est défini à partir
de l’une des deux conformations planes des liaisons i − 1,
i et i + 1. Il est souvent choisi dans la conformation trans
de la liaison i pour laquelle les liaisons i − 1 et i + 1 sont
parallèles (FIGS. 5.3 et 5.4).

g+

g–

g–

Φi  = –120°

t
Φi = 0°

g+

Φi = +120°

t

Figure 5.4. Représentation des conformations trans (t), gauche+ (g+) et gauche− (g−) sur le cône de valence
et schématisation d’une molécule de pentane2 en conformation trans.

Figure 5.5. Représentation de la chaîne de polyéthy-
lène (en gras) dans le réseau diamant.

Les conformations les plus probables
des alcanes linéaires et d’une chaîne
de polyéthylène (CH2)n sont les confor-
mations trans, gauche+ et gauche−

définies sur la FIG. 5.4. Remarquons
qu’une telle chaîne, dont tous les angles
de valence sont égaux à l’angle tétra-
édrique 109◦28’ et les angles de rotation
interne égaux à 0◦, +120◦ ou –120◦,
s’inscrit dans le réseau diamant repré-
senté sur la FIG. 5.5.
L’exemple précédent du polyéthylène
montre que les différentes valeurs d’un
angle dièdre �i donné ne sont pas éga-
lement accessibles : on dit que la rota-
tion interne autour de la liaison i n’est

2 La molécule de pentane peut être considérée comme un modèle de petite taille du polyéthylène.
Elle reflète sa géométrie à l’échelle de quatre liaisons.
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plus libre, mais gênée. Lorsque la probabilité de trouver l’angle �i est strictement
égale à celle de trouver l’angle −�i, ce qui revient à la condition 〈sin�i〉 = 0, cette
rotation interne est alors dite « gênée symétrique ».
Dans les conditions de rotations internes gênées symétriques autour des diffé-
rentes liaisons de la chaîne, la distance quadratique moyenne

〈
R2

〉
entre les deux

extrémités de la chaîne est donnée par :

〈
R2

〉
= Nb2

(
1 − cos θ
1 + cos θ

)(
1 + 〈cos�i〉
1 − 〈cos�i〉

)
(5.9)

La fonction de distribution de la distance bout à bout doit être modifiée en consé-
quence dans l’expression (5.3).

Cette hypothèse est valable pour le polyéthylène, le poly(tétrafluoroéthylène) et
les polymères vinyliques de formule (CH2-CR2)n. Elle n’est pas vérifiée pour les
polymères vinyliques de formule (CH2-CHR)n.

5.1.4. Chaîne équivalente de Kuhn

Quel que soit le polymère linéaire considéré, l’expression de la distance quadra-
tique moyenne

〈
R2

〉
entre les deux extrémités et de la fonction de distribution de

la distance bout à bout sont respectivement :〈
R2

〉
= CNNb2 (5.10)

P (N ,R)dR =
(

3
2πCNNb2

)3/2

exp
( −3R2

2CNNb2

)
4πR2dR (5.11)

où CN est le rapport caractéristique, qui dépend du nombre de chaînons N .
Une chaîne de N segments de longueur b peut toujours être assimilée à un assem-
blage, à articulations libres, de Nk unités de longueur bk, où bk est la longueur de
Kuhn3. Nk et bk sont définis par les deux équations suivantes :〈

R2
〉

= Nkb2
k (5.12)

Nb sin (θ/2) = Nkbk (5.13)

Nb sin(θ/2) est appelée distance de contour, notée Rcont. Elle représente la lon-
gueur maximale de la chaîne adoptée lorsque toutes les liaisons sont en conforma-
tion trans.
La chaîne équivalente de Kuhn a donc, par définition, la même distance de contour
et la même distance quadratique moyenne entre ses extrémités que la chaîne
réelle considérée. Un exemple d’une telle chaîne est donné sur la FIG. 5.6.
La longueur de Kuhn, bk =

〈
R2

〉
/Rcont, permet de se faire une idée de la rigidité

de la chaîne : plus la chaîne est rigide et plus bk est grand. Inversement, plus la

3 Werner Kuhn (1899-1963), physicien allemand, est considéré comme l’un des fondateurs de la
théorie des polymères. Rendu célèbre par de premiers travaux à l’Université de Karlsruhe, publiés
dès 1934, il se réfugia ensuite à l’Universite de Bâle, où il poursuivit les études qui devaient conduire
au concept de segment de Kuhn avec l’un de ses doctorants suisses de même nom, mais sans parenté
avec lui : Hans Kuhn, né en 1919 à Berne.
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Chaîne équivalente de Kuhn <R2> = Nkb2

Chaîne réelle <R2> = CNNb2

k

Figure 5.6. Exemple d’une chaîne donnée et de sa chaîne de Kuhn équivalente.

chaîne est flexible et plus bk est petit et proche de b. Il est intéressant de noter que
la distribution des distances bout à bout des chaînes de Kuhn suit la loi gaussienne
donnée par l’expression (5.3) :

P (N ,R)dR =
(

3
2πNkb2

k

)3/2

exp
( −3R2

2Nkb2
k

)
4πR2dR (5.14)

Ces différents calculs portent sur des macromolécules isolées et la valeur
〈
R2

〉
ainsi déterminée est une dimension dite « non perturbée ». Nous verrons dans
le chapitre 6 que ces calculs s’appliquent également au cas de macromolécules
diluées dans un solvant (appelé solvant �) qui sera défini ultérieurement. En
revanche, lorsque la macromolécule est en solution diluée dans un bon solvant,
son rayon moyen est multiplié par un coefficient d’expansion α.

5.2. Calculs d’énergie conformationnelle et simulations numériques

Les approximations successives qui nous ont conduits de la chaîne à articulations
libres à la chaîne à rotations internes libres et à la chaîne à rotations internes
gênées symétriques permettent d’estimer l’ordre de grandeur des dimensions glo-
bales d’une chaîne. Pour aller plus loin et décrire, de façon fine, les propriétés
d’une macromolécule de structure chimique bien déterminée, nous allons utiliser
les calculs conformationnels et les simulations numériques, qui tiennent compte
de toutes les interactions présentes dans une molécule.

5.2.1. Énergie conformationnelle des molécules modèles

De façon générale, la conformation la plus stable d’une molécule est celle pour
laquelle l’énergie de la molécule est minimale. Or, les valeurs de l’énergie sont les
valeurs propres de l’hamiltonien dans l’équation de Schrödinger. Théoriquement,
il est donc possible d’accéder à l’énergie par les méthodes ab initio et les calculs
quantiques qui en dérivent au fur et à mesure des approximations. Cependant, les
polymères se prêtent mal à ces approches en raison de leur taille et de la com-
plexité de leur structure. Les calculs quantiques réalisés sur de petites molécules
modèles sont donc plus particulièrement réservés aux cas où les propriétés que
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l’on veut étudier ne font pas appel aux états électroniques fondamentaux, mais à
des états excités. Il en est ainsi des propriétés électriques ou électroniques des
matériaux. Ces calculs sont également utiles lorsque les paramètres nécessaires à
l’approche empirique, décrite dans le paragraphe suivant, font défaut.
Comme les calculs quantiques, l’approche empirique porte sur des molécules
modèles représentatives de la structure chimique du polymère, de la taille d’un
dimère ou d’un trimère. Cette approche consiste à écrire l’énergie potentielle, V ,
de la molécule dans son ensemble sous la forme d’une somme de contributions
Vn décrivant l’effet des différentes interactions au sein de la molécule. Ces inter-
actions sont entièrement déterminées par la formule chimique du composé. Les
plus fréquemment rencontrées dans les molécules isolées sont les suivantes.
1) Les interactions entre deux atomes i et j non liés distants de rij , représentées
à l’aide d’un potentiel de Lennard-Jones :

Vij =
Bij

r12
ij

− Aij

r6
ij

(5.15)

ou d’un potentiel de Buckingham :

Vij = Bij exp (−Cij) − Aij

r6
ij

(5.16)

Les expressions (5.15) et (5.16) contiennent un terme négatif correspondant à
l’attraction des charges de signe contraire portées par chaque atome et un terme
positif traduisant la répulsion entre charges de même signe. Les coefficients Aij ,
Bij et Cij dépendent du couple d’atomes considéré et de leur état d’hybridation.
2) Les interactions électrostatiques entre deux dipôles électriques −→µi et −→µj distants
de rij :

Vij =
1
ε

[−→µi · −→µj

r3
ij

− 3
(−→µi · −→rij) (−→µj · −→rij)

r5
ij

]
(5.17)

ou entre deux charges électriques Qi et Qj distantes de rij :

Vij =
k

ε

QiQj

rij
(5.18)

où ε est la constante diélectrique du milieu.
3) L’énergie de torsion autour des liaisons simples :

V (�i) =
V0

2
[1 − cos (n�i −�)] (5.19)

où � est un angle de phase qui dépend de l’origine choisie pour les angles de
rotation interne et n est la périodicité du potentiel V (�i). n est égal à 3 pour une
liaison simple entre deux carbones sp3. V0 est la hauteur de la barrière d’énergie
de torsion à franchir pour passer d’une conformation stable à la suivante.
4) Un terme traduisant l’énergie d’élongation de chaque liaison bi :

V (bi) =
kb

2
(bi − b0i)

2 (5.20)

où b0i est la longueur de la liaison à l’équilibre.
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5) Un terme traduisant l’énergie de déformation de chaque angle de valence θi :

V (θi) =
kθ
2

(θi − θ0i)
2 (5.21)

où θ0i est la valeur de l’angle de valence à l’équilibre.

Les expressions (5.20) et (5.21) assimilent l’énergie d’une liaison ou d’un angle de
valence à celle d’un ressort de constante de raideur kb et kθ respectivement. Elles
ne sont valables qu’aux faibles déformations.

6) Un terme rendant compte des effets de conjugaison.

7) Un terme correspondant à la contribution des liaisons hydrogène intramolécu-
laires.

Lorsque nous considérerons, dans les deux prochains chapitres, le cas de macro-
molécules en solution dans un solvant ou prises dans la masse du polymère, il
conviendra d’ajouter à ces interactions intramoléculaires les interactions inter-
moléculaires : entre atomes non liés, entre dipôles ou charges électriques, portés
par deux molécules différentes, liaisons hydrogène intermoléculaires. Leur contri-
bution à l’énergie se calcule à l’aide des mêmes potentiels que ceux utilisés pour
les interactions intramoléculaires.

5.2.2. Les cartes d’énergie conformationnelle

Les cartes d’énergie conformationnelle constituent une description statique et
un aperçu de la dynamique locale. Considérons, à titre d’exemple, le calcul de
l’énergie conformationnelle des deux diastéréoisomères du 2,4-diphénylpentane,
dimères modèles des polystyrènes isotactique et syndiotactique, représentés sur
la FIG. 5.7

C

CH3 CH

H

C
CH3

H

Φ2
Φ1

C

CH3 CH

H

C
CH3

H

Φ2
Φ1

2 2

Figure 5.7. Les deux diastéréoismères du 2,4-diphénylpentane, dimères modèles des polystyrènes isotactique
(diade méso, à gauche) et syndiotactique (diade racémique, à droite).

Chaque cycle aromatique est fixé perpendiculairement au plan défini par les deux
liaisons de la séquence aliphatique partant du carbone de la chaîne attaché au
cycle. Dans ces molécules très simples, les principales interactions à considérer
sont limitées aux interactions entre atomes non liés et aux torsions autour des
liaisons simples du squelette aliphatique. Les paramètres du calcul sont les angles
de rotation interne �1 et �2 du squelette principal. Les résultats obtenus pour la
diade méso et pour la diade racémique en fonction de ces deux paramètres sont
donnés sur la FIG. 5.8.

Ces cartes font apparaître des minima d’énergie qui définissent les conforma-
tions les plus stables formées par les quatre liaisons consécutives du squelette
aliphatique.



142 DE LA MACROMOLÉCULE AU MATÉRIAU POLYMÈRE

180

+30

–30

g–t tt

tt

tg+

–180 –180

Φ2

Φ2

Φ1 Φ1

V = 0 kJ.mol–1 (tt)
V = 8 kJ.mol–1 (tg+ et g–t)
V = 16 kJ.mol–1

V = 20 kJ.mol–1

V = 0 kJ.mol–1 (tt)
V = 12 kJ.mol–1

V = 16 kJ.mol–1

V = 24 kJ.mol–1

(a) (b)

(c)

Figure 5.8. Cartes d’énergie conformationnelle des
2,4-diphénylpentane méso (a) et racémique (b) et
hélice générée à partir des conformations tg+tg+ ou
g−tg−t de la diade méso (c). D’après [1].

Pour la diade racémique, la conformation la plus stable est la conformation tt à
(0◦ ; 0◦). Au sein d’une macromolécule de polystyrène, la succession régulière de
séquences tt génère un zigzag planaire.

Pour la diade méso, les minima sont observés pour la conformation tt à (20◦ ; 20◦),
légèrement déplacée par rapport aux coordonnées classiques (0◦ ; 0◦), et pour les
conformations g−t et tg+ situées respectivement à (–120◦ ; 0◦) et (0◦ ; 120◦). Ces
dernières conduisent à une structure du polystyrène isotactique faite de portions
d’hélices tg+tg+tg+tg+ et g−tg−tg−tg−t caractérisées par un pas de trois mono-
mères par tour.

Le peuplement des différents états d’énergie est régi par le principe de Boltzmann,
pour lequel le rapport des populations P1 et P2 de deux états d’énergie V1 et V2

(avec V2 > V1) est donné par l’équation :

P2

P1
= exp

(
−V2 − V1

kT

)
(5.22)

où k est la constante de Boltzmann, égale à 1,38.10−23 J.K−1.
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Outre les minima d’énergie, chaque point de la carte a donc une probabilité d’exis-
tence non nulle exprimée par l’équation (5.22). À partir de chacun de ces points
affectés de leur probabilité d’existence, il est alors possible de calculer l’entropie
S du système à l’aide de la formule :

S = k ln
 (5.23)

où 
 est le nombre de conformations accessibles à l’ensemble de la molécule.

La carte d’énergie permet également de visualiser les chemins de plus faible éner-
gie qui conduisent d’une conformation stable à une autre. Les changements de
conformations les plus probables sont ceux qui correspondent au franchissement
des barrières d’énergie, �V , les plus petites. La fréquence de changement de
conformation, ν, obéit à une loi d’Arrhénius :

ν = ν0 exp
(
− V

RT

)
(5.24)

L’exemple des poly(oxyde de phénylène)s illustre bien la différence entre l’exis-
tence de nombreuses conformations accessibles, ou « flexibilité statique », et la
possibilité de nombreux changements conformationnels, ou « flexibilité dyna-
mique ». Les formules chimiques du poly(oxyde de phénylène) et du poly(oxyde
de diméthylphénylène) sont données ci-dessous :

H

H

O

n

H3C

H3C

O

n

Les angles de rotation interne �1 et �2 sont relatifs à deux liaisons C–O consécu-
tives.

Comme le montre la FIG. 5.9, le poly(oxyde de phénylène) a huit conformations
stables, notées Pi et Qi avec i = 1, 2, 3 ou 4, et des barrières d’énergie inférieures
à 4 kJ.mol−1 à franchir pour passer d’une conformation donnée à une conforma-
tion voisine. Cette chaîne présente donc à la fois une grande flexibilité statique
et une grande flexibilité dynamique. Il en va autrement pour le poly(oxyde de
diméthylphénylène) dans lequel deux groupements méthyle ont remplacé deux
atomes d’hydrogène. Il existe toujours plusieurs conformations stables, disposées
régulièrement sur le cône de valence, assurant au polymère une grande flexibilité
statique. En revanche, la présence des groupements méthyle s’accompagne d’une
forte augmentation des barrières d’énergie entre conformations, ce qui rend cette
chaîne rigide sur le plan dynamique.

Les cartes d’énergie offrent donc une vision statique et dynamique des propriétés
conformationnelles locales des polymères. Si l’on excepte le facteur temps, elles
contiennent toutes les informations que fournit la technique de dynamique molé-
culaire (voir paragraphe 5.4.2 de ce chapitre) sur la même molécule.
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Figure 5.9. Cartes d’énergie conformationnelle (a) du poly(oxyde de phénylène) et (b) du poly(oxyde de dimé-
thylphénylène). Les chiffres indiquent les niveaux d’énergie (en kJ.mol−1). D’après [2].

5.2.3. Étude expérimentale des conformations par RMN

Les conformations à l’échelle de trois liaisons peuvent être étudiées expérimenta-
lement par la détermination en RMN des constantes de couplage à trois liaisons
et des déplacements chimiques des carbones 13. La FIG. 5.10 montre le spectre
de RMN du carbone 13 à 25 MHz d’échantillons de polypropylène isotactique,
syndiotactique et atactique en solution. Elle souligne la sensibilité des déplace-
ments chimiques aux configurations comme nous l’avons montré dans le cha-
pitre 3. Par exemple, dans le spectre des carbones méthyliques de l’échantillon
atactique (FIG. 5.11), on distingue 8 des 10 pentades, à savoir mmmm, mmmr,
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Figure 5.10. Spectre de RMN du carbone 13 à
25 MHz d’échantillons de polypropylène, [(CH2–
CH(CH3)]n , isotactique (a), atactique (b) et syndio-
tactique (c) en solution. D’après [3].

40 30 20

CH2
CH CH3

δ (ppm)

(a)

(b)

(c)

rmmr, mmrr, mmrm, rmrr, rrrr. L’analyse de la partie droite du spectre est faite
en termes d’heptades.

En outre, cet exemple montre la sensibilité des déplacements chimiques aux
conformations. L’attribution précise des pics repose sur le calcul par analyse
conformationnelle du nombre de groupements méthyle en gauche ou en trans
des carbones de la chaîne principale dans chaque heptade. En effet, lorsque
deux carbones séparés par trois liaisons sont en position gauche l’un par rapport

Figure 5.11. Spectre de RMN du carbone 13 des
carbones méthyliques d’un polypropylène atactique
en solution. Les raies placées sous le spectre expéri-
mental indiquent les déplacements chimiques déter-
minés à l’aide des calculs d’énergie conformation-
nelle. D’après [4].
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mmmm
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+
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à l’autre, leur déplacement chimique
est abaissé de 5 ppm par rapport à
celui correspondant à la conformation
trans. Comme le montre la FIG. 5.11,
il existe un bon accord entre les
déplacements chimiques calculés et le
spectre de RMN du carbone 13 expé-
rimental de ce polymère.

La FIG. 5.12 montre les spectres de RMN du proton à 60 MHz de polypro-
pylène à dominance soit isotactique, soit syndiotactique, en solution dans
l’o-dichlorobenzène à 165 ◦C. En plus du couplage géminé entre les protons
méthyléniques des séquences isotactiques, il existe dans le polypropylène des
couplages vicinaux entre protons méthine et méthyléniques qui rendent ces
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Figure 5.12. Spectres de RMN du proton à 60 MHz du polypropylène à dominance isotactique (a) et syndiotac-
tique (b) en solution dans l’o-dichlorobenzène à 165 ◦C. D’après [5].

spectres relativement complexes. Une analyse détaillée permet de calculer les
constantes de couplage 3JHH . Puisque ces constantes dépendent de l’angle dièdre
correspondant, on peut alors déterminer les conformations de la chaîne polymère
en échange rapide. Cette analyse montre qu’en solution, les séquences syndio-
tactiques du polypropylène présentent à la fois des conformations trans et des
conformations gauche, alors que les séquences isotactiques sont majoritairement
de type gtgtgt et génèrent ainsi des portions d’hélice.

5.3. Propriétés globales d’une macromolécule isolée

Les calculs conformationnels sur les molécules modèles fournissent une descrip-
tion locale des conformations de la chaîne à l’échelle de quelques liaisons. Pour
passer des propriétés locales aux propriétés globales, il faut supposer que la carte
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d’énergie conformationnelle déterminée pour un ensemble de deux liaisons consé-
cutives données dans une petite molécule modèle reste la même lorsque ces deux
liaisons sont au sein de la chaîne polymère correspondante. Il est alors intéres-
sant d’utiliser les techniques de calcul proposées par Volkenstein4 et Flory, qui
font appel aux notions d’isomères de rotation et de poids statistiques.

5.3.1. Isomères de rotation, poids statistiques, calcul de
〈
R2

〉
Pour calculer la distance quadratique bout à bout moyenne, 〈R2〉, ou le vecteur
de persistance moyen, 〈�R〉, où �R est le vecteur joignant les deux extrémités d’une
chaîne, il faut faire la moyenne sur toutes les conformations possibles de la molé-
cule, affectées de leur probabilité d’existence.

Pour une chaîne longue, les conformations possibles sont très nombreuses
puisque, comme nous venons de le constater, chaque point de la carte pos-
sède une certaine probabilité d’existence. L’hypothèse des isomères de rotation
consiste à diviser la carte en un nombre très limité de régions centrées autour
des minima d’énergie et à remplacer chacune de ces régions par un point, appelé
isomère de rotation, de coordonnées �i et �i+1, et d’énergie Vi, moyennes sur
l’ensemble de la région. Les probabilités d’existence des différents isomères de
rotation sont appelées les poids statistiques. Elles sont regroupées dans une
matrice, dite matrice des poids statistiques. Le calcul des grandeurs globales ne
fait plus alors appel qu’à un nombre discret d’états conformationnels. Il repose
entièrement sur la définition des isomères de rotation et l’évaluation de la matrice
des poids statistiques.

5.3.2. Construction d’une chaîne isolée par la méthode de Monte-Carlo

La méthode de Monte-Carlo est une application de la théorie des isomères de
rotation et de la matrice des poids statistiques.

Supposons que l’on souhaite construire une chaîne polymère longue présentant
les caractéristiques suivantes :

a) les configurations sont telles que la probabilité qu’une unité monomère forme
une diade méso avec la dernière unité de la chaîne en croissance est Pm et la
probabilité que cette diade soit racémique est Pr = 1 − Pm ;

b) les pourcentages des différentes conformations sont en accord avec la matrice
des poids statistiques.

La méthode de Monte-Carlo consiste à construire la chaîne unité après unité, en
tirant au sort pour chaque unité un nombre aléatoire, compris entre 0 et 1, que
l’on compare à Pm. Si le nombre obtenu est compris entre 0 et Pm, l’enchaînement
de la nouvelle unité avec la chaîne en croissance donne lieu à une diade méso.
Dans le cas contraire, la diade formée est racémique.

4 Mikhail V. Volkenstein (1912-1992). Ce théoricien russe, qui fonda en 1948 le Centre de recherche
sur les composés macromoléculaires de l’Université de Léningrad, proposa tous les fondements de la
théorie des isomères de rotation.
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Le même principe est appliqué aux conformations. Dans ce cas, la construction
est faite liaison par liaison et ce sont les poids statistiques des isomères de rotation
qui sont comparés aux nombres aléatoires générés. Si le nombre d’unités mono-
mères, N , est relativement grand, la chaîne unique isolée ainsi obtenue est donc
conforme à la statistique conformationnelle à l’échelle de quatre liaisons et ses
conformations sont de faible énergie.
Il est intéressant de remarquer que la température intervient au travers des poids
statistiques.

5.4. Dynamique locale des chaînes

La méthode de Monte-Carlo décrite ci-dessus permet de construire une chaîne
isolée de microstructure bien définie et de conformations déterminées par les
matrices de poids statistiques à une température donnée. Les techniques de dyna-
mique moléculaire et de cinématique coopérative vont maintenant nous permettre
d’appréhender les mouvements locaux de ces chaînes.
Mais, avant de développer ces deux approches, nous allons d’abord décrire de
façon très qualitative les changements conformationnels que l’on observe classi-
quement dans un alcane linéaire et en déduire les types de mouvements locaux
les plus probables au sein des chaînes aliphatiques [6].

5.4.1. Sauts conformationnels dans les alcanes linéaires et les chaînes aliphatiques

Figure 5.13. Sauts conformationnels
t → g et tg → gt dans une séquence
aliphatique.

t

t

t

g g

g
Considérons les changements
conformationnels t→g et
tg→gt dans une séquence
(CH2)4 « isolée », représentés
sur la FIG. 5.13.

Ces changements correspondent au franchissement d’une seule barrière d’énergie,
ce qui les rend a priori favorables. En revanche, l’orientation de la dernière liaison
n’est pas conservée dans ces deux changements conformationnels, ce qui est très
important au niveau du bilan énergétique lorsque l’on considère, une séquence
(CH2)4 non pas isolée, mais au cœur d’une chaîne.
En effet, dans le cas d’une séquence (CH2)4 située au cœur d’une chaîne, il faut
tenir compte de la connectivité de la chaîne principale : on ne peut pas modi-
fier l’orientation d’une liaison sans que les liaisons voisines en soient affectées.
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P
Q

Q’

t

g

Figure 5.14. Saut conformationnel
t → g dans une séquence aliphatique
au sein d’une chaîne polymère. Ce saut
provoque la réorientation d’une partie de
la chaîne macromoléculaire (passage de
la position notée Q à la position Q′).

Par exemple, la FIG. 5.14 montre que le saut
t → g de la séquence (CH2)4 provoque une
réorientation d’ensemble de toute la partie de
la chaîne polymère à droite de la séquence
(CH2)4. Il en est de même dans le cas du saut
tg → gt. Ces deux mouvements demandent donc
une énergie considérable pour vaincre le frotte-
ment visqueux qui accompagne la réorientation
de la sous-chaîne polymère (noté Q ou Q’ sur la
FIG. 5.14) et le bilan total, en termes de varia-
tion d’énergie intramoléculaire lors du changement de conformation et de travail
contre les forces visqueuses, est très défavorable.
Considérons maintenant les changements conformationnels ttg→gtt et ttt→g+tg−,
représentés sur la FIG. 5.15. Notons qu’à l’issue de ces sauts conformationnels,
l’orientation de la dernière liaison n’est pas modifiée. Si ces mêmes mouvements
sont effectués sur une séquence de la chaîne polymère (FIG. 5.15.c), la partie de
la chaîne à droite de la séquence sera translatée sur une distance de quelques
dixièmes de nanomètre (passage de la position Q à la position Q’). Dans ce
cas, le frottement visqueux sera beaucoup plus faible que celui observé lors des
changements conformationnels représentés sur la FIG. 5.14 et les mouvements
seront donc beaucoup plus probables.

t t t

t t t t

t

g
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(b)

g

g+

g−
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t
t

t
(c)

t

g
g

Figure 5.15. Sauts conformationnels entraînant la translation d’une partie de la chaîne.

Il existe une dernière catégorie de mouvements illustrée sur la FIG. 5.16 par les
exemples du saut à trois liaisons et du mouvement de type « vilebrequin ». Ces
mouvements ont la propriété de laisser inchangées la position et l’orientation
des liaisons aux extrémités de la séquence considérée. Il en résulte que la par-
tie de la chaîne perturbée par le mouvement est réduite à la séquence en mou-
vement et que le frottement visqueux associé au déplacement de cette séquence
est extrêmement faible. En revanche, comme ces mouvements mettent en jeu
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Figure 5.16. Sauts conformationnels ttg+tt → g+tg−tg+ et g+tg+tg+tg− → ttg+tg+tt ne modifiant ni la
position ni l’orientation des liaisons aux extrémités de la séquence en mouvement.

plusieurs changements conformationnels simultanés, ils nécessitent le plus sou-
vent le franchissement de deux barrières d’énergie.

Cette analyse montre finalement que les mouvements élémentaires qui peuvent
se produire dans une chaîne polymère doivent être très localisés. Tel est le cas
des processus représentés sur les FIGS. 5.15 et 5.16. Ils ne doivent pas non plus
consommer trop d’énergie. Seuls les processus de la FIG. 5.15, qui s’accompagnent
d’une petite translation des extrémités de la séquence en mouvement, répondent
qualitativement à ces deux conditions.

5.4.2. Dynamique moléculaire des chaînes isolées

La méthode de la dynamique moléculaire consiste à écrire l’équation fondamen-
tale de la dynamique pour chaque atome i de l’ensemble considéré :

−→
Fi = mi

−→γi (5.25)

où −→γi est l’accélération de l’atome i de masse mi.

Or, la force
−→
Fi appliquée à l’atome i est aussi la dérivée de l’énergie totale V par

rapport à la position ri de l’atome :

Fi = −∂V
∂ri

(5.26)

ce qui conduit à l’égalité suivante :

∂V

∂ri
= −mi

∂2ri

∂t2
(5.27)

Ces équations différentielles se résolvent de façon exacte pour des systèmes d’un
ou deux atomes. Lorsque, comme dans le cas présent, le nombre d’atomes N est
grand, on utilise des méthodes numériques. L’algorithme utilisé ici est l’algorithme
de Verlet qui repose sur un développement au premier ordre de la position de
chaque atome à l’instant t+�t connaissant sa position à l’instant t, et un dévelop-
pement au premier ordre de la vitesse de chaque atome à l’instant t + �t

2 connais-
sant sa position à l’instant t − �t

2 .
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Les accélérations sont calculées à l’aide de l’expression suivante :

γi = − 1
mi

∂V

∂ri
(5.28)

Pour que l’algorithme de Verlet conduise à des résultats proches de la réalité, le
temps �t doit être très petit devant le temps caractéristique des mouvements
que l’on veut simuler. Dans le cas des changements conformationnels des chaînes
polymères, un ordre de grandeur raisonnable de �t est 1 fs.

La technique de modélisation moléculaire consiste donc à partir d’une structure
minimisée, comme celles que nous avons obtenues à l’aide des calculs d’énergie
conformationnelle, à l’instant t0 = 0, et d’une distribution de vitesses donnée par
la statistique de Maxwell-Boltzmann à la température T , à l’instant t0 = −�t

2 .
Ensuite, l’algorithme de Verlet permet de calculer les positions et les vitesses de
chaque atome à l’instant t0 +�t, pour les positions, et t0 + �t

2 , pour les vitesses. Ce
calcul, répété un million de fois, permet d’atteindre des temps de l’ordre de 1 ns.

On appelle trajectoire la variation en fonction du temps de la position ri(t) d’un
atome donné ou celle d’un angle de rotation interne �i(t).
Il existe une relation univoque entre la température et l’énergie cinétique, et donc
également entre la température et la vitesse moyenne des atomes. Le calcul de
cette vitesse moyenne permet de déterminer la température de l’échantillon à
chaque instant et, pour les simulations qui doivent se dérouler à température
constante, de corriger la dérive en température. De la même façon, il est pos-
sible d’estimer la pression à chaque instant de la simulation et d’en atténuer les
variations.

Dans une chaîne de polyéthylène isolée, les calculs de dynamique moléculaire
montrent une grande mobilité du squelette à l’échelle de la nanoseconde, avec
à la fois des changements conformationnels entre les différentes conformations t,
g+ et g−, et des oscillations, appelées librations, de relativement grande amplitude
au fond des puits de potentiel.
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Figure 5.17. Variation des angles de rotation interne
accompagnant une transition conformationnelle à la
position zéro autour des liaisons ab (—), cd (—) et
da (—) pour le polyisoprène dans le vide. D’après [7].

Ces processus ont été étudiés de façon
très détaillée dans le polyisoprène cis-
1,4 :

C C

CH3

CH2

H

CH2

e b c

da

Comme le polyéthylène, la chaîne de
polyisoprène cis-1,4 possède, dans le
vide, une grande liberté de mouvement
avec des sauts conformationnels autour
de ses liaisons simples et des librations.
Comme le montre la FIG. 5.17, le saut
conformationnel qui affecte la liaison
numérotée zéro, s’accompagne de tor-
sions des liaisons voisines de la liaison
zéro.
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Figure 5.18. Distance moyenne parcourue par un
atome de carbone saturé de la chaîne de polyisoprène
cis-1,4 en fonction du temps dans le vide (—), en
solution (—) et en masse (—). D’après [7].

L’essentiel de ces torsions, qui per-
mettent de localiser la transition
conformationnelle à l’échelle de quel-
ques liaisons, se produit à plus ou moins
une unité de répétition de la liaison
zéro. Dans le vide, les librations sont
dites « couplées » car elles impliquent,
de façon coopérative, des rotations de
plusieurs liaisons consécutives sans
s’accompagner de changement confor-
mationnel.

La FIG. 5.18 donne la distance moyenne
parcourue par un atome de carbone
saturé du polyisoprène cis-1,4 en fonc-
tion du temps. Comme nous le verrons
plus loin, cette distance est considéra-
blement plus grande dans le vide, c’est-
à-dire en l’absence de contraintes imposées par des molécules de solvant ou par
d’autres chaînes, que la distance parcourue par le même carbone en solution ou à
l’état fondu.

Le dernier exemple concerne un oligomère de poly(diméthylitaconate) (FIG. 5.19)
dont la chaîne principale présente un très fort encombrement stérique. La
FIG. 5.19 montre les trajectoires associées aux angles de rotation interne �5

et χA. Suivant l’instant considéré, �5 prend des valeurs proches de 0◦, +120◦

ou –120◦, correspondant respectivement à des conformations trans, gauche+
et gauche– de la liaison associée. La variation brutale de �5 entre ces valeurs
est la signature d’un changement conformationnel. Remarquons que quelques
changements conformationnels ont lieu en 1 ns. De plus, �5 n’est pas strictement
égal à 0◦, +120◦ ou –120◦. Il oscille constamment avec une amplitude de l’ordre
de ±30◦ autour de chacune de ces positions, soulignant ainsi l’existence des
librations. Enfin, dans cette chaîne très encombrée, les variations de �5 et de
χA sont en général simultanées. Cette coopérativité, qui permet de trouver un
chemin de transition conformationnelle avec une barrière d’énergie plus faible,
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Figure 5.19. Évolution en fonction du temps des angles de rotation interne �5 et χA d’un oligomère de
poly(diméthylitaconate). D’après [8].
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est indispensable pour faire face aux interactions stériques intramoléculaires très
fortes qui caractérisent les poly(di-n-alkylitaconates).

5.4.3. La technique de cinématique coopérative
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Figure 5.20. Variation des angles de rotation
interne d’un oligomère de polyéthylène ayant
24 liaisons, en fonction du nombre de pas lors du
changement conformationnel permettant de pas-
ser de l’enchaînement g+g−g−tg− à l’enchaîne-
ment g+g−g+tg+. Le pas de calcul est de 2,9◦.
D’après [9].

La technique de dynamique moléculaire
permet de déterminer la nature des mou-
vements élémentaires, leur géométrie et le
nombre de liaisons de la chaîne polymère
affectées lors un saut conformationnel.
La technique de cinématique coopéra-
tive permet d’accéder aux mêmes infor-
mations, mais de façon simplifiée et donc
plus rapide, pour des oligomères dont les
liaisons ont des longueurs et des angles
de valence fixes. L’énergie potentielle est
écrite sous la forme d’une fonction des
angles de rotation internes. En bougeant,
la chaîne effectue un travail contre les
forces de frottement dont on tient compte
dans l’expression de l’énergie totale du sys-
tème. On impose alors à une liaison don-
née d’effectuer, pas par pas, une rotation
forcée, de 120◦ par exemple, ce qui corres-
pond à un changement de conformation.
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Figure 5.21. Variation des angles de rotation
interne le long de la séquence d’un oligomère
de polyéthylène ayant 24 liaisons lors du chan-
gement conformationnel permettant de passer de
l’enchaînement g+g−g−tg− à l’enchaînement
g+g−g+tg+. D’après [9].

Dans ces conditions simplifiées, les équa-
tions du mouvement peuvent être réso-
lues de façon analytique et le calcul de
la minimisation de l’énergie du système à
chaque pas est très rapide. La FIG. 5.20
montre la variation des angles de rota-
tion interne d’un oligomère de polyéthy-
lène ayant 24 liaisons, lors du changement
conformationnel permettant de passer de
l’enchaînement g+g−g−tg− à l’enchaîne-
ment g+g−g+tg+. Le pas de calcul est ici
de 2,9◦. La liaison 0 est celle qui effectue
la rotation forcée. Les autres liaisons sont
numérotées +1, +2, . . . et −1, −2, . . . à
partir de la liaison 0.

La FIG. 5.21 montre que, pour l’exemple
considéré, les angles de rotation interne
des liaisons +1 et –1 varient faiblement. En
revanche, la liaison +2 effectue un mouve-
ment de contre-rotation d’environ 90◦ et la
liaison –2 se réoriente de +60◦. Ces ajuste-
ments des angles de rotation interne des
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liaisons proches de la liaison réalisant le
changement conformationnel permettent
au mouvement d’être localisé sur une
petite séquence d’environ 8 liaisons, sans
perturber le reste de la chaîne.
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Figure 5.22. Variations moyennes des angles
de rotation interne obtenues sur un ensemble
de 1 000 oligomères de formule CH3(CH2)23CH3
lors du changement conformationnel permettant
de passer de l’enchaînement g+g−g−tg− à l’en-
chaînement g+g−g+tg+. D’après [9].

Pour que cette approche ait une valeur sta-
tistique, on répète le calcul sur un grand
nombre d’oligomères de structure chi-
mique identique et de conformations diffé-
rentes. La FIG. 5.22 montre les variations
moyennes des angles de rotation interne
obtenues sur un ensemble de 1 000 oligo-
mères de formule CH3(CH2)23CH3.

5.5. Conclusions

À l’issue de ce chapitre, le lecteur doit
pouvoir :

– déterminer l’ordre de grandeur de la distance moyenne bout à bout d’une chaîne
dont la structure chimique et la masse molaire sont connues, ce qui peut être
utile au choix de la technique adaptée pour la mesure d’une telle longueur ;

– lire et analyser les cartes d’énergie conformationnelle en termes de conforma-
tions et de sauts conformationnels les plus probables ;

– savoir ce que sont les isomères de rotation et les poids statistiques ;
– avoir une bonne image mentale des mouvements locaux décrits par la modé-

lisation moléculaire, car la répétition de ces processus élémentaires permettra
de réaliser des mouvements de plus grande amplitude affectant des portions de
chaîne plus importantes.
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CHAPITRE

6
PROPRIÉTÉS STATIQUES

ET DYNAMIQUES
D’UNE MACROMOLÉCULE

DANS UN SOLVANT

Les comportements statiques et dynamiques des chaînes polymères dépendent de
l’environnement dans lequel elles se trouvent. Placée en solution diluée dans un
solvant, une macromolécule est soumise à des interactions avec celui-ci. Modéli-
sées dans une approche thermodynamique, ces interactions affectent la pression
osmotique de la solution, le gonflement des pelotes de polymère flexible et les pro-
priétés dynamiques de la macromolécule dans un solvant, aussi bien à l’échelle
locale (quelques liaisons) que globale (viscosité des solutions).

6.1. Une description thermodynamique

Considérons une chaîne de polymère en pelote en présence d’un solvant à la tem-
pérature T . Si ce solvant a une affinité pour le polymère, il pénètre à l’intérieur
de la pelote, la gonfle et amorce ainsi le processus de solubilisation qui conduit, à
l’équilibre, à un système à une phase constituée par le polymère dissous dans le
solvant. Au contraire, si le solvant n’a pas d’affinité pour le polymère, il tend à se
séparer le plus possible du polymère et le système polymère-solvant, à l’équilibre,
est un système à deux phases. Pour connaître l’état du système à l’équilibre, nous
allons d’abord faire appel à la thermodynamique des solutions et des mélanges.
Nous donnerons ensuite une description de ces phénomènes en termes d’interac-
tions polymère-polymère et polymère-solvant.
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6.1.1. Énergie libre de mélange

Le mélange de n1 moles d’une espèce chimique 1 et de n2 moles d’une espèce 2 se
traduit par une variation de l’énergie libre, �Gmel, par rapport à celle des espèces
pures, n1G

0
1 + n2G

0
2.

L’énergie libre de mélange s’écrit :

�Gmel = �Hmel − T�Smel (6.1)

où �Hmel et �Smel sont respectivement les variations d’enthalpie et d’entro-
pie associées au mélange. �Hmel, parfois appelée chaleur de mélange, est une
quantité accessible expérimentalement par calorimétrie. Une condition nécessaire
(mais non suffisante) pour que le mélange homogène constitue l’état stable du sys-
tème est :

�Gmel < 0 (6.2)

6.1.1.1. Les solutions athermiques de petites molécules

La situation de référence est celle de la solution dite « idéale ». Dans ce cas, l’en-
thalpie libre de mélange est nulle, d’où le qualificatif « athermique », ce qui signifie
que les énergies d’interaction entre molécules voisines, u11, u22 et u12, sont iden-
tiques. En d’autres termes, il est indifférent à une molécule 1 ou 2 d’avoir pour

Figure 6.1. Modèle de réseau pour les mélanges de n1 moles d’une
espèce chimique 1 et de n2 moles d’une espèce 2.

voisines des molécules 1 ou des molécules 2. Si, en
outre, les molécules 1 et 2 ont des volumes molaires
v0

1 et v0
2 identiques, leur entropie de mélange se

calcule très simplement dans le cadre d’un modèle
de réseau à NA(n1 + n2) sites, où les molécules 1
et 2 prennent place au hasard (FIG. 6.1). NA est le
nombre d’Avogadro.

Le dénombrement des états possibles conduit à :

�Smel = −R
(

n1 ln
n1

n1 + n2
+ n2 ln

n2

n1 + n2

)
(6.3)

Les fractions molaires des constituants, x1 et x2, apparaissent explicitement dans
cette équation :

�Smel = −R (n1 ln x1 + n2 ln x2) (6.4)

Comme x1 et x2 sont compris entre 0 et 1, �Smel est une quantité positive. Par
conséquent, la solution idéale est caractérisée par :

�Gmel = −T�Smel < 0 (6.5)
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6.1.1.2. Les solutions athermiques de polymères

Figure 6.2. Modèle de réseau pour
une chaîne de polymère 2 (en noir)
dans un solvant 1.

Conservons l’hypothèse d’un mélange athermique
(�Hmel = 0), mais en se plaçant dans le cas d’un
mélange solvant 1 - polymère 2. Le calcul de �Smel

se déduit, comme précédemment, du dénombre-
ment des arrangements possibles dans un réseau
comportant NA(n1 + xn2) sites pour héberger les n1

moles de solvant et les n2 moles de polymère, com-
portant chacune x motifs de répétition de volume
individuel v0

2 supposé identique à celui, v0
1 , d’une

molécule de solvant (FIG. 6.2).

Le calcul conduit à :

�Smel = −R
(

n1 ln
n1

n1 + xn2

+n2 ln
xn2

n1 + xn2

)
(6.6)

équation identique à l’équation (6.3) pour x = 1 et dans laquelle apparaissent les
fractions volumiques :

ϕ1 =
n1v

0
1

n1v0
1 + xn2v0

2

et ϕ2 = 1 − ϕ1 =
xn2v

0
2

n1v0
1 + xn2v0

2

(6.7)

avec :

v = n1v
0
1 + xn2v

0
2 (6.8)

v est effectivement la somme des volumes n1v
0
1 et xn2v

0
2 occupés respectivement

par les molécules 1 et 2 si l’on suppose que le mélange se fait sans modification du
volume des composants.

Il vient :

�Smel = −R (n1 ln ϕ1 + n2 ln ϕ2) (6.9)

L’équation (6.9) appelle deux conclusions :

– une solution athermique de polymère est caractérisée par :
�Gmel = −T�Smel < 0 ;

– une solution athermique de polymère n’est pas une solution idéale. Son écart à
l’idéalité résulte de la longueur et de la connectivité des chaînes polymères.

Ce dernier point, qui fait que deux unités monomères consécutives occupent deux
positions adjacentes sur le réseau (FIG. 6.2), réduit considérablement l’entropie
du mélange polymère 1-molécule 2 par rapport à celle du mélange de deux petites
molécules 1 et 2.

6.1.1.3. Les solutions « réelles » de petites molécules

Les modèles ci-dessus ne sont représentatifs de la réalité que pour un nombre très
limité de paires 1-2. Dans la plupart des cas, les énergies d’interaction u11, u22
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et u12 ne sont pas identiques et, par conséquent, l’enthalpie libre de mélange n’est
pas nulle.

Dans le cas de petites molécules, le modèle statistique de Bragg-Williams1, ini-
tialement proposé pour des alliages métalliques, conduit à une expression simple
de �Gmel. Ce modèle postule que l’énergie totale du système est, en première
approximation, la somme des énergies d’interaction de toutes les paires de molé-
cules voisines, dont le nombre est respectivement n11, n22 et n12 pour les paires
1-1, 2-2 et 1-2 :

U = NA (n11u11 + n22u22 + n12u12) (6.10)

Si la symétrie du réseau est telle que chaque site possède z proches voisins, le
calcul aboutit à :

�Hmel =
zwn1n2

2 (n1 + n2)
=

(n1 + n2)
2

zx1x2w (6.11)

avec :

w = NA (2u12 − u11 − u22) (6.12)

Le modèle suppose que les interactions sont suffisamment faibles pour que les
molécules soient distribuées au hasard dans le réseau, comme dans la solution
idéale. Ainsi, l’expression (6.3) reste valable pour �Smel, et �Gmel prend la
forme :

�Gmel = RT (n1 ln x1 + n2 ln x2) +
(n1 + n2)

2
zx1x2w (6.13)

Si w = 0, on retrouve évidemment le comportement idéal.

Dans le cas où w est négatif, le critère �Gmel < 0 est nécessairement satisfait,
puisque les deux termes du second membre sont négatifs. C’est la situation (voir
équation (6.12)) où les molécules 1 et 2 s’attirent et donc tendent à avoir pour
proches voisines des molécules antagonistes, ce qui entraîne une alternance 1-2-
1-2-1. . .

Au contraire, la situation où w est positif traduit le cas où les molécules 1 et 2
sont moins fortement attirées entre elles que les molécules identiques. La valeur,
positive ou négative, prise par �Gmel est alors le résultat de la compétition entre
les effets antagonistes du terme entropique (< 0) et du terme enthalpique (> 0).
Si w est suffisamment grand pour que le dernier terme l’emporte, la situation
d’équilibre du mélange sera une ségrégation avec des domaines riches en espèce 1
et des domaines riches en espèce 2.

1 Sir William Lawrence Bragg (1890-1971), physicien australien, s’est rendu célèbre par ses travaux
réalisés au Royaume-Uni avec son père, Sir William Henry Bragg (1862-1942) sur la diffraction des
rayons X par les cristaux et pour la loi qui porte leur nom (voir chapitre 9). En 1915, le prix Nobel
de physique fut décerné conjointement à Lawrence et Henry Bragg, faisant ainsi de Lawrence le plus
jeune récipiendaire de tous les temps.
Evan James Williams (1903-1945), brillant chercheur gallois, prépara à Manchester, sous la direction
de Sir William Lawrence Bragg, un doctorat consacré à la modélisation des équilibres de phases dans
les alliages métalliques.
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Il faut noter que, dans le cas où w est négatif, le modèle de Bragg-Williams conduit
à une expression équivalente à celle donnée très antérieurement par Hildebrand2

dans son modèle de solutions « régulières » :

�Gmel = RT (n1 ln x1 + n2 ln x2) + vϕ1ϕ2 (δ1 − δ2)
2 (6.14)

δ1 et δ2 sont les paramètres de solubilité de Hildebrand des molécules 1 et 2.

On définit également la densité d’énergie cohésive, qui correspond à l’énergie qu’il
faut fournir pour détruire toutes les interactions intermoléculaires dans l’unité
de volume du matériau. Les paramètres δ1 et δ2 sont alors reliés aux densités
d’énergie cohésive des espèces 1 et 2 par les relations suivantes :

δ1 =
(

u11z

2v0
1

)1/2

et δ2 =
(

u22z

2v0
2

)1/2

(6.15)

Comme précédemment, z est le nombre de premiers voisins d’une molécule don-
née, et u11 et u22 sont les énergies d’interaction entre respectivement deux molé-
cules de l’espèce 1 et deux molécules de l’espèce 2. Pour des molécules en phase
liquide, elles se déduisent des chaleurs latentes de vaporisation des molécules 1
et 2.

Les paramètres de solubilité définis par l’équation (6.15) ont pour dimension(
FL
L3

)1/2
, autrement dit la racine carrée d’une pression. Ils présentent, sur l’en-

semble des solvants organiques, des valeurs comprises entre 5 et 30 MPa1/2. Ces
grandeurs seront discutées plus en détail paragraphe 6.1.2.4.

En reprenant l’hypothèse v0
1 = v0

2 des paragraphes 6.1.1.1 et 6.1.1.2, l’équa-
tion (6.14) s’écrit :

�Gmel = RT (n1 ln x1 + n2 ln x2) + vx1x2 (δ1 − δ2)
2 (6.16)

Ainsi, le comportement idéal, correspondant à w = 0 dans le modèle de Bragg-
Williams, se traduit dans le modèle d’Hildebrand par une égalité des paramètres
de solubilité des espèces 1 et 2. La situation de ségrégation des espèces, prévue
dans le modèle de Bragg-Williams, correspond à :

|δ1 − δ2| � 3 MPa1/2 (6.17)

Il ressort clairement des équations (6.13) et (6.16) que des solutions diluées d’une
espèce 2 dans une espèce 1 tendent nécessairement vers un comportement idéal,
puisque le terme énergétique, qui est la cause de la déviation à l’idéalité, varie
comme x2 qui, dans ce cas, tend vers zéro.

6.1.1.4. Les solutions « réelles » de polymère

L’hypothèse du paragraphe précédent, selon laquelle l’enthalpie libre de mélange
d’une solution réelle de petites molécules est obtenue en ajoutant un terme
enthalpique à la contribution entropique de la solution idéale, n’est pas accep-
table lorsque le constituant 2 est un polymère. L’existence d’interactions, certes

2 Joël H. Hildebrand (1881-1983), thermodynamicien américain, fit l’essentiel de sa carrière à l’uni-
versité de Californie. Après sa retraite en 1952, il y poursuivit ses activités d’enseignant pratiquement
jusqu’à sa mort.
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faibles, mais nombreuses en raison de la connectivité de la chaîne 2, favorise
notablement certaines configurations et entraîne une modification de l’entropie
de mélange par rapport au cas athermique.
Pour pallier cette difficulté, on écrit :

�Gmel = RT (n1 ln ϕ1 + n2 ln ϕ2) +�G12 (6.18)

où �G12 désigne le produit de �g12, variation d’énergie libre accompagnant l’ap-
parition de NA contacts 1-2, par le nombre de contacts, zn1ϕ2.
L’entropie et l’enthalpie de mélange se déduisent de l’expression de �Gmel :

�Smel = −R (n1 ln ϕ1 + n2 ln ϕ2) − zn1ϕ2
∂ (�g12)
∂T

(6.19)

�Hmel = �Gmel + T�Smel = zn1ϕ2

[
�g12 − T

∂ (�g12)
∂T

]
(6.20)

Malheureusement, les équations (6.19) et (6.20) n’offrent en pratique qu’un inté-
rêt limité, car les valeurs de �g12 et ∂(�g12)

∂T ne sont pas accessibles par l’expé-
rience. C’est pourquoi il est habituel d’adopter pour �Gmel l’expression dite de
Flory-Huggins3 :

�Gmel = RT (n1 ln ϕ1 + n2 ln ϕ2) + RTn1ϕ2χ12 (6.21)

χ12 est le coefficient d’interaction de Flory entre le solvant et le polymère.
En dépit d’une analogie dans la forme entre l’équation (6.21) et les équa-
tions (6.13) et (6.16) relatives aux solutions de petites molécules, w et χ12 n’ont
pas exactement la même signification physique : alors que w marque l’écart à
l’idéalité dû aux contributions enthalpiques, χ12 traduit à la fois des déviations
enthalpiques et entropiques par rapport à la solution athermique. Ainsi :

χ12 = χS + χH (6.22)

où le terme entropique χS est une constante et le terme enthalpique χH est inver-
sement proportionnel à la température. Par conséquent, la valeur de χ12 ne peut
pas (en principe) être déduite de simples mesures calorimétriques, contrairement
à w dans l’équation (6.13).

6.1.2. Potentiels chimiques et équilibres de phases

6.1.2.1. Expression des potentiels chimiques

Par définition, �µ1, différence entre le potentiel chimique du solvant dans le
mélange polymère-solvant et le potentiel chimique du solvant pur, µ0

1, s’obtient
en dérivant l’énergie libre de mélange (expression (6.21)) par rapport au nombre
de moles de solvant :

�µ1 =
∂�Gmel

∂n1
= RT

[
ln ϕ1 +

(
1 − 1

x

)
ϕ2 + χ12ϕ

2
2

]
(6.23)

3 Maurice L. Huggins (1897-1981), chercheur américain, développa la théorie des solutions macro-
moléculaires tout à fait indépendamment de P. Flory. Leurs résultats concordants parurent à
quelques mois d’intervalle (mai et août 1941), avec l’antériorité pour Huggins, bien que l’on parle
toujours de théorie de Flory-Huggins et non de Huggins-Flory.
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Dans cette expression, x est défini comme le rapport v0
2/v0

1. Il est proportionnel
au nombre de motifs de répétition que contient la chaîne polymère.
De la même façon, �µ2, relatif au polymère, est donné par :

�µ2 =
∂�Gmel

∂n2
= RT

[
ln ϕ2 + (1 − x) ϕ1 + χ12xϕ

2
1

]
(6.24)

6.1.2.2. Présentation qualitative des diagrammes de phases

Les équilibres de phases peuvent être décrits, d’une façon strictement équivalente,
en considérant la variation en fonction de ϕ2 soit de �Gmel (FIG. 6.3), soit de �µ1

(FIG. 6.4). Deux paramètres contrôlent l’allure des courbes :

– la masse molaire de la chaîne polymère, par l’intermédiaire de x ;
– le coefficient d’interaction polymère-solvant χ12 (dont on sait déjà qu’il est fonc-

tion de la température).

0
ϕ2

0

1

∆Gmel

(a)

0
ϕ2

ϕ2M’
ϕ2I’

ϕ2M”
ϕ2I”

0

1

∆Gmel

(b)

M’

M”

I’
I”

Figure 6.3. Variation de �Gmel en fonction de la fraction en volume du polymère, ϕ2 : (a) dans le cas d’une
miscibilité totale entre le polymère et le solvant ; (b) dans le cas d’une miscibilité partielle.

Examinons tout d’abord la FIG. 6.3 d’un point de vue qualitatif. La courbe (a)
traduit une situation de miscibilité totale entre le polymère et le solvant. �Gmel

est négatif pour toute composition et la concavité de la courbe est tournée vers
le haut. Le solvant est alors qualifié de « bon solvant ». Le système obtenu est
constitué d’une phase unique composée du polymère dissous dans le solvant. Le
solvant pénètre dans la pelote formée par la chaîne polymère. Il la gonfle et la
solubilise.
La courbe (b), au contraire, correspond à une situation de miscibilité partielle.
Pour des compositions caractérisées par des fractions en volume inférieures à ϕ2M ′

ou supérieures à ϕ2M ′′ (minima M ′ et M ′′), le système comporte une seule phase
homogène. Entre les points d’inflexion I ′ et I ′′, le système obtenu est un système
à deux phases, l’une riche en solvant et l’autre riche en polymère. La concavité de
�Gmel tournée vers le bas traduit l’instabilité d’une phase unique. Le solvant est
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alors un « mauvais solvant ». Il pénètre peu dans la pelote, qui tend à se séparer du
solvant et, à la limite, précipite. Notons que la composition des phases, pour tout
point compris entre M ′ et M ′′ sur la FIG. 6.3, ne dépend pas de la composition du
système de départ. Seules les masses de chaque phase en dépendent.
Enfin, les mélanges de compositions comprises entre ϕ2M ′ et ϕ2I′ , et entre ϕ2I′′

et ϕ2M ′′ ont bien une concavité tournée vers le haut, mais ils peuvent minimiser
leur énergie libre en atteignant les compositions stables ϕ2M ′ et ϕ2M ′′ : le mélange
homogène est un état métastable.

Figure 6.4. Variation de �µ1 en fonction de la
fraction en volume du polymère, ϕ2. Courbe 1 :
miscibilité totale. Courbe 2 : miscibilité partielle.
Courbe 3 : deux phases de même composition
ϕ2,critique.

1
3

2

ϕ2M’ ϕ2I’ ϕ2M”ϕ2I”ϕ2critique

ϕ2

∆µ1
Les mêmes constatations qualita-
tives peuvent être faites en consi-
dérant l’évolution du potentiel chi-
mique du solvant en fonction de la
composition (FIG. 6.4). Les compo-
sitions remarquables correspondant
aux points I ′, M ′, M ′′ et I ′′ sont à
nouveau reportées.

Une miscibilité totale du polymère et du solvant est traduite par une courbe uni-
formément décroissante (courbe 1). Le cas d’une miscibilité partielle est illustré
par la courbe 2, qui présente un maximum et un minimum : pour des valeurs de ϕ2

comprises entre ϕ2M ′ et ϕ2M ′′ le système à l’équilibre est séparé en deux phases,
l’une formée de polymère gonflé de solvant (ϕ2M ′′), l’autre constituée par le sol-
vant ne contenant qu’une faible quantité de polymère (ϕ2M ′). Les domaines où le
mélange homogène ne peut être rencontré que dans un état métastable se situent
sur les gammes de composition ϕ2M ′ à ϕ2I′ et ϕ2I′′ à ϕ2M ′′ . La courbe 3 met en
évidence le point critique pour lequel la solution se séparerait en deux phases de
même composition ϕ2,critique.

6.1.2.3. Approche quantitative

Les FIGS. 6.3 et 6.4 montrent qu’il est possible de définir les conditions critiques
soit en annulant les dérivées seconde et troisième de �Gmel par rapport à n2, soit,
de façon équivalente, en annulant les dérivées première et seconde de �µ1 dont
l’expression est donnée par la formule (6.23).
Les équations correspondantes sont :

− 1
1 − ϕ2,critique

+ 1 − 1
x

+ 2ϕ2,critiqueχ12,critique = 0 (6.25)

− 1

(1 − ϕ2,critique)
2 + 2χ12,critique = 0 (6.26)
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Leur solution conduit aux expressions :

ϕ1,critique =
√

x√
x + 1

(6.27)

ϕ2,critique = 1 − ϕ1,critique =
1

1 +
√

x
(6.28)

χ12,critique =
1
2

(
1 +

1√
x

)2

(6.29)

Lorsque x est très grand, les équations (6.28) et (6.29) se réduisent à :

ϕ2,critique ≈ 0 (6.30)

χ12,critique ≈ 1
2

(6.31)

La formule (6.29) montre que la valeur du coefficient d’interaction de Flory au
point critique dépend de la masse molaire du polymère. Les polymères de petite
masse sont plus solubles que les polymères de masse élevée. Pour ces derniers, la
valeur du coefficient d’interaction de Flory au point critique tend vers la valeur
χ12,critique de 0,5. Si la valeur de χ12 est inférieure à cette valeur critique, il y a
miscibilité totale entre le polymère et le solvant. Le solvant est dans ce cas qualifié
de « bon solvant » car les interactions polymère-solvant sont alors plus favorables
que les interactions polymère-polymère.

Au contraire, lorsque χ12 > χ12,critique la miscibilité est partielle. Le solvant est
alors un « mauvais solvant ». Il ne pénètre que peu dans la pelote, qui tend à se
séparer du solvant et, à la limite, précipite. Les interactions polymère-polymère
l’emportent sur les interactions polymère-solvant.

Comme la solubilité, le coefficient χ12 dépend de la température T par l’intermé-
diaire de sa composante enthalpique (équation (6.22)). Flory a proposé d’écrire χS

et χH sous la forme :

χS =
1
2
− ψ12 (6.32)

χH =
1
2

+ ψ12
�

T
(6.33)

ψ12 est une quantité indépendante de la température et � est la température de
Flory. Le solvant � défini par Flory est précisément celui pour lequel T est égal
à �. À la température critique Tc, la relation suivante est satisfaite :

1
Tc

=
1
�

[
1 +

1
ψ12

(
χ12,critique − 1

2

)]
=

1
�

[
1 +

1
ψ12

(
1√
x

+
1

2x

)]
(6.34)

Ainsi, la température � de Flory est définie comme la température critique d’un
polymère de x infini, donc de masse molaire M2 infinie. En supposant que l’on
dispose d’échantillons de faible indice de polymolécularité, la température � est
déterminée aisément, pour un couple polymère-solvant donné, en reportant l’in-
verse de la température maximale de séparation de phase, 1/Tc, en fonction de

1√
x

+ 1
2x (ou de 1√

M2
+ 1

2M2
) : les valeurs de l’ordonnée à l’origine et de la pente
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Figure 6.5. Détermination des températures � pour
les couples polyéthylène-diphényléther et polystyrène-
cyclohexane. D’après [1].

des droites ainsi obtenues fournissent
respectivement � et �12. La FIG. 6.5,
relative aux couples polyéthylène-
diphényléther et polystyrène-cyclo-
hexane, montre l’existence de tem-
pératures � de 161 ◦C et de 27 ◦C,
respectivement.

Les conditions � sont celles où les
interactions polymère-polymère sont
exactement équilibrées par les inter-
actions polymère-solvant. La pelote de
polymère présente alors des dimen-
sions non perturbées par la présence du
solvant. Ainsi, l’équation (5.10), rela-
tive à une chaîne isolée sous vide, s’ap-
plique parfaitement à une pelote dans
un solvant �.

Avant d’en terminer avec les dia-
grammes de phases, remarquons que
la composition des phases à l’équilibre
s’obtient en égalisant les potentiels chi-
miques d’une espèce donnée dans les
deux phases, repérées par les expo-
sants ′ et ′′.
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Figure 6.6. Diagrammes de phases tracés sous la
forme de la variation de χ12 en fonction de ϕ2 pour
des solutions de polymères isomoléculaires corres-
pondants aux valeurs de x indiquées.

D’après les équations (6.23) et (6.24),
nous disposons donc de deux relations
indépendantes pour calculer les incon-
nues ϕ′2 et ϕ′′2 :

ln (1 − ϕ′2) +
(

1 − 1
x

)
ϕ′2 + χ12ϕ

′2
2 =

ln (1 − ϕ′′2 ) +
(

1 − 1
x

)
ϕ′′2 + χ12ϕ

′′2
2 (6.35)

1
x

ln ϕ′2 −
(

1 − 1
x

)
(1 − ϕ′2)

+ χ12 (1 − ϕ′2)
2 =

1
x

ln ϕ′′2 −
(

1 − 1
x

)

× (1 − ϕ′′2 ) + χ12 (1 − ϕ′′2 )2
(6.36)

La FIG. 6.6 montre les diagrammes de
phases obtenus à partir des équations
précédentes et tracés sous la forme de
la variation de χ12 en fonction de ϕ2

pour des solutions de polymères isomo-
léculaires correspondant aux valeurs de
x indiquées. Elle illustre la décroissance
de χ12,critique avec la masse molaire du
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polymère (formule (6.29)) et sa valeur limite de 0,5 (formule (6.31)) pour les
macromolécules de masse infinie. À titre d’exemple, supposons que le couple
polymère-solvant soit caractérisé par un coefficient χ12 de 0,65. Le polymère cor-
respondant à x = 30 est entièrement miscible dans le solvant. En revanche, le
polymère avec x = 100 se sépare en deux phases dont l’une est constituée de
solvant pratiquement pur.

6.1.2.4. Utilisation des paramètres de solubilité

Pour introduire dans les raisonnements précédents la notion de paramètre de solu-
bilité, il suffit d’identifier le terme enthalpique de l’équation (6.14) avec la contri-
bution enthalpique du �Gmel de la solution réelle de polymère (équations (6.21)
et (6.22)) :

vϕ1ϕ2 (δ1 − δ2)
2 = RTn1ϕ2χH (6.37)

On en déduit l’expression de χH :

χH = v (δ1 − δ2)
2
/RT (6.38)

Et celle de χ12 :

χ12 =
v0

1

RT
(δ1 − δ2)

2 +
1
2
− ψ12 (6.39)

La séparation de phases et la qualité du solvant peuvent alors être décrites en
termes de différence critique des paramètres de solubilité en remplaçant dans
l’équation (6.39) χ12 par sa valeur critique donnée par l’équation (6.29) :

(δ1 − δ2)
2
critique =

RTc

v0
1

(
1√
x

+
1

2x
+ ψ12

)
(6.40)

Entre autres résultats, cette équation montre que plus l’écart entre les paramètres
de solubilité du solvant et du polymère est élevé, plus la température critique Tc

est élevée. En revanche, un bon solvant présente un paramètre de solubilité très
voisin de celui du polymère.

En pratique, les paramètres de solubilité offrent l’intérêt d’être disponibles dans
les tables de constantes, pour de très nombreux solvants et certains polymères, ou
de pouvoir être évalués par les méthodes d’additivité de contributions de groupes
atomiques.

Nous avons vu (équation (6.15)) que le paramètre de solubilité δ est directe-
ment relié à la densité d’énergie cohésive, ecoh, qui représente l’énergie à fournir
pour détruire toutes les interactions intermoléculaires dans l’unité de volume de
l’échantillon, autrement dit l’enthalpie de vaporisation dans le cas d’un liquide :

δ =
√

ecoh =

√
Ecoh

v
(6.41)

La notion d’additivité de contributions de groupes pour le calcul de δ est aisée à
expliciter dans le cas des alcanes linéaires CH3–(CH2)n–CH3, pour lesquels il a été
montré que l’enthalpie de vaporisation �Hvap et le volume molaire vmol varient
linéairement en fonction du nombre de CH2, et peuvent être écrits comme la
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somme des contributions des groupes CH3 et CH2 sous la forme :

�Hvap = 2�Hvap (CH3) + n�Hvap (CH2) (6.42)

vmol = 2vmol (CH3) + nvmol (CH2) (6.43)

Dans ces conditions, le paramètre de solubilité est calculé par la relation :

δ =
√
�Hvap

vmol
=

√
2�Hvap (CH3) + n�Hvap (CH2)√

2vmol (CH3) + nvmol (CH2)
(6.44)

Ainsi, sachant que les valeurs tabulées sont �Hvap (CH3) = 4,71 kJ.mol−1,
�Hvap (CH2) = 4,94 kJ.mol−1, vmol (CH3) = 33,5 cm3.mol−1 et vmol (CH2) =
16,1 cm3.mol−1, l’application de l’équation (6.44) au n-pentane conduit à
δ = 14,5 MPa1/2.

L’extension de la notion d’additivité des contributions de groupe à des molécules
n’appartenant pas à une même série homologue, mais portant des groupes fonc-
tionnels variés a fait l’objet de nombreuses tables, dont les plus connues sont celles
de Small (1953), Van Krevelen (1965), Fedors (1974) et Hoy (1985). Ainsi, en utili-
sant les constantes d’attraction molaires de groupe G(i), le paramètre de solubilité
d’une molécule de masse molaire M et de masse volumique ρ peut être calculé en
utilisant la relation :

δ =
ρ

M

∑
i

G(i) (6.45)

Par exemple, dans le cas de la butanone CH3–CH2–CO–CH3, de masse volumique
0,80 g.cm−3 et de masse molaire 72 g.mol−1, les valeurs de G(i) à prendre en
compte selon les tables de Small sont : G (CH3) = 437,5 J1/2.cm3/2.mol−1,
G (CH2) = 272 J1/2.cm3/2.mol−1 et G(CO) = 562 J1/2.cm3/2.mol−1. Il en résulte :
δ = 19,0 MPa1/2.

L’équation (6.45) peut également être appliquée aux polymères en prenant en
compte leur unité de répétition, aussi bien pour

∑
i G(i) que pour M = M0.

Par exemple, dans le cas du polystyrène : ρ = 1,05 g.cm−3, M0 = 104 g.mol−1,
G (CH2) = 272 J1/2.cm3/2.mol−1, G (CH) = 57 J1/2.cm3/2.mol−1 et G(phényl) =
1 503 J1/2.cm3/2.mol−1, et le calcul conduit à δ = 18,5 MPa1/2.

L’application de l’équation (6.17) aux valeurs de paramètres de solubilité calculés
ci-dessus permet de prédire que la butanone est un bon solvant du polystyrène et
le n-pentane un non-solvant, en accord avec les observations expérimentales.

Il est cependant évident que le traitement fondé sur les constantes d’attraction
molaires de groupe présente un caractère fortement empirique, en particulier dans
le cas des espèces polaires, et qu’il ignore totalement l’influence d’éventuelles liai-
sons hydrogène entre les composants. Pour donner un sens physique plus marqué
aux calculs de paramètres de solubilité, Hansen (1967) a proposé de décomposer
l’énergie cohésive, Ecoh, en une somme de trois contributions :

Ecoh = Ed + Ep + Eh (6.46)

Ed représente les forces de dispersion qui proviennent des oscillations de charges
dans l’état fondamental de la molécule et se traduisent par l’apparition de dipôles
temporaires capables d’interagir avec les dipôles des molécules voisines.
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Ep est l’énergie d’interaction entre dipôles permanents portés par des molécules
différentes.

Eh est l’énergie due aux liaisons hydrogène intermoléculaires.

Dans ces conditions, le paramètre de solubilité peut être lui aussi décomposé en
trois termes (dispersion, interactions polaires et liaisons hydrogène) :

δ =
√
δ2
d + δ2

p + δ2
h (6.47)

où δd, δp et δh sont les paramètres de solubilité associés respectivement à chacune
des contributions Ed, Ep et Eh.

Le tableau 6.1 donne, à titre d’exemple, les valeurs de δd, δp et δh trouvées dans les
tables pour le n-pentane, la butanone et le polystyrène. Logiquement, le pentane
présente des composantes polaires et de liaison hydrogène égales à zéro. Le poly-
styrène présente des valeurs très faibles de δh et surtout de δp. En revanche, en
raison de la présence de la fonction cétone C=O, la butanone a une polarité et
une aptitude à former des liaisons hydrogène très marquées. Les valeurs résul-
tantes de δ sont, sur les exemples choisis, en bon accord avec celles déterminées
précédemment.

Composé δd (MPa1/2) δp (MPa1/2) δh (MPa1/2) δ (MPa1/2)

n-pentane 14,5 0 0 14,5

butanone 16,0 9,0 5,1 19,1

polystyrène 18,4 1,0 3,3 18,7

Tableau 6.1. Paramètres de solubilité de Hansen pour le n-pentane, la butanone et le polystyrène.

En fait, les trois composantes de δ n’ont été déterminées de façon précise, jus-
qu’à présent, que pour un nombre limité de polymères. La détermination de δp
et δh est, en effet, particulièrement délicate. En revanche, il existe un nombre de

δ h

δ p

2δ d

Figure 6.7. Représentation schématique du
volume de solubilité de Hansen.

données suffisantes pour estimer le para-
mètre δd à partir soit des contributions à
l’énergie de cohésion de chacun des groupe-
ments figurant dans la formule chimique du
polymère, soit des indices de connectivité
définis par Bicerano (1993). Ces dernières
approches, plus complètes et applicables en
principe à un grand nombre de polymères,
comportent malgré tout de larges impréci-
sions.

Dans le cadre de l’approche de Hansen, la
solubilité d’un polymère dans différents sol-
vants est déterminée sous la forme d’un
volume de solubilité qui est un ellipsoïde
(FIG. 6.7). Le polymère est prédit miscible
avec les solvants qui se positionnent à l’inté-
rieur de ce volume et immiscible avec ceux
se trouvant à l’extérieur. Il a été montré que
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la forme de ce volume peut se rapprocher de celle d’une sphère, à condition de
reporter sur l’axe des abscisses, non plus δd, mais 2δd pour tenir compte du fait
que la gamme de variation de δd d’un composé à l’autre est approximativement
deux fois plus faible que celle de δp ou δh.
La prédiction peut être étendue au cas de mélanges de solvants par une combi-
naison des valeurs des composantes de chaque solvant en tenant compte de leurs
fractions volumiques. Ainsi, pour un mélange de n-pentane et de butanone, de
fraction volumique en butanone 0,7, on aurait :
δmel
d = 0,7×16+0,2×14,5 = 15,55, δmel

p = 0,7×9 = 6,3 et δmel
h = 0,7×5,1 = 3,6,

soit δmel = 17,2. Ce mélange constituerait donc un solvant du polystyrène, ce qui
a été vérifié dans le cas d’une solution de fraction massique en polymère égale
à 0,1.

6.2. Mesures de pression osmotique

Nous avons vu dans le paragraphe 6.1.2 que les potentiels chimiques du solvant
et du polymère influencent directement les équilibres de phases. Une autre appli-
cation du potentiel chimique est la détermination par osmométrie de la masse
molaire et du second coefficient du viriel d’un polymère en solution diluée.

6.2.1. Principe des mesures osmotiques

Considérons la cuve d’osmométrie (FIG. 6.8) constituée de deux compartiments
séparés par une membrane semi-perméable, dont la taille des pores permet le
passage des molécules de solvant d’un compartiment à l’autre et interdit celui des
macromolécules.

Pression atmosphérique

Pression osmotique Π

Membrane semi-perméable

Solvant pur Solution

Tubes capillaires

P0 P0

Figure 6.8. Schéma d’une cuve d’osmométrie.

Le premier compartiment contient le solvant pur, le deuxième la solution de poly-
mère dans le solvant. Comme la concentration en polymère ne pourra jamais être
la même dans les deux compartiments du fait de la présence de la membrane semi-
perméable, les potentiels chimiques du solvant de part et d’autre de la membrane
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ne peuvent être égaux. Cette différence de potentiel chimique est à l’origine de
l’établissement, au-dessus du compartiment contenant la solution de polymère,
d’une pression osmotique � qui permet de rétablir l’équilibre en termes d’activité
du solvant, a1, dans les deux compartiments :

�v0
1 = −RT ln a1 = −�µ1 (6.48)

6.2.2. Application aux polymères

Dans le cas des polymères en solution diluée, l’expression de �µ1 est donnée par
l’équation (6.23). À concentration très faible en polymère, c’est-à-dire pour ϕ2 très
petit, ln (1 − ϕ2) peut être développé en série :

ln (1 − ϕ2) = − ϕ2 − ϕ2
2

2
− ϕ3

2

3
− . . . (6.49)

Le potentiel chimique du solvant devient alors, avec une bonne approximation :

�µ1 ≈ − RT

[
ϕ2

x
+

(
1
2
− χ12

)
ϕ2

2 + . . .

]
(6.50)

et l’expression (6.48) permet d’écrire pour la pression osmotique :

� =
RT

v0
1

[
ϕ2

x
+

(
1
2
− χ12

)
ϕ2

2 + . . .

]
(6.51)

Introduisons la concentration c2 du polymère, reliée à ϕ2 en solution diluée par la
relation :

ϕ2 =
x n2

n1 + x n2
≈ x n2

n1
= x v0

1
c2

M2
(6.52)

L’expression (6.51) devient :

�

c2
= RT

[
1

M2
+

1
2 − χ12

ρ2
2 v0

1

c2

]
= RT

(
1

M2
+ A2c2

)
(6.53)

où A2 le second coefficient du viriel et ρ est la masse volumique du polymère :

ρ = M2/v0
2 (6.54)

La variation de la pression osmotique réduite (�/c2RT ) en fonction de la concen-
tration c2 du polymère est donc représentée par une droite dont l’ordonnée à l’ori-
gine est l’inverse de la masse molaire du polymère, M2, et la pente est le second
coefficient du viriel A2, proportionnel à 1

2 − χ12. Pour un solvant pris dans les
conditions �, la pente est nulle.

Remarquons également que la variation de la pression osmotique réduite est une
fonction de 1/M2. Ainsi, si l’échantillon n’est pas isomoléculaire, l’application de
la formule (3.6), dans laquelle a est ici égal à –1, montre que les mesures de pres-
sion osmotique conduisent à la détermination de la masse molaire moyenne en
nombre, Mn.

La FIG. 6.9 montre les résultats de mesures d’osmométrie réalisées sur différentes
fractions de polyisobutène en solution à 25 ◦C dans le toluène ou le cyclohexane.
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Figure 6.9. Variation de�/c2 en fonction de ϕ2 pour différents échantillons de polyisobutène en solution à 25 ◦C
dans le toluène (a) et le cyclohexane (b). Les échantillons diffèrent les uns des autres par la valeur de Mn, mais
présentent le même indice de polymolécularité IP ≈ 1,20.

À faible concentration en polymère, la variation de la pression osmotique réduite
en fonction de la concentration c2 (ou de la fraction volumique ϕ2 puisque, confor-
mément à l’équation (6.52), ces deux quantités sont proportionnelles) du poly-
mère est linéaire. Les pentes des droites sont plus élevées dans le cyclohexane
que dans le toluène, ce qui montre (formule (6.53)) que χ12 est plus petit dans
le cyclohexane que dans le toluène, et donc que le cyclohexane est un meilleur
solvant pour le polyisobutène que le toluène. La légère courbure observée à plus
forte concentration traduit le rôle des termes d’ordre supérieur dans le développe-
ment du viriel. De plus, les pentes des différentes droites ne sont pas strictement
égales, ce qui montre une certaine dépendance de χ12 avec la masse molaire du
polymère.

6.3. Apport des techniques d’interaction rayonnement-matière

Lorsqu’un rayonnement électromagnétique (lumière, rayons X, rayons γ ) ou par-
ticulaire (électrons, neutrons, rayons α) atteint un atome, les radiations incidentes
peuvent être en partie absorbées et provoquer soit une transition électronique,
soit une ionisation : ces phénomènes physiques sont à la base de méthodes spec-
troscopiques d’analyse. L’autre éventualité est celle où le rayonnement incident
est simplement « dévié » par l’atome et diffuse suivant un angle θ . Si ce phénomène
intervient sans perte d’énergie, on parle de diffusion élastique (ou de diffusion
Rayleigh4). C’est cette dernière situation qui nous intéresse et que nous considé-
rerons dans le cas de la diffusion de la lumière, des neutrons et des rayons X. Nous

4 John William Strutt, baron Rayleigh (1842-1919), prix Nobel de physique en 1904. Ce physicien
anglais réalisa tout d’abord de nombreux travaux en optique et sur les systèmes vibratoires. En
1871, il fournit une explication de la couleur du ciel en la reliant à la diffusion de la lumière par
les molécules d’air. Il étendit ensuite ses études à tous les domaines de la physique et de la chimie-
physique connus à l’époque. Il découvrit l’argon en 1894, en collaboration avec le chimiste William
Ramsey (1852-1916).
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verrons comment les deux premières de ces techniques permettent de déterminer
la masse molaire et le rayon de giration des chaînes, ainsi que la valeur du second
coefficient du viriel, déjà mesuré par osmométrie dans le paragraphe précédent.

6.3.1. Généralités sur les phénomènes de diffusion Rayleigh

Le schéma de principe de la mesure de diffusion d’un rayonnement est représenté
sur la FIG. 6.10. Le faisceau incident, de longueur d’onde λ et d’intensité I0, est
diffusé par l’échantillon. L’intensité recueillie dans la direction θ , à la distance r
de l’échantillon, est iθ .

θ

r
iθ

I0  λ
kd

Rayonnement
incident

Rayonnement
diffusé

Échantillon

Détecteur

ki

,

Figure 6.10. Schéma de principe d’une mesure de diffusion élastique.

On définit le vecteur de diffusion �q = �kd − �ki dont la norme vaut :

q = |�q | =
4π
λ

sin(θ/2) (6.55)

et le rapport de Rayleigh, Rθ , relatif à l’angle de diffusion θ par :

Rθ =
iθr

2

I0
(6.56)

L’addition dans un solvant d’une molécule isotrope, petite devant la longueur
d’onde λ, de concentration c2 et de masse molaire M2, s’accompagne d’une varia-
tion �Rθ du rapport de Rayleigh par rapport au solvant seul :

�Rθ =
2π2

λ4NA
B

c2
(
1 + cos2 θ

)
1

M2
+ 2A2c2 + 3A3c2

2

(6.57)

Dans cette équation, NA est le nombre d’Avogadro et B est un facteur de contraste
dont l’expression dépend de la nature du rayonnement.

Dans le cas de la diffusion de la lumière (λ de 400 à 800 nm), le contraste est dû à
la différence d’indices de réfraction du solvant et de la solution, et B vaut :

B = n2
1

(
dn

dc2

)2

(6.58)
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En diffusion des rayons X (λ de 0,1 à 0,3 nm), les densités électroniques du solvant
et du soluté, respectivement ρe

1 et ρe
2 , constituent le facteur de contraste, et B est

de la forme :

B = Cste (ρe
1 − ρe

2)2 (6.59)

Enfin, en diffusion des neutrons (λ de 0,1 à 1 nm), B dépend des longueurs de
diffusion cohérente, b1 et b2, relatives au solvant et au soluté, et B est de la forme :

B = Cste

[
b1

(
v2

v1

)
− b2

]2

(6.60)

6.3.2. Diffusion par une solution de polymère

Si nous considérons non plus une molécule de petite taille par rapport à la lon-
gueur d’onde du rayonnement, mais un polymère de dimension comparable à λ,
des phénomènes d’interférence se produisent et diminuent l’intensité diffusée. On
observe alors une variation du rapport de Rayleigh,�Rθ ,obs, différente de celle que
l’on aurait en l’absence d’interférences, �Rθ ,sans interf. On définit alors le rapport :

P (θ) =
�Rθ ,obs

�Rθ ,sans interf
(6.61)

La valeur de ce rapport dépend de θ , de la taille et de la forme de la macromolécule.
En remplaçant �Rθ ,sans interf par son expression donnée par l’équation (6.57), il
vient :

�Rθ ,obs =
2π2

λ4NA
B

c2
(
1 + cos2 θ

)
1

M2
+ 2A2c2 + 3A3c2

2

P (θ) (6.62)

Dans le cas particulier de pelotes statistiques, Debye5 a établi la relation :

P (θ) =
2

(q2 〈S2〉)2

(
q2

〈
S2

〉− 1 + e−q2〈S2〉) (6.63)

q et S étant respectivement l’intensité du vecteur de diffusion défini par l’équa-
tion (6.55) et le rayon de giration de la pelote.

Pour q
〈
S2

〉1/2
< 1, Guinier6 a montré que P (θ) ne dépend pas de la forme des

macromolécules, mais seulement de leur taille selon la relation approchée :

P (θ) = 1 − q2
〈
S2

〉
3

(6.64)

5 Peter J.W. Debye (1884-1966), physicien et chimiste d’origine néerlandaise, reçut en 1936 le prix
Nobel de chimie pour l’utilisation de la diffraction des rayons X pour la détermination des moments
dipolaires moléculaires dans les gaz. Installé à Cornell University (États-Unis) à partir de 1938, il uti-
lisa les techniques de diffusion de la lumière (dérivées de ses travaux sur la diffraction des rayons X)
pour déterminer la taille et la masse molaire des polymères.
6 André Guinier (1911-2000), physicien français, fut le pionnier de la diffraction des rayons X aux
très faibles angles.
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Sous la condition de Guinier, on peut remarquer (en considérant le développe-
ment en série au premier ordre) que :

1 − q2
〈
S2

〉
3

≈ 1

1 + q2〈S2〉
3

(6.65)

Donc :

P−1 (θ) =
1

P (θ)
= 1 +

q2
〈
S2

〉
3

= 1 +
16π2

3 λ2
sin2 (θ/2)

〈
S2

〉
(6.66)

En reprenant la formule (6.62) et en ne prenant en compte que le second coeffi-
cient du viriel, il vient :

2π2

λ4NA

Bc2
(
1 + cos2 θ

)
�Rθ ,obs

=
(

1
M2

+ 2A2c2

)(
1 +

16π2

3λ2
sin2 (θ/2)

〈
S2

〉)
(6.67)

Ainsi, la quantité �Rθ ,obs, accessible expérimentalement à différents angles θ et
différentes concentrations c2 de la solution, est reliée à trois inconnues utiles à
déterminer : la masse molaire du polymère M2, le rayon de giration de la pelote

macromoléculaire
〈
S2

〉1/2
et le second coefficient du viriel A2.

6.3.3. Vérification expérimentale de la condition de Guinier

Comme nous venons de le voir, l’équation (6.67) n’est valide que si la condition

de Guinier q
〈
S2

〉1/2
< 1 est satisfaite. Avant d’aller plus loin, il importe donc de

tester cette condition pour les valeurs usuelles des paramètres expérimentaux liés
aux différentes techniques de diffusion. Le tableau 6.2 résume les résultats du cal-

cul dans le cas d’un polymère de rayon de giration
〈
S2

〉1/2 = 20 nm. Il apparaît
que les mesures de diffusion de la lumière, en raison de la valeur élevée de λ, inter-
viennent en régime de Guinier, même à grand angle de diffusion θ . Les mesures de
diffusion des neutrons se placent aussi en régime de Guinier, à condition qu’elles
soient réalisées aux tout petits angles (inférieurs à 0,2◦). Il découle seulement
de cette particularité que la distance r entre l’échantillon et le détecteur doit
être très grande (typiquement quelques dizaines de mètres) pour qu’une valeur
significative de �Rθ ,obs soit obtenue. Nous verrons dans le chapitre suivant l’inté-
rêt de la diffusion des neutrons aux petits angles (que les Anglo-Saxons appellent

Technique de diffusion λ (nm) θ (◦ ) q
〈
S2

〉1/2

Diffusion de la lumière 500 30 0,13

Diffusion de la lumière 500 150 0,49

Diffusion des neutrons (SANS) 1 0,5 1,10

Diffusion des neutrons (SANS) 1 0,2 0,44

Diffusion des rayons X (SAXS) 0,3 0,5 3,66

Diffusion des rayons X (SAXS) 0,3 0,2 1,46

Tableau 6.2. Test de la condition de Guinier dans le cas d’une pelote macromoléculaire d’un rayon de giration de
20 nm.
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SANS, Small Angle Neutron Scattering) pour la caractérisation des polymères en
masse. En revanche, le domaine de Guinier n’est pas accessible par diffusion des
rayons X, même aux petits angles (SAXS, Small Angle X-ray Scattering), si bien
qu’une modélisation plus raffinée que celle conduisant à l’équation (6.67) est alors
indispensable pour exploiter les données expérimentales.

6.3.4. Diagramme de Zimm

L’équation (6.67) prend deux formes particulièrement simples lorsque la concen-
tration en soluté c2 ou lorsque l’angle de diffusion tendent vers zéro :

lim
c2→0

[
2π2

λ4NA

Bc2
(
1 + cos2 θ

)
�Rθ ,obs

]
=

1
M2

(
1 +

16π2

3λ2
sin2 (θ/2)

〈
S2

〉)
(6.68)

lim
θ→0

[
2π2

λ4NA

Bc2
(
1 + cos2 θ

)
�Rθ ,obs

]
=

1
M2

+ 2A2c2 (6.69)

Ces expressions permettent respectivement la détermination de M2 et
〈
S2

〉
, et

celle de M2 et A2.
D’un point de vue pratique, Zimm7 a proposé d’exploiter l’ensemble des données

expérimentales à partir d’un diagramme unique, sur lequel 2π2

λ4NA

Bc2(1+cos2 θ)
�Rθ ,obs

est

reporté en fonction de sin2(θ/2)+100 c2 (le facteur 100 sert à donner des ordres de
grandeur comparables au terme angulaire et au terme de concentration lorsque c2

est exprimée en g.mL−1, et donc à répartir harmonieusement tous les points expé-
rimentaux sur le diagramme). La détermination de M2,

〈
S2

〉
et A2 résulte alors

d’une double extrapolation à concentration nulle et à angle nul.
La FIG. 6.11 montre le diagramme de Zimm construit, à partir de mesures de diffu-
sion de la lumière, pour un polyéthylène de masse 299 kg.mol−1 en solution dans

l’α-chloronaphtalène à 135 ◦C. Sur cet exemple,
〈
S2

〉1/2
et A2 valent respective-

ment 32 nm et environ 10−3 mL.g−2.mol.

6.3.5. Relation entre la qualité du solvant et le rayon de giration de la pelote

La détermination du rayon de giration des pelotes,
〈
S2

〉1/2
, par diffusion de la

lumière ou des neutrons permet de préciser l’influence qu’ont les interactions
polymère-solvant sur la taille des chaînes et de comparer le comportement d’une
chaîne en solution diluée dans un solvant à celui d’une chaîne isolée dans le vide.
Les comparaisons peuvent être faites indifféremment en termes de

〈
S2

〉
ou de〈

R2
〉
, puisque ces deux grandeurs sont liées entre elles par un coefficient 1/6

(équation (5.5)). Les deux résultats importants sont les suivants.
1) Lorsqu’une macromolécule est placée en solution diluée dans les conditions �,
la pelote de polymère présente des dimensions non perturbées : le carré de sa

7 Bruno H. Zimm (1920-2005), physico-chimiste américain, proposa en 1948 la construction appelée
depuis diagramme de Zimm (Zimm plot) pour traiter les données expérimentales de diffusion de la
lumière par les solutions de polymère. Ses travaux ultérieurs le conduisirent à proposer une théorie
de la viscoélasticité des polymères en solution et à s’intéresser, au sein de l’Université de Californie
à San Diego, aux propriétés physiques et chimiques fondamentales de l’ADN.
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Figure 6.11. Diagramme de Zimm
pour un polyéthylène de masse
299 kg.mol−1 en solution dans
l’α-chloronaphtalène à 135 ◦C.
D’après [1].
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longueur quadratique moyenne bout à bout,
〈
R2

〉
, est égal à

〈
R2

0

〉
(formule (5.10)),

et la répartition des longueurs bout à bout autour de leur valeur moyenne est
gaussienne.

2) Dans un bon solvant, les interactions polymère-solvant sont favorables, le sol-
vant pénètre dans la pelote et la gonfle. Dans ces conditions, le rayon de la pelote
Rsol est multiplié par un coefficient d’expansion α, supérieur à 1, qui dépend de la
masse molaire M2 du polymère :〈

R2
sol

〉
= α2

〈
R2

0

〉
= α2CNNb2 (6.70)

(

(n
m

)
<
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2
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Figure 6.12. Évolution du rayon de giration des pelotes de
polystyrène en fonction de la masse molaire d’échantillons
isomoléculaires en bon solvant et en solvant �. Comme
prévu par la théorie, les pentes sont respectivement de 0,6
et 0,5. D’après [1].

D’après Flory, α5 − α3 varie comme
M

1/2
2 . En première approximation

et en supposant α nettement supé-
rieur à 1, α2 varie comme M0,2

2

et
〈
R2

sol

〉
comme M1,2

2 . En consé-
quence, la distribution des valeurs
de Rsol n’est plus gaussienne.

À titre d’exemple, la FIG. 6.12
montre une belle vérification expé-
rimentale de ces conclusions théo-
riques dans le cas du polystyrène.

Une approche plus rigoureuse a été
développée par de Gennes sur la
base de lois d’échelle. Elle conduit à
une dépendance de

〈
R2

sol

〉
en N6/5,

autrement dit elle confirme parfai-
tement les résultats ci-dessus.
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6.3.6. Cas des systèmes polymoléculaires

Dans les paragraphes précédents, le polymère a été considéré implicitement
comme isomoléculaire. Pour un système polymoléculaire de chaînes gaussiennes
de longueurs moyennes comprises entre 80 et 300 nm, la limite, lorsque c2 tend

vers 0, de la quantité 2π2

λ4NA

Bc2(1+cos2 θ)
�Rθ ,obs

est :

– quand θ tend vers 0◦ :

lim
θ→0

[
2π2

λ4NA

Bc2
(
1 + cos2 θ

)
�Rθ ,obs

]
c2→0

=
1

Mw

(
1 +

16π2

3λ2

〈
S2〉

z
sin2 (θ/2)

)
(6.71)

– quand θ tend vers 180◦ :

lim
θ→180

[
2π2

λ4NA

Bc2
(
1 + cos2 θ

)
�Rθ ,obs

]
c2→0

=
1

Mn

(
1
2

+
16π2

2λ2

〈
S2

〉
n

sin2 (θ/2)
)
(6.72)

〈
S2

〉
n

et
〈
S2

〉
z

sont les carrés moyens du rayon de giration d’une macromolécule
de masse molaire moyenne en nombre Mn et de masse molaire moyenne8 en z
Mz. La masse molaire moyenne Mz se déduisant immédiatement de

〈
S2

〉
z
, ces

Figure 6.13. Schématisation des caractéris-
tiques de chaînes pouvant être déterminées par
diffusion de la lumière. Les pointillés repré-
sentent l’extrapolation à θ = 0◦ et θ = 180◦

des données expérimentales (formules (6.71)
et (6.72)).

Mw

1 Mn 1
2

(θ / 2)(θ / 2)sin2 

2π2

λ4NA

Bc 2(1 + cos2θ)
∆R   ,obs

16π2

2λ2

S216π2

3λ2

[ [
lim

c2        0

S2   
n

z

θ

équations montrent que, pour
des chaînes gaussiennes de masse
molaire assez élevée, la détermi-
nation précise de la distribution
angulaire de la lumière diffusée
permet de déterminer Mn et Mz.
La FIG. 6.13 résume l’ensemble de
ces résultats.

6.4. Propriétés dynamiques d’une macromolécule dans un solvant

Dans les paragraphes qui suivent, nous nous intéresserons d’abord aux proprié-
tés dynamiques locales d’une macromolécule à l’échelle d’un nombre limité de

8 Comme nous l’avons vu dans le chapitre 3, les grandeurs ordinairement utilisées pour caractériser
la masse molaire moyenne d’un polymère polymoléculaire sont les masses molaires moyennes en

nombre et en masse, respectivement Mn =

∑
i NiMi∑

i Ni
et Mw =

∑
i NiM

2
i∑

i NiMi
. La masse molaire

moyenne en z, qui peut être déduite de mesures d’ultracentrifugation, correspond à la définition

d’un ordre immédiatement supérieur : Mz =

∑
i NiM3

i∑
i NiM2

i

.
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liaisons, telles que l’on peut les appréhender par la modélisation moléculaire et la
RMN. Nous étudierons ensuite le comportement global de la pelote macromolécu-
laire au travers des mesures de viscosité.

6.4.1. La modélisation moléculaire des chaînes en solution

Comme nous l’avons vu dans le chapitre 5, la méthode de la dynamique molé-
culaire consiste à résoudre numériquement et pas à pas l’équation fondamentale
de la dynamique pour chaque atome i de l’ensemble considéré, qu’il s’agisse d’un
atome du polymère ou d’un atome du solvant.

Cette approche, qui prend en compte individuellement tous les atomes du sys-
tème, consomme beaucoup de temps de calcul. Elle est particulièrement intéres-
sante dans le cas du calcul de la cellule amorphe que nous décrirons en détail
dans le prochain chapitre. Dans le cas d’un polymère en solution, il est possible
de diminuer le temps de calcul en utilisant la technique de dynamique brow-
nienne. Celle-ci suppose que les molécules de solvant ne sont plus représentées
individuellement, mais sous la forme d’un continuum caractérisé par son frotte-
ment visqueux, −ςi

∂ri

∂t , et des forces aléatoires, Ni(t), sans corrélation spatiale
ni temporelle entre elles, qui représentent les chocs aléatoires des molécules de
solvant sur les atomes de la chaîne polymère :

〈Ni(t)Nj(t)〉 = 2ςimikT δijδ(t − t′) (6.73)

ςi est le coefficient de frottement de l’atome i, δij et δ (t − t′) sont des symboles
de Kronecker. Ils sont égaux à 0 sauf, respectivement, pour i = j et t = t′ où ils
prennent la valeur 1.

Dans ces conditions, l’équation (6.73) devient :〈
Ni(t)2

〉
= 2ςimikT (6.74)

L’équation fondamentale de la dynamique s’écrit alors :

mi
∂2ri

∂t2
= −∂V

∂ri
− ζi

∂ri

∂t
+ Ni(t) (6.75)

où V est l’énergie conformationnelle de la molécule considérée, calculée suivant
les méthodes décrites dans le chapitre 5.

L’expression (6.75) devient, dans l’hypothèse d’un frottement fort qui rend négli-
geable le terme inertiel :

ζi
∂ri

∂t
= −∂V

∂ri
+ Ni(t) (6.76)

La résolution du système d’équations (6.76) écrites pour chaque atome i de la
molécule considérée se fait à l’aide de l’algorithme de Runge-Kutta qui, de même
que l’algorithme de Verlet, décrit dans le chapitre précédent, repose sur un déve-
loppement au premier ordre des positions et des vitesses des atomes i. Comme la
dynamique moléculaire, la dynamique brownienne permet de déterminer la posi-
tion ri(t), ainsi que les angles de valence et de rotation interne de chaque atome i
en fonction du temps t.
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Figure 6.14. Distorsion des angles de rotation
interne (a) et des angles de valence (b) lors
d’un changement de conformation affectant la liai-
son 0 dans le polyisoprène cis-1,4 en solution.
D’après [3].

Pour du polyisoprène cis-1,4 en solution,
les simulations numériques montrent
que les sauts conformationnels se pro-
duisent de façon identique et à des fré-
quences très comparables dans le vide
et dans un bon solvant. Dans le vide,
un changement conformationnel ne pro-
voque qu’une déformation très localisée
à l’intérieur d’un ensemble de quatre liai-
sons consécutives. En revanche, dans un
solvant, un saut conformationnel s’ac-
compagne de la variation de huit à
dix angles de rotation internes voisins
(FIG. 6.14) ; de la sorte, la déformation de
la chaîne due au mouvement reste, d’une
part, localisée et, d’autre part, limite le
déplacement moyen des atomes de la
chaîne (voir chapitre 5, FIG. 5.18).

Des résultats similaires sont observés
pour le polyéthylène : comme le montre
la FIG. 6.15, une variation des différents
paramètres n’a lieu que pour les carbones
situés au plus à ± 6 liaisons de la liai-
son effectuant un saut conformationnel.
Pour le polyéthylène, il y a donc six uni-
tés monomères affectées par un tel mou-
vement. En outre, la variation de l’angle
de rotation interne le long de la séquence
chimique fait apparaître des variations
simultanées de plusieurs angles dièdres
lors d’un changement conformationnel. Ces variations correspondent à des
contre-rotations qui permettent, comme dans le polyisoprène cis-1,4, de limiter le
déplacement des différents atomes dans l’espace.

La FIG. 6.16 montre l’évolution, en fonction du temps après une transition confor-
mationnelle, de la distribution des angles de rotation interne avec, à temps courts,
uniquement l’effet des librations qui élargissent progressivement la distribution
autour de 0◦ et, à 250 ps, l’intervention d’un saut conformationnel qui change de
120◦ l’angle dièdre. Signalons que l’effet du solvant se manifeste par des librations
de beaucoup plus faible amplitude que dans le vide.

La technique de cinématique coopérative a déjà été décrite dans le cas de la chaîne
isolée (paragraphe 5.4.3). Plus simple que les méthodes de dynamique moléculaire
et de dynamique brownienne, et demandant des temps de calcul moins impor-
tants, elle peut également être utilisée dans le cas des macromolécules en solution.
Le solvant, représenté par son coefficient de frottement, contribue à augmenter les
forces de frottement dont on tient compte dans l’expression de l’énergie totale du
système.
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Figure 6.15. Variations moyennes des positions des
atomes (a), des angles de rotation interne (b) et des
angles de valence (c) entre leur valeur à l’instant qui
précède immédiatement le saut conformationnel et
leur valeur à l’instant qui suit le saut, en fonction de
la position des atomes ou des liaisons le long de la
chaîne de polyéthylène. Dans cette représentation, la
liaison entre les carbones 0 et +1 est celle qui effectue
le saut. D’après [4].

6.4.2. Étude expérimentale par relaxation du carbone 13 en RMN

De façon générale, les mesures en solution des temps de relaxation spin-réseau T1

des carbones 13 mettent en évidence deux grandes catégories de mouvements :

– des librations, dont l’amplitude est une fonction décroissante de l’encombre-
ment stérique au niveau du carbone étudié et dont la fréquence est au mois
égale à 10−12 s à température ambiante ;

– des mouvements dits segmentaires qui concernent un nombre limité de liaisons
et dont la fréquence est de l’ordre de 10−10 s.

Pour mieux cerner le caractère localisé de ces mouvements segmentaires, des
mesures ont été réalisées sur une série de polybutadiènes contenant des unités cis-
1,4 et trans-1,4 dans un rapport constant, et des unités 1,2 en quantité variable.
La FIG. 6.17 montre les spectres de RMN du carbone 13 de ces copolymères. Il est
intéressant de remarquer que la résolution des spectres est telle qu’elle permet de
discerner les carbones à l’intérieur d’une séquence de trois unités monomères.
La variation du T1 associé à une séquence donnée de trois unités monomères
en fonction du pourcentage d’unités 1,4 (cis ou trans) dans le polybutadiène
(FIG. 6.18) montre que, pour les polybutadiènes riches en unités 1,2, le T1 est
relativement petit et donc la mobilité est relativement réduite. Lorsque le polybu-
tadiène s’enrichit en unités 1,4, le T1 et, par suite, la mobilité, augmentent jusqu’à
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Figure 6.16. Évolution, en fonction du temps suivant une transition conformationnelle, de la distribution des
angles de rotation interne dans le polyisoprène cis-1,4 en solution. D’après [3].

une composition d’environ 2 unités 1,4 pour une unité 1,2, à partir de laquelle le
T1 n’évolue plus. L’existence de ce plateau dans les temps de relaxation montre
que le mouvement de la séquence considérée dépend de la nature chimique des
deux unités voisines et qu’il est insensible à la présence des unités plus lointaines.
Un mouvement élémentaire, tel qu’il est perçu via le temps de relaxation T1, met
donc en jeu trois unités monomères dans le polybutadiène, en accord avec les
résultats des simulations dynamiques.

6.4.3. Viscosité et comportement global d’une macromolécule en solution

6.4.3.1. Définition des différentes viscosités

Pour définir la viscosité newtonienne, il est intéressant de considérer l’écoulement
laminaire schématisé sur la FIG. 6.19 qui représente, dans un repère orthogonal
Oxyz, un écoulement de fluide visqueux dans la direction Ox. Les composantes
du vecteur vitesse d’un élément de volume de coordonnées (x1 ; y1 ; z1) ont pour
valeur :

vx = u = u (z1) (6.77)

vy = vz = 0 (6.78)
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Figure 6.17. Spectres de RMN du carbone 13 en solution de copolymères statistiques de polybutadiènes cis-1,4
(noté c sur les spectres), trans-1,4 (noté t) et 1,2 (noté v). Les unités notées 1,4 regroupent à la fois les unités cis-
1,4 et trans-1,4. Le rapport du nombre d’unités cis-1,4 au nombre d’unités trans-1,4 est constant. Le pourcentage
d’unités 1,2 dans chaque copolymère est indiqué à côté du spectre. D’après [5].

La vitesse ne dépend que de la coordonnée z. Tous les points d’une couche paral-
lèle au plan xOy ont donc la même vitesse. En revanche, les différentes couches
ont, les unes par rapport aux autres, des vitesses relatives. Un tel écoulement cor-
respond à un glissement de couches infiniment minces parallèles au plan xOy
(d’où le qualificatif « laminaire ») et il est caractérisé soit par la fonction u(z), soit
par le gradient de vitesse dans la direction z :

�z1 =
(

du

dz

)
z=z1

(6.79)
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Figure 6.18. Variation, en fonction de la composition, des temps de relaxation spin-réseau T1 des carbones 13
de polybutadiènes contenant des unités cis-1,4 (c), trans-1,4 (t) et 1,2 (v). 1,4 désigne indifféremment un motif
cis-1,4 ou un motif trans-1,4. D’après [5].
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Figure 6.19. Représentation schématique d’un écou-
lement laminaire dans la direction Ox.

La valeur de � dépend de l’écoule-
ment considéré. Elle est approximati-
vement constante pour un fluide placé
entre deux cylindres coaxiaux tournant
autour de leur axe à des vitesses dif-
férentes, à condition que la distance
entre les cylindres soit petite par rap-
port à leurs rayons.

Si nous considérons, dans l’écoulement
laminaire de la FIG. 6.19, une couche
d’ordonnée z1, elle exerce sur ses voi-
sines un ensemble de forces locales
dont la résultante, appelée force de frottement, est dirigée, par raison de symé-
trie, suivant Ox. Selon l’hypothèse de Newton, cette force est indépendante de la
vitesse de l’écoulement et son intensité par unité de surface de contact est donnée
par la formule :

Fz1 = η0

(
du

dz

)
z=z1

(6.80)

Le facteur de proportionnalité η0 ainsi défini est le coefficient de viscosité absolue
du fluide. Il intervient également dans l’expression de l’énergie dissipée par frotte-
ment, par unité de volume et par unité de temps dans l’écoulement laminaire :

E = η0

(
du

dz

)2

(6.81)

Si un polymère est dissous dans un solvant pur de viscosité η1, la présence des
molécules de polymère perturbe l’écoulement du solvant. Cette modification se
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traduit par une viscosité de la solution, η, supérieure à celle du solvant pur η1. On
définit, pour la solution de concentration c2 en polymère :

– la viscosité relative : ηrel = η/η1 (6.82)

– la viscosité spécifique : ηsp = (η − η1)/η1 (6.83)

– la viscosité réduite : ηred = ηsp/c2 =
η − η1

η1c2
(6.84)

– la viscosité intrinsèque : [η] = lim
c2→0

(
η − η1

η1c2

)
(6.85)

Il convient de noter que seules η et η1 ont les dimensions d’une viscosité, expri-
mée en Pa.s. ηrel et ηsp sont des grandeurs sans dimension. Enfin, ηred et [η] sont
homogènes à l’inverse d’une concentration. La quantité discutée par la suite est la
viscosité intrinsèque [η].

La présence du polymère dans la solution s’accompagne également d’un accrois-
sement de l’énergie dissipée par frottement. Cet accroissement est d’autant plus
important que la macromolécule considérée a une taille, et donc une masse
molaire, élevées. Les différentes viscosités définies ci-dessus, reliées directement
à l’énergie dissipée, croissent donc elles aussi avec la masse molaire du polymère
étudié.

6.4.3.2. La loi de Mark-Houwink

De façon empirique, la viscosité intrinsèque d’une solution de polymère de
masse M2 obéit à la loi de Mark-Houwink9 :

[η] = KMa
2 (6.86)

K et a sont des coefficients qui dépendent du polymère, du solvant et de la tem-
pérature. a est compris entre 0,5 et 1. Dans un échantillon présentant une dis-
tribution des masses molaires Mi, la masse moyenne obtenue à partir de la for-
mule (6.86) est la masse viscosimétrique donnée par la formule (3.6) :

Mexp =




∑
i

NiMi
1+a

∑
i

NiMi




1
a

(6.87)

9 Herman Francis Mark (1895-1992), né à Vienne, débuta sa carrière en Allemagne. Il dut se réfu-
gier en Autriche, puis fuir au Canada avant de s’installer aux États-Unis à partir de 1940. Il fut l’un
des fondateurs de la science des polymères, sur laquelle il eut une profonde influence pendant plus
de soixante ans. Il fut le premier à publier la structure cristalline de la cellulose et celle du caou-
tchouc, et à formuler la loi donnée sous la forme (6.86). Roelof Houwink, ingénieur néerlandais né
en 1897, montra la validité de cette expression par des mesures sur plusieurs polymères, dans dif-
férents solvants. Une tendance récente dans la littérature est d’associer à cette loi le japonais Ichiro
Sakurada (1904-1986), par ailleurs inventeur de la fibre vinylon. Ainsi parle-t-on de la loi MHS ou
Mark-Houwink-Sakurada.
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Figure 6.20. Variation de la viscosité intrinsèque en
fonction de la masse molaire pour un polyéthylène en
solution : (a) dans la décaline à 135 ◦C et (b) dans le
diphényléther à 161 ◦C. D’après [1].

La FIG. 6.20 montre les résultats obte-
nus pour des fractions bien définies en
masse molaire de polyéthylène en solu-
tion :

– dans la décaline à 135 ◦C :

[η] = 6,2.10−4M0,70
2 (6.88)

– dans le diphényléther à 161 ◦C :

[η] = 2,95.10−3M0,50
2 (6.89)

Ainsi, pour un polymère donné, les
variations de la viscosité intrinsèque
en fonction de la masse molaire
dépendent de la qualité du solvant par
l’intermédiaire du coefficient de la loi
de puissance, d’une façon analogue aux observations faites sur les valeurs de rayon
de giration (paragraphe 6.3.5).

6.4.3.3. La théorie de Flory et Fox

Les valeurs de la viscosité intrinsèque pour les polymères de masse M2 supérieure
à 10 kg.mol−1 sont bien décrites par la théorie de Flory et Fox10.

Pour une particule de rayon Rs, impénétrable au solvant, la viscosité intrinsèque
de la solution s’écrit :

[η] = CsteR3
s/M2 (6.90)

Le modèle de Flory et Fox consiste à considérer les pelotes macromoléculaires
comme des sphères impénétrables au solvant, dont la viscosité en solution peut
être calculée par la formule précédente. Le rayon de la pelote est proportionnel

à
〈
R2

〉1/2
où

〈
R2

〉
est la distance quadratique moyenne entre les extrémités de

la chaîne polymère. Dans les conditions non perturbées,
〈
R2

〉
est égal à

〈
R2

0

〉
. En

revanche, dans un bon solvant, le rayon de la pelote est multiplié par le coeffi-
cient d’expansion α qui dépend de la masse molaire M2 du polymère. Avec ces
hypothèses, la viscosité intrinsèque de la solution de polymère devient :

[η] =
Cste

〈
R2

0

〉3/2
α3

M2
= �FF

(〈
R2

0

〉
M2

)3/2

M
1/2
2 α3 (6.91)

Le paramètre �FF est une constante universelle indépendante du solvant, de la
température et des caractéristiques de la chaîne étudiée à condition, toutefois,
que sa forme spatiale corresponde à celle d’une macromolécule en pelote statis-
tique. Sa valeur est voisine de 2,5.1023 pour une viscosité intrinsèque exprimée
en mL.g−1.

10 Thomas G. Fox (1921-1977) fut le collaborateur et l’ami de Paul Flory pendant de très nombreuses
années. Leur théorie de la viscosité intrinsèque fut publiée en 1952 (J. Am. Chem. Soc., vol. 73,
p. 1904-1908).
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L’expression (6.91) est équivalente à :

[η] = KM
1/2
2 α3 (6.92)

avec :

K = �FF

(〈
R2

0

〉
M2

)3/2

(6.93)

Dans un solvant pris dans les conditions �, α = 1 et la relation se simplifie :

[η] = KM
1/2
2 (6.94)

La FIG. 6.20 montre que le diphényléther à 161 ◦C est un solvant � du polyéthy-
lène.

Il est donc possible, par des mesures de viscosité intrinsèque, de déterminer les
dimensions non perturbées d’un polymère de masse M2 donnée dans un solvant
à la température � et d’en déduire le coefficient d’expansion α dans un bon sol-
vant à cette même température. Par exemple, dans le cas du polyéthylène dans
le diphényléther à 161 ◦C, la détermination de

〈
R2

0

〉
/M2 à partir des données de

la FIG. 6.20 et l’utilisation de la formule (6.91) conduisent à un rapport carac-
téristique

〈
R2

0

〉
/Nb2 de 6,7. Le coefficient d’expansion est calculé à partir de la

relation :

α =
(

[η]
[η�]

)1/3

(6.95)

où [η] et [η�] sont les viscosités intrinsèques dans le solvant considéré et dans
un solvant � à la même température. Dans la décaline à 135 ◦C, le coeffi-
cient d’expansion est de l’ordre de 1,6. Il varie peu avec la masse molaire du
polymère.

6.4.4. La détection viscosimétrique en chromatographie d’exclusion stérique

6.4.4.1. Généralités sur les méthodes de détection

Comme nous l’avons vu au chapitre 3, la chromatographie par exclusion stérique
consiste à éluer la solution macromoléculaire au travers d’un gel. Pour un poly-
mère de structure chimique donnée, le temps de rétention et le volume de réten-
tion dépendent de la masse molaire de chaque macromolécule dans la solution.
Ces grandeurs de rétention dépendent également de la structure chimique du
polymère. Pour déduire des chromatogrammes les valeurs de Mn, Mw et l’indice
de polymolécularité IP d’un polymère donné, il est nécessaire d’étalonner ces
courbes avec des fractions bien définies de ce même polymère, avec des masses
déterminées par d’autres techniques telles que la diffusion de la lumière ou la vis-
cosimétrie que nous venons de décrire. Un autre mode de détection, également
très utilisé, repose sur la mesure de l’indice de réfraction d’une solution diluée de
polymère. Un exemple d’étalonnage est donné sur la FIG. 6.21.
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Figure 6.21. Exemple d’un étalonnage en chromatographie
pour le polystyrène. (a) Chromatogramme et (b) courbe de
calibration obtenus pour des polystyrènes isomoléculaires de
masses connues. (c) Application à un polystyrène radicalaire.
Le calcul des masses molaires moyennes Mn et Mw à partir de
la distribution en masse représentée sur la figure (c) donne :
Mn = 142 kg.mol−1, Mw = 255 kg.mol−1.

6.4.4.2. L’étalonnage « universel »

Volume de rétention (mL)

Polystyrène linéaire
Polystyrène branché (en peigne)
Polystyrène branché (en étoile)
Copolymère à blocs branché PS/PMMA
Poly(méthacrylate de méthyle)
Poly(chlorure de vinyle)
Copolymère greffé PS/PMMA
Poly (phénylsiloxane)
Polybutadiène

109

108

107

106

105
80 100 120 140

[η
]M

2

Figure 6.22. Relation universelle entre le produit
[η]M2 et le volume de rétention en chromatographie
par exclusion stérique. D’après [6].

Comme le montre la FIG. 6.22, il existe
une courbe de calibration universelle
qui relie le produit [η]M2 au volume
de rétention déterminé en chromato-
graphie d’exclusion stérique. Le produit
s’écrit :

[η]M2 = KM
1/2
2 α3

= �FF

(〈
R2

0

〉
M2

)3/2

M
3/2
2 α3

= �FF

〈
R2

0

〉3/2
α3 (6.96)

[η]M2 est proportionnel au volume de
la molécule. La séparation des molé-
cules par chromatographie d’exclusion
stérique repose donc entièrement sur un
effet de taille.
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6.5. Conclusions

À l’issue de ce chapitre, le lecteur doit :

– avoir compris la signification physique des termes qui interviennent dans l’ex-
pression de �Gmel ;

– maîtriser les notions de bon et de mauvais solvant, et de solvant�, de paramètre
de solubilité et de coefficient d’interaction polymère-solvant.
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CHAPITRE

7
LA MACROMOLÉCULE

DANS LA MASSE DU POLYMÈRE
AMORPHE

Dans les deux chapitres précédents, nous avons étudié la macromolécule isolée,
puis en présence d’un solvant. Nous nous intéressons ici à la chaîne polymère
dans la masse du polymère amorphe, un état de la matière ne suivant, à l’inverse
de l’état cristallin, aucune règle d’arrangement ou d’organisation. Ainsi, dans un
polymère amorphe, les chaînes sont dans un état désordonné.
Après avoir caractérisé les conformations de la chaîne, nous considérerons
les mouvements segmentaires de la macromolécule en masse à l’état liquide
visqueux, souvent appelé « état fondu » par abus de langage. Nous étudierons
ensuite, de façon approfondie, le phénomène de transition vitreuse des homo-
polymères. Enfin, nous examinerons le cas des systèmes polymère-plastifiant et
polymère-polymère, et celui des copolymères statistiques et des copolymères à
blocs.

7.1. Introduction : les différents états du polymère en masse

Le diagramme représenté sur la FIG. 7.1 montre les différents états d’un polymère
en masse en fonction de sa masse molaire et de la température.
Le polymère en masse non réticulé (FIG. 7.1.a) est dans l’état vitreux à basse tem-
pérature. Il se présente sous la forme d’un verre, c’est-à-dire d’un solide dur, rigide
et cassant. Une bonne image est celle des plaques transparentes de Plexiglas�, qui
est un poly(méthacrylate de méthyle). Lorsque la température augmente et atteint
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Figure 7.1. Les différents états des polymères en masse : (a) polymères non réticulés ; (b) réseaux tridimension-
nels.

une certaine température, appelée température de transition vitreuse, Tg, les poly-
mères de faible masse deviennent des liquides visqueux. À la température de tran-
sition vitreuse Tg, les polymères de masse supérieure à une masse de quelques Me

(Me est la « masse entre enchevêtrements », voir chapitre 10), passent de l’état
vitreux à un état mou et caoutchoutique. Si l’on augmente encore la température,
ces polymères de forte masse passent par une zone de fluidification avant de deve-
nir à leur tour des liquides visqueux. Remarquons que la FIG. 7.1.a montre une
variation de la température de transition vitreuse avec la masse molaire, M , du
polymère : Tg croît avec M pour les faibles masses molaires pour tendre ensuite
vers une valeur limite pour les polymères de plus forte masse.

Le diagramme d’états des réseaux polymères (FIG. 7.1.b) est construit en considé-
rant en abscisse non plus la masse molaire (qui est infinie), mais la masse molaire
moyenne entre points de réticulation, Mr. Le phénomène de transition vitreuse
existe également pour les réseaux polymères, lorsqu’ils ne sont pas trop réticulés.
Mais seulement deux états leur sont accessibles : un état verre, dur et cassant, et
un état caoutchoutique, très déformable. Il suffit de plonger un tuyau souple en
caoutchouc ou un simple bracelet élastique dans de l’azote liquide pour observer
ces deux états. Le passage à l’état liquide est impossible en l’absence de décompo-
sition chimique, puisque toutes les chaînes sont reliées entre elles par des liaisons
covalentes.

7.2. Conformations de la chaîne polymère dans la masse du polymère
amorphe

Nous sommes désormais familiers avec la notion de pelote statistique et avec l’es-
timation des dimensions d’une chaîne dans le vide, dans un solvant � ou dans un
bon solvant. Les techniques de diffusion des neutrons et de modélisation molécu-
laire vont maintenant nous permettre de dégager une image de la conformation
d’une chaîne polymère au sein d’autres chaînes.
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7.2.1. Observation des dimensions non perturbées par diffusion des neutrons

La technique de diffusion des neutrons aux petits angles a déjà été décrite, paral-
lèlement à la diffusion de la lumière, dans le paragraphe 6.3 pour caractériser les
solutions macromoléculaires. Elle offre une opportunité unique de déterminer la
taille des pelotes au sein du polymère en masse. Pour distinguer le comportement
d’une chaîne au milieu de ses semblables et disposer d’un contraste suffisant, on
réalise des « solutions » diluées de polymère deutéré dans son homologue hydro-
géné.
Compte tenu de la forte différence des longueurs de diffusion cohérente de 1H
et 2H (respectivement b1 = –0,37.10−5 nm et b2 = 0,67.10−5 nm), il est possible
de construire le diagramme de Zimm et d’accéder à la valeur du rayon de gira-

tion
〈
S2

〉1/2
des chaînes deutérées. L’étude d’échantillons de polystyrène de faible

indice de polymolécularité, sur une large gamme de masses molaires a montré

(FIG. 7.2) que
〈
S2

〉1/2
varie comme M1/2, aussi bien dans le polymère en masse

que dans un solvant dans les conditions � [1]. Il ressort donc des expériences de
diffusion de neutrons que les chaînes macromoléculaires conservent leurs dimen-
sions non perturbées au sein du polymère en masse.
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Figure 7.2. Diagramme log-log donnant l’évolution, en fonction de la masse molaire, du rayon de giration des
pelotes de polystyrène deutéré en solvant � et dans un fondu de polystyrène hydrogéné de même longueur de
chaîne. D’après [1].

7.2.2. Modélisation moléculaire par la méthode de la cellule amorphe

Dans la méthode de la cellule amorphe, on considère un cube de quelques
dixièmes de nanomètre de côté que l’on remplit à l’aide d’une chaîne unique.
Le nombre d’unités monomères de la chaîne est déterminé par la densité du
polymère à l’état considéré. La première étape du calcul consiste à construire une
chaîne isolée à l’aide de la méthode de Monte-Carlo pour les configurations et les
conformations (voir paragraphe 5.3.2).
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Plaçons maintenant l’une des extrémités de cette chaîne au centre de la cellule.
Il est bien évident que la chaîne ne s’inscrit pas spontanément à l’intérieur des
contours de la cellule. On utilise alors le principe des répliques, qui consiste,
lorsque la chaîne sort par l’une des faces du cube, à la faire rentrer dans le cube
par la face opposée. Il est ainsi possible d’introduire dans la cellule la chaîne et ses
« répliques », comme l’illustre la FIG. 7.3.

Figure 7.3. Illustration de la construction d’une cellule amorphe. Lorsque
certaines liaisons de la chaîne initiale sortent de la cellule, comme le font
les liaisons tracées en gras, la portion de chaîne correspondante est rem-
placée par sa « réplique », translatée de façon à ce qu’elle rentre par la
face opposée de la cellule. Cette opération est systématiquement répé-
tée chaque fois que des liaisons traversent les faces de la cellule. Nous
n’avons plus alors une chaîne unique, mais une chaîne et ses répliques.

Chaîne initiale

répliqueR

Comme nous l’avons vu précédemment, l’ensemble chaîne et répliques est stable
sur le plan intramoléculaire à l’échelle de quelques unités monomères. Il ne l’est
pas sur le plan de son énergie intermoléculaire. L’étape suivante consiste donc à
minimiser l’énergie de la cellule amorphe. Pour une chaîne vinylique de N liai-
sons, le nombre d’angles de rotation interne est 2N − 2 (voir chapitre 5). Ces
2N − 2 angles de rotation interne constituent un grand nombre de paramètres
par rapport auxquels il faut minimiser l’énergie totale de la cellule. Pour ne pas

Figure 7.4. Exemple d’une cellule amorphe de polypro-
pylène atactique après minimisation de l’énergie totale
(les atomes d’hydrogène ne sont pas représentés, les
CH, CH2 et CH3 sont traités comme des atomes unifiés).
D’après [2].

accroître ce nombre de paramètres,
on suppose constants les longueurs de
liaison et les angles de valence. La
FIG. 7.4 montre l’exemple d’une cel-
lule amorphe de polypropylène atac-
tique après minimisation de l’énergie
totale.

Quel que soit l’algorithme de mini-
misation utilisé, dans un problème
où interviennent un grand nombre de
paramètres, les minima obtenus sont
toujours des minima relatifs et la solu-
tion ne peut être unique. Pour obtenir
des résultats significatifs, il faut donc
effectuer plusieurs calculs sur des cel-
lules différentes et traiter les résultats
de façon statistique.

La méthode de la cellule amorphe per-
met de déterminer l’énergie cohésive,
qui est la variation de l’énergie due aux
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interactions intermoléculaires, c’est-à-dire lorsque l’on passe de la chaîne unique
isolée (dont l’énergie est Echaîne isolée) à la chaîne et ses répliques dans la cellule
dont l’énergie est E :

Ecoh = Echaîne isolée − E (7.1)

À partir de l’énergie cohésive, on calcule ensuite le paramètre de solubilité
d’Hildebrand (voir paragraphe 6.1.1.3) :

δ = (Ecoh/v)1/2 (7.2)

où v est le volume de la cellule.
Dans le cas du polypropylène atactique, la distribution des angles de rotation
interne le long de la chaîne après minimisation est donnée sur la FIG. 7.5. Elle
est comparée avec les données de départ sur les isomères de rotation qui reflètent
le comportement de la chaîne isolée. Cette figure ne montre pas de changements
significatifs dans les conformations moyennes les plus stables. Elle montre, en

Figure 7.5. Distribution des angles de rotation interne
pour les liaisons de la chaîne principale du polypro-
pylène atactique. Les traits verticaux représentent la
contribution des isomères de rotation. D’après [2].

–100 0 100

4

3

2

1

0

A
bo

n
da

n
ce

 (
u

.a
.)

 

Angle de rotation interne (°)

revanche, un élargissement important
de la distribution de ces conforma-
tions autour de ces valeurs moyennes.
La distance quadratique moyenne bout
à bout et le rapport caractéristique
sont sensiblement identiques à ceux
déterminés pour la molécule isolée,
en accord avec les résultats des expé-
riences de diffusion des neutrons.

Le calcul permet également de déterminer, à T < Tg, les fonctions de corréla-
tion de position des atomes deux à deux. À faible distance, des corrélations appa-
raissent ; elles correspondent aux distances entre atomes dans les conformations t,
tt et ttt très probables. Il n’y a aucune corrélation à longue distance, en accord avec
le désordre attendu de l’état amorphe.
Une autre caractéristique de l’état amorphe à T < Tg est l’hétérogénéité de la
compacité, avec des variations de la densité locale à une échelle de quelques mil-
lièmes de nm3.

7.3. Dynamique moléculaire des chaînes amorphes à T > Tg

Nous avons étudié, dans les chapitres 5 et 6, les mouvements locaux d’une chaîne
isolée, puis ceux d’une chaîne en solution. Dans les paragraphes suivants, la modé-
lisation moléculaire et la relaxation magnétique nucléaire en milieu fondu vont
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permettre de montrer comment la présence d’autres chaînes dans son voisinage
immédiat modifie le comportement dynamique d’une chaîne donnée.

7.3.1. Modélisation dynamique

Nous avons vu qu’il est possible, à l’aide de la méthode de la dynamique molé-
culaire (paragraphe 5.4.2), de suivre les mouvements des liaisons en fonction du
temps. Appliquée à une structure minimisée, comme celles, par exemple, que nous
avons obtenues par le calcul de la cellule amorphe, cette méthode elle permet de
calculer les positions et les vitesses de chaque atome à chaque instant.
La FIG. 7.6 montre la variation de l’angle de rotation interne�i, associé à la liaison
i d’une chaîne de polyéthylène fondu en fonction du temps.
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Figure 7.6. Variation d’un angle de rotation interne donné d’une chaîne de polyéthylène fondu. D’après [3].

Suivant l’instant considéré, �i adopte des valeurs proches de 0◦, +120◦ ou –120◦,
correspondant respectivement à des conformations t, g+ et g− de la liaison i. La
variation brutale de �i entre ces valeurs est la signature d’un changement confor-
mationnel. Remarquons que, dans les conditions du calcul, il se passe quelques
changements conformationnels en 1 ns. De plus,�i n’est pas strictement égal à 0◦,
+120◦ ou –120◦. Il effectue des librations d’une amplitude de ±30◦ autour de cha-
cune de ces positions. Ces librations ont été observées par des mesures de temps
de relaxation spin-réseau en résonance magnétique nucléaire du carbone 13, ainsi
que par des expériences de diffusion des neutrons.
Dans le cas du polyisoprène cis-1,4 dont nous avons déjà décrit la dynamique
locale de la chaîne dans le vide et en solution (voir chapitres 5 et 6), les calculs
montrent que les sauts conformationnels s’effectuent de la même façon dans les
trois états, mais que les librations ne sont plus « couplées », c’est-à-dire à la fois
de grande amplitude et corrélées à l’échelle de quelques liaisons. Leur amplitude
est considérablement réduite, comparable à celle des librations observées pour le
polyéthylène fondu sur la FIG. 7.6. Enfin, les mouvements conservent leur carac-
tère localisé. Rappelons (voir FIG. 5.18) qu’à l’état fondu, le déplacement moyen
d’un atome en fonction du temps est considérablement plus petit qu’en solution
et a fortiori que dans le vide.
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7.3.2. Étude de la dynamique locale par relaxation magnétique nucléaire

De la même façon qu’en solution, les mesures des temps de relaxation spin-réseau
T1 en RMN permettent d’étudier la dynamique locale des polymères à l’état fondu.
Ces expériences mettent en évidence une décroissance de la mobilité lorsque la
température diminue. Cet effet est d’autant plus fort que l’on approche de la tem-
pérature de transition vitreuse. Ces mesures montrent également une dépendance
de la mobilité avec la nature chimique de l’unité de répétition, à une température
donnée. En revanche, il est très intéressant de constater que lorsque les compa-
raisons sont effectuées pour un même écart de température à la température de
transition vitreuse (T − Tg), les polymères présentent, au niveau local, des mobi-
lités très comparables, quelle que soit leur structure chimique. La température de
transition vitreuse joue donc un rôle déterminant dans la mobilité des polymères
en masse.

7.4. La transition vitreuse

La transition vitreuse est une propriété caractéristique des régions amorphes : elle
existe dans les polymères linéaires, bien entendu, mais également dans les réseaux
(à condition que les sous-chaînes amorphes entre points de réticulation aient une
longueur suffisante) et, comme nous le verrons dans le chapitre 9, dans les zones
amorphes des polymères semi-cristallins.
Ainsi que cela a été souligné au début de ce chapitre, la transition vitreuse carac-
térise le passage d’un état solide du polymère en masse à un état soit liquide,
soit caoutchoutique. Un tel changement d’état s’accompagne de la variation de
nombreuses propriétés physiques, comme la capacité calorifique, le volume mas-
sique, le coefficient de dilatation et, bien sûr, les propriétés mécaniques. Grâce
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Figure 7.7. Variation du volume massique du
poly(acétate de vinyle) en fonction de la température de
l’échantillon, à différentes vitesses de refroidissement
à partir de l’état liquide. D’après [4].

au suivi de ces différentes propriétés en
fonction de la température, le phéno-
mène de transition vitreuse peut être
mis en évidence et caractérisé.

7.4.1. Mise en évidence à partir
de la variation du volume massique
en fonction de la température

La FIG. 7.7 représente la variation
du volume massique du poly(acétate
de vinyle) en fonction de la tempéra-
ture de l’échantillon, pour différentes
vitesses de refroidissement.
Lorsque l’échantillon est refroidi à par-
tir de l’état liquide ou caoutchoutique,
son volume massique diminue : la
pente dans le diagramme de la FIG. 7.7
est le coefficient de dilatation β. La
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transition vitreuse se manifeste par un changement du coefficient de dilatation
qui passe d’une valeur β� relativement grande correspondant à un liquide ou à
un solide mou, à une valeur plus faible βg, caractéristique de l’état solide vitreux.
Les données reportées sur la FIG. 7.7 montrent que la température de transition
vitreuse dépend de la vitesse de refroidissement de l’échantillon. Plus la vitesse de
refroidissement est lente, plus la température de transition vitreuse est faible. Ce
résultat montre que la transition vitreuse n’est pas un phénomène thermodyna-
mique, comme la fusion, par exemple, dont la température est indépendante des
conditions de la mesure, mais un phénomène cinétique.

7.4.2. Mise en évidence par analyse enthalpique différentielle

Pour déterminer la température de transition vitreuse, on utilise plus fréquem-
ment la variation de la capacité calorifique observée par analyse enthalpique dif-
férentielle (DSC). Cette technique consiste à faire varier, à vitesse constante, la
température d’un échantillon et à mesurer la quantité de chaleur, �H , nécessaire
pour élever la température d’un incrément �T pendant le temps �t. Cette quan-
tité s’écrit :

�H = Cp�T (7.3)

où Cp est la capacité calorifique de l’échantillon à pression constante.

En dessous de la température de transition vitreuse, la capacité calorifique du
polymère est celle d’un solide. Au-dessus de Tg, elle s’apparente à celle d’un
liquide. La transition vitreuse se manifeste donc, comme le montre la FIG. 7.8,
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Figure 7.8. Thermogramme d’une résine époxyde.
Mise en évidence de la température de transi-
tion vitreuse (température au point d’inflexion de la
courbe).

par une variation très nette du flux de
chaleur fourni par l’appareil1. On véri-
fie également par cette technique que
la température de transition vitreuse
varie avec la vitesse de chauffage ou
de refroidissement de l’échantillon, en
accord avec le caractère cinétique de
cette transition.

7.5. Expression
mécanique de la transition vitreuse

Avant d’illustrer l’incidence de la tran-
sition vitreuse sur les propriétés méca-
niques, ce que nous ferons dans le
paragraphe 7.5.2, il convient de préci-
ser quelques notions de mécanique des
matériaux.

1 La convention de représentation adoptée tout au long de cet ouvrage est qu’un phénomène exo-
thermique s’accompagne d’un flux de chaleur dirigé vers le haut, noté sens exo.
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7.5.1. Introduction aux essais mécaniques

7.5.1.1. États de contrainte et de déformation

Pour rendre compte de la déformation d’un matériau sous l’effet de forces exté-
rieures, nous nous limiterons au cas le plus simple de petites déformations appli-
quées à un milieu isotrope en équilibre.

Considérons un cube dont les faces ont une surface s et dont les arêtes sont paral-
lèles aux trois axes x, y et z d’un référentiel (FIG. 7.9.a). Les forces s’exerçant sur
les trois faces visibles du cube sont

−→
F1 dans le plan yz,

−→
F2 dans le plan xz et

−→
F3 dans

le plan xy ; des forces similaires (de sens contraire) sont appliquées également sur
les faces cachées du cube pour satisfaire l’hypothèse d’équilibre.

z

σzz

σxz σyz

σyx σyyσxx σxy

σzx σzy

x y

F1
A
3

A
1 A 2

F3

F2

Traction uniaxiale

Cisaillement simple

(a) (b)

Figure 7.9. États de contrainte d’un matériau : (a) cas général ; (b) cas particuliers de la traction uniaxiale et du
cisaillement simple.

En considérant les projections de chacune de ces forces sur les trois axes et en
rapportant leur norme à l’unité de surface, on définit ainsi neuf contraintes :

σxx =

∣∣∣−→F1x

∣∣∣
s

, σxy =

∣∣∣−→F1y

∣∣∣
s

, σxz =

∣∣∣−→F1z

∣∣∣
s

, σyx =

∣∣∣−→F2x

∣∣∣
s

, σyy =

∣∣∣−→F2y

∣∣∣
s

,

σyz =

∣∣∣−→F2z

∣∣∣
s

, σzx =

∣∣∣−→F3x

∣∣∣
s

, σzy =

∣∣∣−→F3y

∣∣∣
s

et σzz =

∣∣∣−→F3z

∣∣∣
s

(7.4)

Ces contraintes ont les dimensions d’une pression et sont souvent exprimées en
MPa = 106 Pa.

La description se simplifie en remarquant que, puisque le cube est en équilibre,
le moment des forces appliquées est nul, ce qui implique au premier ordre les
égalités suivantes entre les contraintes dites de cisaillement :

σxy = σyx, σxz = σzx et σyz = σzy (7.5)

À partir des équations (7.4) et (7.5), on décrit l’état de contrainte du matériau
par le tenseur des contraintes σij , composé des contraintes de cisaillement et des
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contraintes dites principales σxx, σyy et σzz :

σij =


 σxx σxy σxz

σxy σyy σyz

σxz σyz σzz


 (7.6)

Le tenseur des contraintes prend des formes très simples pour deux géométries
d’essais mécaniques qui nous intéressent directement ici (FIG. 7.9.b) :

– la traction uniaxiale :

σij =


 σxx 0 0

0 0 0
0 0 0


 (7.7a)

– le cisaillement simple :

σij =


 0 σxy 0
σxy 0 0
0 0 0


 (7.7b)

Il importe, dans un second temps, de définir l’état de déformation du matériau.

Il est facile d’établir l’expression des déformations selon les axes principaux.
Considérons à cette fin (FIG. 7.10.a) un petit élément de volume dx.dy.dz qui
subit une déformation caractérisée par des déplacements u, v et w respectivement
suivant les axes x, y et z. Les variations dimensionnelles sont de la forme :

∂u

∂x
dx,

∂v

∂y
dy et

∂w

∂z
dz (7.8)

dy

dy

dx
dz

du

du

dw

dv

dv

dx

z

x

x

y

y

(a) (b)

B

B’

A

A’

C

C’

D

D’

θ2

θ1

Figure 7.10. Schémas de principe de description des déformations : (a) déformations selon les axes principaux ;
(b) déformations de cisaillement.

Les déformations correspondantes sont définies comme des allongements (ou des
contractions) par unité de longueur, ce sont donc des grandeurs sans dimension.
Elles ont pour expression :

εxx =
∂u

∂x
, εyy =

∂v

∂y
et εzz =

∂w

∂z
(7.9)



7. LA MACROMOLÉCULE DANS LA MASSE DU POLYMÈRE AMORPHE 201

L’expression des déformations accompagnées d’un déplacement angulaire (défor-
mations de cisaillement, FIG. 7.10.b) est plus compliquée à établir, car certains
déplacements correspondent simplement à des rotations sans déformation de l’élé-
ment de matière. Considérons la situation à deux dimensions dans le plan xy
(FIG. 7.10.b) : le carré ABCD se transforme en losange A’B’C’D’. On note θ1 et θ2

les angles (petits par hypothèse, puisqu’on considère de faibles déformations) que
les segments A’B’ et A’D’ font avec les axes. On voit que :

tan θ1≈ θ1 =
du

dy

(
assimilé à

∂u

∂y

)
et, de même, θ2 =

∂v

∂x
(7.10)

Le déplacement angulaire global est donc de la forme :

θ1 + θ2 =
∂u

∂y
+
∂v

∂x
(7.11)

La FIG. 7.10.b montre également que la différence angulaire θ1 − θ2 est le double
de l’angle de rotation du segment AC sans déformation du carré ABCD ; donc :

2 (θ1 − θ2) =
∂u

∂y
− ∂v

∂x
(7.12)

Des relations homologues de (7.11) et (7.12) peuvent être établies en se plaçant
dans les plans yz et xz. Après séparation entre les déplacements angulaires qui
provoquent des déformations et ceux qui n’en provoquent pas, selon un calcul
tensoriel (dont le détail ne nous importe pas ici), on aboutit à l’expression suivante
du tenseur des déformations εkl :

εkl =




εxx = ∂u
∂x εxy = 1

2

(
∂v
∂x + ∂u

∂y

)
εxz = 1

2

(
∂w
∂x + ∂u

∂z

)
εxy = 1

2

(
∂v
∂x + ∂u

∂y

)
εyy = ∂v

∂y εyz = 1
2

(
∂v
∂z + ∂w

∂y

)
εxz = 1

2

(
∂w
∂x + ∂u

∂z

)
εyz = 1

2

(
∂v
∂z + ∂w

∂y

)
εzz = ∂w

∂z


 (7.13)

7.5.1.2. Notions de module et de complaisance

Les contraintes et les déformations étant définies, il s’agit, dans une dernière
étape, d’établir les relations (linéaires ici, puisque les déformations sont, par hypo-
thèse, très petites) qui lient ces grandeurs entre elles.

L’approche mécanicienne en rend compte, en notation tensorielle, par la loi de
Hooke généralisée (ou loi de l’élasticité linéaire) :

σij = Cijkl εkl (7.14a)

ou

εkl = Sijkl σij (7.14b)

Cijkl et Sijkl sont des tenseurs d’ordre 4 dont les composantes sont respective-
ment les constantes élastiques (homogènes à des modules, exprimés en pascals
comme les contraintes) et les complaisances (exprimées en Pa−1). Dans le cadre
de ce chapitre, nous n’aurons pas besoin de recourir à ces outils : en l’absence de
couplage entre la contrainte élongationnelle σxx et la contrainte de cisaillement
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σxy, les équations (7.14) se réduisent à :

σxx = aεxx + bεyy + cεzz (7.15a)

σxy = dεxy (7.15b)

εxx = a′σxx + b′σyy + c′σzz (7.15c)

εxy = d′σxy (7.15d)

où a, b, c, d, a′, b′, c′ et d′ sont des constantes dont nous allons préciser la signifi-
cation dans les cas de la traction uniaxiale, puis du cisaillement simple.
Commençons par définir le module d’Young E, la complaisance élongationnelle J
et le coefficient de Poisson ν.
L’application d’une contrainte σxx produit dans les directions x, y et z des défor-
mations de la forme :

εxx =
1
E
σxx = J σxx (7.16a)

εyy = − ν

E
σxx (7.16b)

εzz = − ν

E
σxx (7.16c)

On peut également s’intéresser au module de cisaillement G qui relie la déforma-
tion εxy à la contrainte de cisaillement σxy :

εxy =
1
G
σxy (7.17)

G est relié à E par l’intermédiaire du coefficient de Poisson :

G =
E

2 (1 + ν)
(7.18)

Pour les polymères, la valeur de ν varie entre 1/3 à très basse température et 1/2
à T � Tg. Ainsi, la valeur du module d’Young E est environ trois fois plus grande
que celle du module de cisaillement G.
Les équations (7.16a) et (7.18) montrent par ailleurs que les modules E et G, et la
complaisance J sont des quantités liées entre elles par des relations très simples.
Elles portent la même signification physique, à savoir qu’elles caractérisent la rigi-
dité du matériau. De ce fait, la considération de n’importe laquelle de ces quantités
apportera la même information.

7.5.1.3. Analyse mécanique dynamique

De façon plus élaborée que la simple mesure du module d’Young, l’analyse méca-
nique dynamique consiste à imposer à un matériau une déformation sinusoïdale
de pulsation ω (en rad.s−1), et donc de fréquence f = ω/2π(en Hz) :

ε(t) = ε0 sin(ωt) (7.19)

La contrainte associée est alors de la forme :

σ (t) = σ0 sin(ωt + δ) (7.20)

où δ désigne l’angle de déphasage entre la déformation et la contrainte.
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Pour une déformation imposée suffisamment faible (ε0 < 10−2 ou 10−3), le
module complexe E∗, défini comme le rapport de la contrainte σ à la déforma-
tion maximale ε0, comporte une partie réelle, le module de conservation E′, en
phase avec la déformation, et une partie imaginaire, le module de perte E′′, en
quadrature avec la déformation :

E∗ = E′ + iE′′ =
σ0

ε0
cos δ + i

σ0

ε0
sin δ (7.21)

Pour un solide parfaitement élastique, δ et E′′ sont nuls ; pour un liquide visqueux
idéal, δ = π/2 et E′ est nul.
Compte tenu de l’équation (7.21), la tangente de l’angle de perte, tan δ, est reliée
à E′ et E′′ par :

tan δ =
E′′

E′ (7.22)

Il suffit de substituer G à E dans les équations (7.21) et (7.22) pour caractériser
les essais dynamiques en cisaillement.
On définit également la complaisance complexe, J∗, par :

J∗ =
1

E∗ = J ′ − i J ′′ (7.23)

Les complaisances de conservation et de perte s’expriment par les relations :

J ′ =
E′

E′2 + E′′2 et J ′′ =
E′′

E′2 + E′′2 (7.24)

7.5.2. Sensibilité des grandeurs mécaniques à la transition vitreuse

7.5.2.1. Cas du module d’Young

La FIG. 7.11 montre la variation du module d’Young en fonction de la température
pour différents polymères amorphes, linéaires ou réticulés. Ces courbes d’évolu-
tion du module traduisent les changements d’état observés en se déplaçant suivant
une verticale de la FIG. 7.1.
Pour un polymère non réticulé de masse molaire donnée (FIG. 7.11.a), le module
d’Young est élevé à basse température : il faut exercer une grande force pour pro-
duire un faible allongement du verre polymère. À la température de transition
vitreuse, l’échantillon de faible masse devient un liquide visqueux : son module
d’Young chute de façon spectaculaire pour tendre vers zéro. Pour les échantillons
de masse molaire supérieure à la masse entre enchevêtrements Me, l’échantillon
devient mou et caoutchoutique à la température de transition vitreuse, il est
facilement déformable et son module d’Young décroît de plusieurs décades pour
atteindre un plateau, appelé « plateau caoutchoutique », dont l’étendue croît avec
la masse molaire. Enfin, lorsque la température est telle que le polymère se trouve
dans sa zone de fluidification, le module d’Young tend vers zéro.
De la même façon, l’évolution du module d’Young des réseaux en fonction de
la température (FIG. 7.11.b) est en bon accord avec le diagramme d’état de la
FIG. 7.1.b. Dans ce cas, on peut noter que le module au plateau caoutchoutique
(à T > Tg) croît lorsque la masse molaire entre points de réticulation Mr diminue.
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Figure 7.11. Variation schématique du module d’Young en fonction de la température pour des polymères
amorphes de formule chimique donnée : (a) polymères non réticulés de masse molaire variable (MA, MB , et
MD) ; (b) réseaux tridimensionnels de Mr variable (MrA, et MrB).

7.5.2.2. Cas des données de l’analyse mécanique dynamique

Considérons maintenant les résultats des essais mécaniques dynamiques, dont les
conditions ont été données au paragraphe 7.5.1.3. Systématiquement, la transition
vitreuse se manifeste par une brusque diminution de E′ et un maximum du pic
de perte E′′. La FIG. 7.12.a illustre, sur l’exemple d’une résine époxy, l’allure des
comportements observés. Les positions en température du maximum de E′′ et du
point d’inflexion de E′ dépendent de la fréquence de la sollicitation mécanique
(FIG. 7.13). Signalons que, suivant les polymères, la variation de température de
transition vitreuse est de l’ordre de 3 ◦C à 6 ◦C par décade de fréquence (autour
de 1 Hz).

Il est également possible de déterminer, à une température donnée, la variation
des modules E′ et E′′ en fonction du logarithme de la fréquence de sollicitation.
Les courbes ainsi obtenues sont représentées sur la FIG. 7.12.b. Il est intéressant
de constater, et nous le justifierons au paragraphe 7.6.2, que les variations des
modules E′ et E′′ en fonction de la température ou du logarithme de l’inverse de
la fréquence sont similaires.

Notons également que les dépendances en fonction de la température (et de la
fréquence) de tan δ (équation (7.22)) et de la complaisance de perte J ′′ (équa-
tion (7.24)) sont comparables à celle du module de perte E′′. La FIG. 7.14 illustre
ce résultat sur l’exemple des données de la FIG. 7.12.a. Le décalage des maxima
de tan δ et de J ′′ par rapport à celui de E′′, respectivement d’environ 4 ◦C et 8 ◦C
vers les hautes températures, est un phénomène observé quel que soit le polymère
considéré2.

2 Ces décalages systématiques n’ont pas de signification physique particulière. tan δ et J ′′ sont,
par définition, des fonction f3(T ) définies l’une et l’autre comme le rapport d’une fonction d’allure
gaussienne f2(T ), passant par un maximum à la température T2 max, sur une fonction décroissante
de forme complexe f1(T ). Dans ces conditions, les maxima des fonctions f3(T ) interviennent à
des températures T3 max supérieures à T2 max. Les écarts T3 max −T2 max dépendent de la forme des
courbes f2(T ) et f1(T ) considérées. Comme tous les polymères présentent le même type d’évolution
de E′ et de E′′ dans la région de la transition vitreuse, les valeurs de T3 max−T2 max, respectivement
4 ◦C et 8 ◦C pour tan δ et J ′′, sont indépendantes de la nature chimique du polymère.
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Figure 7.12. Variation des modules E ′ et E ′′ mesurés pour un réseau époxy-amine : (a) en fonction de la
température, à une fréquence de 1 Hz ; (b) en fonction de la fréquence de sollicitation, à 184 ◦C. D’après [5].

Figure 7.13. Variation de la température de transition
vitreuse en fonction de la fréquence de sollicitation en
analyse mécanique dynamique (cas du réseau époxy-
amine considéré FIG. 7.12).
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7.6. Origine moléculaire de la transition vitreuse

Pour mieux comprendre le caractère cinétique de la transition vitreuse et son
origine moléculaire, il est utile de considérer plus en détail l’expression mécanique
du phénomène et, en particulier, les données d’analyse mécanique dynamique.
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7.6.1. Les mouvements coopératifs des liaisons de la chaîne principale

Au niveau moléculaire, la transition vitreuse correspond à l’apparition de mouve-
ments coopératifs de relativement grande amplitude de la chaîne principale dans
le matériau polymère. Comme nous l’avons vu dans le paragraphe 7.3, ces mouve-
ments sont essentiellement constitués de changements conformationnels.

Essayons d’interpréter l’expérience précédente d’analyse mécanique en termes de
mouvements de la chaîne principale : lorsqu’il n’y a pas ou peu de mouvements à
des fréquences supérieures ou égales à la fréquence de sollicitation mécanique f ,
le matériau a peu de possibilités d’accommoder la déformation qui lui est imposée.
Sans la capacité de faire varier les angles de rotation interne �i de l’ensemble
de la chaîne principale, il lui reste la possibilité de processus très locaux et non
propagatifs :
– mouvement à trois liaisons ou mouvement de type « vilebrequin » (FIG. 5.16),
localisés dans des régions de plus faible cohésion ou de plus grande flexibilité
(enchaînements aliphatiques) ;

– variations infimes des angles de valence θi ou des longueurs de liaison bi, qui
demandent une énergie relativement grande.

Le polymère apparaît donc dur, rigide et cassant. Son module est élevé.
Au contraire, lorsque des mouvements coopératifs de relativement grande ampli-
tude de la chaîne principale se produisent à des fréquences égales ou supérieures
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à la fréquence de sollicitation f , ces mouvements permettent au matériau de
répondre à la déformation qui lui est imposée et son module est relativement
faible. La transition vitreuse se produit lorsque la fréquence des mouvements
coopératifs (de relativement grande amplitude, qui mettent en jeu 10 à 20 liaisons
de la chaîne principale) est précisément de l’ordre de la fréquence de sollicitation.
La variation de la température de transition vitreuse en fonction de f reflète donc
la variation de la fréquence des mouvements moléculaires, νc, en fonction de la
température.
Pour observer les mêmes mouvements, caractéristiques de la transition vitreuse, à
des fréquences de plus en plus élevées, il faut chauffer de plus en plus l’échantillon
pour activer ces mouvements ; la température de transition vitreuse, qui corres-
pond à l’apparition de ces mouvements, est donc une fonction croissante de la
fréquence de sollicitation. Nous retrouvons ici l’allure qualitative des données de
la FIG. 7.13.
Ce résultat est traduit quantitativement par la loi de Williams, Landel et Ferry3, ou
loi WLF, qui donne la variation du temps caractéristique des mouvements, τc(T ),
à une température T en fonction de l’écart à la température de transition vitreuse
(T − Tg) :

log
τc(T )
τc(Tg)

= − log
νc(T )
νc(Tg)

= − Cg
1 (T − Tg)

Cg
2 + T − Tg

(7.25)

où νc(T ) et νc(Tg) représentent les fréquences des mouvements moléculaires res-
pectivement aux températures T et Tg.
Les coefficients Cg

1 et Cg
2 sont des caractéristiques du polymère considéré. Leurs

valeurs moyennes, prises sur un ensemble de polymères différents, sont de l’ordre
de 17,5 (grandeur sans dimension) pour Cg

1 et 52 ◦C pour Cg
2 , lorsque la tem-

pérature de transition vitreuse considérée est exprimée en ◦C et mesurée à une
fréquence de sollicitation de 1 Hz. En fait, d’un polymère à l’autre, Cg

1 peut varier
de 8 à 25, et Cg

2 de 25 à 80 ◦C.

7.6.2. Équivalence temps-température

Considérons, sur un exemple particulier, l’allure très générale des courbes de
variation du module de conservation E′ en fonction de l’inverse de la fréquence
de sollicitation, à différentes températures. La FIG. 7.15 concerne un échantillon
de polystyrène.
Pour des sollicitations de fréquence très grande, il n’existe pas, dans le poly-
mère, de mouvements susceptibles d’accommoder la déformation et le module
de conservation est donc élevé. Lorsque la fréquence de la sollicitation diminue
(1/f augmente), il arrive un moment où la fréquence de la sollicitation devient de
l’ordre de la fréquence des mouvements coopératifs de la chaîne principale. On
observe alors une chute de module, caractéristique de la transition vitreuse. Pour

3 John Douglas FERRY (1912-2003) est considéré comme « le » spécialiste des propriétés viscoélas-
tiques des polymères. Son ouvrage, Viscoelastic Properties of Polymers, publié en 1961 et réédité en
1970 et 1980, fait référence dans le domaine. En 1955, il co-signa avec ses collaborateurs Malcolm
L. WILLIAMS et Robert F. LANDEL l’article [6] dans lequel apparaît pour la première fois l’équation
WLF.
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Figure 7.15. Variation du module de conservation E ′ en fonction de l’inverse de la fréquence de sollicitation pour
un échantillon de polystyrene à différentes températures. D’après [3].

des fréquences encore plus faibles, le polymère se trouve au-dessus de la transition
vitreuse associée à ces fréquences. Les courbes représentées sur la FIG. 7.15 ont
donc une allure très semblable à la variation du module observée en fonction de
la température. Il existe donc une équivalence temps-température, où le temps ici
est proportionnel à 1/f . De la même façon, cette équivalence temps-température
explique la similitude des variations observées en fonction de la température et de
log f sur les FIGS. 7.12.a et 7.12.b.

Qualitativement, ce phénomène est bien illustré par le comportement du Silly
Putty�, un dérivé de type polysiloxane : si l’on donne un coup de marteau à une
balle de ce matériau, ce qui est l’équivalent d’une sollicitation très brève (donc une
fréquence élevée), la balle se casse : elle est rigide et a un module de conservation
élevé pour les sollicitations de forte fréquence. Si la balle est lancée doucement
contre un mur, elle rebondit : son comportement est caractéristique d’une réponse
élastique. Enfin, si cette balle est posée sur une table, ce qui revient à exercer
une sollicitation très lente, le polymère finit par s’écouler, la balle perd sa forme
initiale : à temps long, son module de conservation est très faible.

D’un point de vue quantitatif, l’équivalence entre les effets du temps (ou de la
fréquence) et de la température permet de construire des courbes maîtresses. À
une température T0 arbitrairement choisie comme référence, ces courbes donnent
l’évolution du module de conservation du matériau sur une gamme étendue de
fréquences. En négligeant la variation de masse volumique sur la plage étroite de
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températures considérée, on peut écrire :

E(T ,f) = E
(
T0, f0aT/T0

)
(7.26)

où aT/T0 est le facteur de glissement horizontal appliqué à la courbe à la tempéra-
ture T pour la superposer à celle relative à la température T0.

À titre d’exemple, la FIG. 7.16 montre, dans le cas du module de conservation
E′, la courbe maîtresse obtenue pour le polystyrène à partir des données de la
FIG. 7.15. De la même façon, une courbe maîtresse du module de perte E′′ peut
être obtenue (FIG. 7.16.b) à partir des données correspondantes (non montrées)
en leur appliquant les mêmes facteurs de glissement aT/T0 qu’à E′.

–2 0 2 4 –2 0 2 4

500

400

300

200

100

0

10000

1000

100

10

1

M
od

u
le

 d
e 

co
n

se
rv

at
io

n
 E

’ (
M

P
a)

M
od

u
le

 d
e 

pe
rt

e 
E

” 
(M

P
a)

1/f (Hz–1) 1/f (Hz–1)

(a) (b)

103 °C
105 °C
107 °C (référence)
109 °C
111 °C
113 °C
115 °C
117 °C

Figure 7.16. Courbes maîtresses d’un échantillon de polystyrène à la température de référence de 107 ◦C :
(a) courbe maîtresse du module de conservation E ′ construite à partir des données de la FIG. 7.15 ; (b) courbe
maîtresse du module de perte E ′′ construite avec les mêmes facteurs de glissement. D’après [3].

Une propriété importante des facteurs de glissement est d’être la traduction
« macroscopique » des temps caractéristiques, τc(T ), des mouvements impliqués
dans la transition vitreuse :

log
τc(T )
τc(T0)

= log
(
aT/T0

)
(7.27)

De ce fait, les valeurs de aT/T0 suivent la loi WLF (équation 7.25) et ainsi :

log
(
aT/T0

)
= − C0

1 (T − T0)
C0

2 + T − T0
(7.28)

Le passage d’une température de référence à une autre (par exemple de T0 à Tg) se
fait par l’intermédiaire des relations satisfaites par les coefficients viscoélastiques :

T0 − C0
2 = Tg − Cg

2 = Tinfini (7.29)

C0
1C0

2 = Cg
1 Cg

2 = constante (7.30)

Mathématiquement, Tinfini représente la température à laquelle l’équation WLF
diverge. Physiquement, c’est la température la plus basse à laquelle on observe
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les mouvements de transition vitreuse à une fréquence infiniment faible (ou
un temps infiniment long)4. Au-delà de sa signification théorique, cette quan-
tité présente un intérêt pratique : elle offre un moyen d’évaluer la tenue à
la chaleur d’un polymère donné et, par voie de conséquence, son aptitude à
une utilisation comme polymère de structure. Supposons, par exemple, qu’un
choix soit à faire entre le polystyrène et le poly(méthacrylate de méthyle) dont les
Tinfini = Tg−Cg

2 valent respectivement [3] Tinfini(PS) ≈ 105 ◦C−50 ◦C = 55 ◦C
et Tinfini(PMMA) ≈ 125 ◦C − 35 ◦C = 90 ◦C. Contrairement au PS, le PMMA
ne présente aucun risque de se déformer (en développant des mouvements de
transition vitreuse) par exposition prolongée aux forts rayonnements d’un soleil
d’été et peut donc être retenu pour l’application envisagée.

7.7. Aperçu des théories de la transition vitreuse

Sans entrer dans le détail des nombreux modèles théoriques concernant la tran-
sition vitreuse, souvent très complexes, qui ont été élaborés au fil du temps, nous
nous limiterons ici à extraire les fondements de deux approches complémentaires
qui permettent d’éclairer un certain nombre d’observations données dans les para-
graphes précédents. La première approche est thermodynamique, elle est fondée
sur l’influence de la température sur les équilibres conformationnels. La seconde
est cinétique, elle repose sur la notion de volume libre dynamique.

7.7.1. Théorie thermodynamique de Gibbs et Di Marzio

La théorie thermodynamique de Gibbs et Di Marzio, initialement proposée en
1958 [9], a connu diverses évolutions.
Supposons, pour simplifier, que les liaisons du squelette de la chaîne polymère
ne peuvent adopter que deux conformations, l’une de haute énergie notée h et
l’autre de basse énergie notée b. Si nh et nb désignent respectivement le nombre
de conformations de haute et de basse énergie, la fraction de conformations de
haute énergie à la température T est définie par la relation :

xh =
nh

nh + nb
(7.31)

xh dépend de kT et de �Ebh, différence entre l’énergie des conformations b et h,
selon une loi de Boltzmann :

xh =
exp (−�Ebh/kT )

1 + exp (−�Ebh/kT )
(7.32)

Selon cette équation, les deux états sont également peuplés à température infini-
ment élevée et xh vaut alors 1/2. En revanche, à température très faible Tb telle
que kTb � �Ebh, nh et xh tendent vers 0. Entre ces deux situations limites,

4 Une autre expression, proposée très antérieurement dans le domaine des céramiques et des
métaux [8] et connue sous le nom d’équation Vogel-Fulcher-Tamman (ou équation VFT), est en
fait équivalente à l’équation WLF. Elle s’écrit sous la forme : ln τc(T ) = CV F T + HV F T

T−Tinfini
. CV F T

et HV F T sont des constantes et Tinfini a la même signification que dans l’équation WLF.
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Figure 7.17. Influence de la température sur le peu-
plement d’un système à deux niveaux d’énergie.

xh diminue au fur et à mesure que T
diminue : la FIG. 7.17 schématise l’état
de peuplement des deux niveaux à une
température T1 � Tg et à la tempéra-
ture Tg.

Reprenons, sur ces bases, la courbe
d’évolution du volume massique lors
d’un abaissement de température (à
vitesse constante) à partir de l’état
liquide (ou caoutchoutique), reproduite
sur la FIG. 7.18 à partir de la FIG. 7.7.

Durant son refroidissement à partir de
la température initiale T1, à laquelle la
fraction de conformations de haute éner-
gie est xh1, le système reste en équilibre
conformationnel aussi longtemps que nb

peut croître aux dépens de nh comme
cela est imposé par l’équation (7.32),
autrement dit, aussi longtemps que les
changements de conformation se font
suffisamment rapidement pour le per-
mettre. Cette condition est d’autant plus
difficile à satisfaire que la température
s’abaisse, puisque la fréquence des mou-
vements diminue lorsque la température
diminue. La rupture de pente observée en dessous de la température Tg traduit
le cas où le système « décroche » de la courbe d’équilibre car les mouvements
sont trop lents comparativement à la vitesse de refroidissement. Logiquement, un
refroidissement effectué à vitesse plus lente laisse le système évoluer plus long-
temps sur la courbe d’équilibre conformationnel, si bien que Tg est alors plus
basse, comme le montrent les FIG. 7.7 et FIG. 7.18. De même, un arrêt du refroi-
dissement à une température T légèrement inférieure à Tg permet au système
de rattraper la courbe d’équilibre conformationnel en laissant aux mouvements
moléculaires tout le temps nécessaire pour atteindre la valeur de xh prévue par
l’équation (7.32). Ce dernier phénomène est appelé le vieillissement physique.
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Figure 7.18. Évolution du volume massique
d’un polymère lors d’un refroidissement à vitesse
constante à partir de l’état fondu. 1© Refroidissement
rapide. 2© Refroidissement lent.

Ainsi, selon cette théorie, la transition vitreuse, passage de l’état liquide visqueux
(ou caoutchoutique) à l’état vitreux, traduit la transition entre un état d’équi-
libre conformationnel, dans lequel xh diminue quand la température s’abaisse, et
un état hors équilibre conformationnel, dans lequel la valeur de xh reste quasi-
constante5 et très voisine de :

xhg =
exp (−�Ebh/kTg)

1 + exp (−�Ebh/kTg)
(7.33)

5 La diminution linéaire du volume massique observée en dessous de Tg n’est pas gouvernée, pour
l’essentiel, par des effets conformationnels. Elle traduit simplement la densification de n’importe
quel solide présentant un coefficient de dilatation non nul.
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Une information supplémentaire peut être extraite de cette FIG. 7.18 en super-
posant à la réponse du polymère amorphe celle d’un polymère hypothétique de
même structure chimique qui serait totalement cristallin (nous verrons au cha-
pitre 9 qu’un tel polymère n’a aucune chance d’exister, mais cette réserve n’a
aucune incidence sur le raisonnement). Il est aisé de se convaincre que la tem-
pérature de fusion, Tf , d’un polymère semi-cristallin est plus élevée que sa Tg

puisque, pour cristalliser, les chaînes doivent disposer de suffisamment de mobi-
lité pour adopter une conformation régulière de type hélice ou zigzag planaire et,
donc, se trouver à une température supérieure à Tg. On remarque qu’une intersec-
tion existe entre la courbe relative au cristal et celle relative au polymère amorphe
à une abscisse désignée par Tinfini. Pour T < Tinfini, le matériau amorphe pré-
senterait une compacité plus élevée que le cristal (paradoxe de Kauzmann), ce
qui est physiquement inacceptable. Ainsi, la courbe d’équilibre de l’amorphe à
T < Tinfini n’a pas de sens. En d’autres termes, Tinfini est la température limite
d’observation des mouvements associés à la transition vitreuse à vitesse de refroi-
dissement infiniment lente. Ce résultat est en parfait accord avec l’existence d’une
température Tinfini dans la relation WLF (équation 7.29).

7.7.2. Théorie du volume libre dynamique

La théorie du volume libre dynamique s’appuie sur l’idée que la transition vitreuse
met en jeu des mouvements moléculaires coopératifs portant sur une dizaine ou
une vingtaine de liaisons du squelette. Pour que de tels mouvements soient actifs,
deux conditions doivent être satisfaites :

– la présence de sites de mobilité spontanée, rôle joué par les régions de faible
cohésion et les extrémités de chaîne ;

– l’existence d’un volume libre suffisant pour que les mouvements puissent se
propager le long de la chaîne.

Il est important de souligner que ce volume libre n’est pas le volume inoccupé par
les atomes au sein de la matière (qui représenterait à peu près 35 % du volume
total), mais une faible fraction du volume inoccupé, celle effectivement accessible
aux mouvements segmentaires, que l’on désigne parfois par volume libre dyna-
mique pour éviter toute confusion. À Tg, ce volume libre dynamique représente 2
à 3 % du volume total du matériau.

Un parallèle peut être fait avec les voyageurs « entassés » à l’intérieur d’une rame
de métro à une heure de grande affluence. Comme le schématise la FIG. 7.19.a, la
configuration des voyageurs peut être figée entre deux stations : même si le volume
inoccupé est important (espace au-dessus des têtes et sous les sièges), le volume
libre dynamique est, lui, trop réduit pour permettre des mouvements. L’apparition
d’une mobilité locale (le mouvement du voyageur A qui se lève de son strapontin
sur la FIG. 7.19.b) est insuffisante pour permettre des mouvements concertés et
le voyageur B devra attendre une situation plus favorable pour se rapprocher de
la porte du wagon. En revanche, l’arrêt de la rame à une station et la descente de
voyageurs en nombre suffisant permettent une large redistribution des voyageurs
qui restent au sein de l’espace disponible, et le voyageur B peut en profiter pour
atteindre son objectif (FIG. 7.19c).
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(a) (b)

AA

B

B

(c)

Figure 7.19. Illustration schématique du concept de volume libre dynamique : la répartition des voyageurs dans
un wagon de métro. (a) wagon bondé : absence de volume libre ; (b) le voyageur A se lève de son strapontin et le
volume libre est inférieur à sa valeur critique ; (c) des voyageurs descendent et le volume libre est supérieur à sa
valeur critique.

Température

V
ol

u
m

e 
m

as
si

qu
e

Pente β

Pente βg

ÉTAT VITREUX ÉTAT   LIQUIDE

Volume
libre

Tg

<<

<<

Figure 7.20. Variation du volume massique et du volume
libre en fonction de la température.

Dans le cas des polymères, la théo-
rie du volume libre attribue à l’ac-
croissement du volume libre dyna-
mique la différence de volume mas-
sique entre le solide vitreux et le
liquide (ou le caoutchouc) observée
au-dessus de Tg, comme schématisé
sur la FIG. 7.20. Il en résulte l’équa-
tion d’accroissement de la fraction
de volume libre dynamique (free
volume, d’où l’indice f), ϕf(T ), en
fonction de la température, valable
pour T > Tg :

ϕf (T ) = ϕf (Tg)

+ (β� − βg) (T − Tg) (7.34)

où ϕf (Tg) est la fraction de volume libre à la température de transition vitreuse et
(β� − βg) = αf le coefficient d’expansion du volume libre pour T > Tg.

Les théories moléculaires de la viscoélasticité montrent comment l’équa-
tion (7.34) est utile pour retrouver l’équation WLF et donner une signification
moléculaire aux coefficients viscoélastiques C0

1 et C0
2 . Le calcul correspondant est

détaillé dans l’encadré ci-dessous.

L’équation WLF retrouvée

Les modèles moléculaires du comportement viscoélastique des polymères en masse
montrent que les facteurs de glissement aT/T0 , introduits dans les équations (7.26)



214 DE LA MACROMOLÉCULE AU MATÉRIAU POLYMÈRE

et (7.27), sont reliés à la viscosité η par la relation :

aT/T0 =
η(T )ρ(T0)T0

η(T0)ρ(T )T
(7.35)

Cette expression se simplifie en :

aT/T0 =
η(T )

η(T0)
(7.36)

avec l’approximation ρ(T0)T0 = ρ(T )T , ce qui revient à n’effectuer aucun glissement
vertical au cours de la construction des courbes maîtresses.

La dépendance en température de la viscosité peut être décrite par la relation de
Doolittle :

ln [η(T )] = lnA + B
v − vf

vf
(7.37)

dans laquelle A et B sont des constantes, et v et vf représentent respectivement le
volume et le volume libre. Comme vf est très inférieur à v, la relation précédente
devient :

ln [η (T )] = ln A + B
v

vf
= ln A +

B

ϕf (T )
(7.38)

où ϕf (T ) est la fraction de volume libre disponible à la température T > Tg.

De la même façon :

ln [η (T0)] = ln A +
B

ϕf (T0)
(7.39)

si bien que :

log
(
aT/T0

)
=

B

2,3

(
1

ϕf (T )
− 1

ϕf (T0)

)
(7.40)

Compte tenu de l’équation (7.34), il vient :

log
(
aT/T0

)
=

B

2,3

(
1

ϕf (T0) + αf (T − T0)
− 1
ϕf (T0)

)
(7.41)

soit encore :

log
(
aT/T0

)
= − B

2,3

[
αf (T − T0)

(ϕf (T0))
2 + αf (T − T0) ϕf (T0)

]
(7.42)

et finalement :

log
(
aT/T0

)
= −

B(T−T0)
2,3 ϕf (T0)

ϕf (T0)

αf
+ T − T0

= − C0
1 (T − T0)

C0
2 + T − T0

(7.43)

On remarque que C0
1 varie comme l’inverse de la fraction de volume libre disponible à

la température de référence T0, et que le produit C0
1C0

2 = Bαf est bien une constante
indépendante de la température, comme annoncé dans l’équation (7.30).

L’équation (7.34) peut également être utilisée pour démontrer la loi de dépen-
dance de la température de transition vitreuse d’un polymère donné en fonction
de sa masse molaire. Considérons un polymère de structure chimique donnée et
calculons l’écart entre la température de transition vitreuse du polymère de masse
infinie, Tg(M∞), et la température de transition vitreuse du polymère de masse M ,
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Tg(M). Supposons que la fraction de volume libre à Tg, ϕf (Tg), est indépendante
de la masse molaire du polymère et appliquons la formule (7.34) au polymère de
masse infinie à la température T :

ϕf (T ,M∞) = ϕf (Tg) + (β� − βg) [T − Tg (M∞)] (7.44)

puis au polymère de masse M à la température T :

ϕf (T ,M) = ϕf (Tg) + (β� − βg) [T − Tg(M)] (7.45)

il vient :

ϕf (T ,M) − ϕf (T ,M∞) = (β� − βg) [Tg (M∞) − Tg(M)] (7.46)

L’accroissement de la fraction de volume libre entre les deux échantillons de poly-
mère, ϕf (T ,M) − ϕf (T ,M∞), peut être attribué à l’existence d’extrémités de
chaîne qui facilitent les changements conformationnels. Si l’on affecte un volume
libre élémentaire θf à chaque extrémité de chaîne, le nombre d’extrémités de
chaîne par unité de masse du polymère est 2ρNA

M et le volume libre additionnel
dans le polymère de masse M s’écrit :

ϕf (T ,M) − ϕf (T ,M∞) =
2ρNAθf

M
(7.47)

et la différence des températures de transition vitreuse est :

Tg(M∞) − Tg(M) =
2ρNAθf

M (β� − βg)
(7.48)

La température de transition vitreuse dépend donc de −1/M . La formule est
en accord avec l’allure qualitative de la variation de température de transition
vitreuse reproduite sur la FIG. 7.1, avec un effet relativement important pour
les faibles masses molaires et un effet quasiment négligeable pour les fortes
masses molaires. Cette dépendance en −1/M pour un échantillon isomoléculaire
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Figure 7.21. Variation de la température de transition
vitreuse en fonction de la masse molaire moyenne en
nombre Mn pour le polystyrène et le polybutadiène.

implique une variation en −1/Mn de
la température de transition vitreuse
pour un échantillon polymoléculaire.
Ce résultat est illustré sur la FIG. 7.21,
qui montre la variation de la tempéra-
ture de transition vitreuse en fonction
de la masse molaire pour le polysty-
rène et le polybutadiène. Il est intéres-
sant de constater que, pour le polybu-
tadiène de faible température de tran-
sition vitreuse, l’effet de la masse est
beaucoup moins marqué que sur le
polystyrène de forte température de
transition vitreuse.

À structure chimique et masse molaire
fixées, l’architecture des chaînes
influence la valeur de la température
de transition vitreuse en relation avec
le volume élémentaire θf disponible
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à chaque extrémité de chaîne. Ainsi, un macrocycle présente une température
de transition vitreuse plus élevée que son homologue linéaire. Inversement, un
polymère ramifié a une température de transition vitreuse plus faible que son
homologue linéaire.
De très jolis résultats ont été rapportés dans le cas de polystyrènes en forme
d’étoiles à quatre et six branches. Comme les échantillons ont été préparés par
voie anionique (voir chapitres 1 et 3), toutes les étoiles ont sensiblement la même

Figure 7.22. Influence de la masse molaire sur Tg de
polystyrènes linéaires et en étoile. D’après [10].
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masse molaire totale et leurs branches
sont de longueur identique. Dans ces
conditions, les températures de transi-
tion vitreuse évoluent en fonction de
la masse molaire totale suivant une loi
en 1/M (FIG. 7.22), comme le prédit
l’équation (7.48). Comme attendu éga-
lement, Tg diminue, à masse molaire
fixée, en passant du polymère linéaire
au polymère à quatre branches et, plus
encore, au polymère à six branches.

La FIG. 7.23 montre que l’effet des extrémités de chaînes se fait sentir quantita-
tivement : toutes les données de la FIG. 7.22 se placent sur une même droite en
reportant Tg en fonction de g/M , où g est le nombre d’extrémités de chaîne de
chaque objet, à savoir deux pour les chaînes linéaires, quatre pour les étoiles à
quatre branches et six pour les étoiles à six branches.
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Figure 7.23. Courbe de dépendance de Tg en fonction de la masse molaire totale de polystyrènes linéaires et en
étoile (données issues de la FIG. 7.22).

Ainsi, en accord avec l’équation (7.48), on a :

Tg (M∞) − Tg (M) =
Kg

M
(7.49)

où K est une constante exprimée en K.kg.mol−1.
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7.8. Influence de la structure chimique du polymère sur la température
de transition vitreuse

Considérons les quelques polymères de forte masse molaire dont la température
de transition vitreuse à 1 Hz est reportée sur le tableau 7.1.

Remarquons d’abord que la température de transition vitreuse dépend forte-
ment, non seulement de la structure chimique de l’unité de répétition, mais
aussi, pour une unité de répétition donnée, de la microstructure du squelette
carboné. Par exemple, le poly(méthacrylate de méthyle) a une température de
transition vitreuse de 50 ◦C si le polymère est isotactique, et de 130 ◦C s’il est
syndiotactique.

Les polymères dont le squelette est composé de motifs très flexibles, tels que
–CH2–O–, –CH2–CH2– ou –O–Si(R2)–O–, ont une température de transition
vitreuse faible. Le poly(diméthylsiloxane) a la plus faible température de transi-
tion vitreuse connue pour un polymère (–123 ◦C).

L’introduction, sur une chaîne aliphatique naturellement flexible, de substituants
latéraux rigides, comme le cycle benzénique du polystyrène, gêne considérable-
ment les sauts conformationnels de la chaîne principale et, par conséquent, aug-
mente beaucoup la température de transition vitreuse.

Pour les mêmes raisons, la présence d’un groupement méthyle en α de la chaîne
principale conduit à une augmentation marquée de la température de transi-
tion vitreuse. On peut le constater en comparant le polystyrène et le poly(α-
méthylstyrène), ou bien le polybutadiène cis-1,4 et le polyisoprène cis-1,4, ou
encore le polyacrylate et le polyméthacrylate porteurs du même groupement R.

Les interactions intra-chaînes et inter-chaînes ont également une influence sur la
facilité avec laquelle la chaîne effectue des mouvements. L’existence de groupe-
ments polaires ou de liaisons hydrogène augmente ces interactions. Par exemple,
le poly(oxyde d’éthylène), avec ses liaisons C–O polarisées, a une température de
transition vitreuse de –80 ◦C, supérieure à celle du polyéthylène. De même, le
polychloroprène a une Tg plus élevée que le polyisoprène.

À l’inverse, une façon de diminuer les interactions entre les chaînes principales
consiste à écarter ces chaînes les unes des autres grâce à la présence de substi-
tuants latéraux flexibles. Le tableau 7.2 illustre ce résultat dans le cas de deux
familles de structure chimique différente, celle des poly(4-alkyl styrènes) et celle
des poly(méthacrylates d’alkyle).

Enfin, si le squelette est constitué de motifs très rigides, comme des noyaux phé-
nyle ou des motifs aromatiques fortement conjugués, Tg est très élevée et peut
atteindre des valeurs proches de 400 ◦C dans le cas de certains polyimides aroma-
tiques, volontiers utilisés pour des applications dans le domaine aérospatial.

Dans les polymères réticulés, la présence des points de réticulation gêne le mou-
vement du squelette à leur voisinage. Si le polymère est faiblement réticulé, cette
perturbation reste limitée à un faible nombre d’unités de la chaîne et la tempé-
rature de transition vitreuse varie peu. Au contraire, si le polymère est forte-
ment réticulé, l’effet des points de réticulation se fait sentir sur la majorité des
unités monomères et la température de transition vitreuse augmente. Dans les



218 DE LA MACROMOLÉCULE AU MATÉRIAU POLYMÈRE

Polymère Tg (◦C) Polymère Tg (◦C)

Poly(diméthylsiloxane)
–O–Si(CH3)2–

–123 Poly(méthacrylate de méthyle)
[isotactique]
–CH2–C(CH3)(COO(CH3))–

50

Polyéthylène
–CH2–CH2–

–100 Polyamide-6,6
–NH(CH2)6–NH–CO(CH2)4CO–

50

Polybutadiène cis-1,4
CH2 CH CH CH2

–85 Poly(éthylène téréphtalate)

CH2 O C

O

C O CH2

O

69

Poly(oxyde d’éthylène)
–CH2–CH2–O–

–80 Poly(chlorure de vinyle)
–CH2–CHCl–

87

Polyisoprène cis-1,4
CH2 C CH CH2

CH3

–72 Polyacrylonitrile
–CH2–CH(CN)–

97

Poly(oxyde de propylène)
–CH2–CH(CH3)–O–

–60 Polystyrène
CH2 CH

105

Polychloroprène
CH2 C CH CH2

Cl

–50 Poly(méthacrylate de méthyle)
[syndiotactique]
–CH2–C(CH3)(COO(CH3))–

130

Poly(acrylate de butyle)
–CH2–CH(COOBu)–

–45 Poly(carbonate de bisphénol-A)

O C

CH3

CH3

O C

O

149

Poly(fluorure de vinylidène)
–CH2–CF2–

–40 Poly(α-méthyl styrène)

CH2 C

CH3

172

Poly(acrylate de méthyle)
–CH2–CH(COOCH3)–

10 Poly(oxyde de diméthylphénylène)

O

H3C

H3C

216

Polypropylène [isotactique]
–CH2–CH(CH3)–

20 Polyimides aromatiques

C

N

C C

N

C

O

O

O

O

RR

> 300

Poly(acétate de vinyle)
–CH2–CH(OCOCH3)–

30

Tableau 7.1. Températures de transition vitreuse de quelques polymères usuels.
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x Poly(4-alkyl styrènes) Poly(méthacrylates d’alkyle)

CH2 CH

(CH2)x

H

CH2 C

CO

(CH2)x

H

CH3

O

1 93 ◦C 115 ◦C

2 ≈ 70 ◦C 66 ◦C

3 ≈ 30 ◦C 35 ◦C

4 6 ◦C 17 ◦C

6 –27 ◦C –5 ◦C

8 –45 ◦C –45 ◦C

10 –65 ◦C –70 ◦C

Tableau 7.2. Sensibilité de Tg à la présence d’enchaînements –(CH2)x– en chaîne latérale6 .

résines époxydes formées à partir d’un diglycidyléther, il a été montré (voir para-
graphe 1.3) que l’emploi d’un mélange de monoamine et de diamine permet de
contrôler le taux de réticulation : en effet, la monoamine génère des enchaîne-
ments époxy-amine linéaires, alors que la diamine est un point de réticulation.
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Figure 7.24. Variation de la température de transition
vitreuse en fonction du degré de réticulation pour trois
séries de résines époxydes. D’après [11].

Dans ces systèmes, la température Tg

est une fonction linéaire du taux de réti-
culation, comme le montre la FIG. 7.24.
La température de transition vitreuse
du polymère réticulé, Tg(réticulé), peut
donc être exprimée en fonction de celle
du polymère linéaire correspondant,
Tg(linéaire), de la façon suivante :

Tg(réticulé) =

Tg(linéaire) + Kr/Mr (7.50)

où Mr est la masse molaire moyenne
entre points de réticulation et Kr un
facteur de proportionnalité, d’autant
plus grand que le réseau est rigide.

6 On peut signaler qu’une remontée de Tg est observée pour x � 12. Par exemple, la Tg du
poly(méthacrylate d’hexadécyle) (x = 16) est de +15 ◦C. Dans ce cas, les rôles joués par le sque-
lette et la chaîne latérale s’inversent. En raison de leur forte fraction volumique liée à leur longueur,
les chaînes latérales interagissent entre elles et engendrent de très petits domaines cristallins qui
contraignent la chaîne principale.
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7.9. Transition vitreuse des mélanges polymère-plastifiant

7.9.1. Les mélanges polymère-plastifiant

Dans le monde industriel, les polymères sont souvent formulés sous la forme de
mélanges avec de petites molécules, appelées plastifiants, qui ont pour rôle pre-
mier d’abaisser la température de transition vitreuse. L’intérêt d’une telle pratique
est double.

1) Elle permet d’adapter l’état du matériau à l’application envisagée. Ainsi, le
poly(chlorure de vinyle) (Tg ≈ 80 ◦C) est utilisé à la fois sous forme de « PVC
rigide », en particulier dans le bâtiment, et de « PVC souple », par exemple pour
confectionner des tuyaux d’arrosage ou des objets gonflables : la forme souple,
caractérisée par une température de transition vitreuse inférieure à la tempéra-
ture d’usage, est obtenue par addition de plastifiant.

2) Cette pratique peut aussi permettre de diminuer la température de mise en
forme du polymère. On peut ainsi prévenir la dégradation chimique de polymères
thermiquement fragiles et réduire le coût énergétique du procédé.

Plusieurs qualités sont requises d’un « bon » plastifiant.

– Avant tout, il doit présenter une miscibilité totale avec le polymère à la concen-
tration souhaitée. Il faut donc que des interactions spécifiques existent entre le
polymère et le plastifiant. D’un point de vue quantitatif, le coefficient d’interac-
tion polymère-plastifiant, χ12, (voir chapitre 6) doit être inférieur à 1/2.

– Il doit avoir une température d’ébullition élevée et un coefficient de diffusion
faible, pour éviter la migration du plastifiant hors de la matrice polymère. Cette
condition est satisfaite par des molécules de masse molaire assez élevée et de
structure non linéaire.

– Enfin, un plastifiant doit présenter une température de transition vitreuse
aussi basse que possible pour provoquer un fort abaissement de Tg du mélange
polymère-plastifiant à une faible concentration molaire.

Le tableau 7.3 montre comment ces conditions sont satisfaites par quelques plas-
tifiants usuels du poly(chlorure de vinyle).

Volume Température de χ12

Plastifiant molaire Température transition plastifiant-

(cm3.mol−1) d’ébullition (◦C) vitreuse (◦C) PVC à 53 ◦C

diéthylphtalate 200 295 ND 0,42

butylbenzylphtalate 251 370 –70 ND

di-n-butylphtalate 274 340 –83 –0,04

di-n-hexylphtalate 335 210 (à 0,7 kPa) ND –0,13

di-2-éthylhexylphtalate 396 231 (à 0,7 kPa) –85 0,01

Tableau 7.3. Caractéristiques de quelques plastifiants du poly(chlorure de vinyle) (ND : données non disponibles).



7. LA MACROMOLÉCULE DANS LA MASSE DU POLYMÈRE AMORPHE 221

7.9.2. Influence de la teneur en plastifiant sur la valeur de Tg

L’expérience montre que la température de transition vitreuse des systèmes plasti-
fiés, TgPPl, ne varie pas linéairement avec la fraction massique, wPl, de plastifiant
(voir FIG. 7.25).
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Figure 7.25. Variation de la température de transition vitreuse des mélanges de poly(chlorure de vinyle) et de
dioctylphtalate (DOP). L’ajustement (trait continu) résulte de l’équation (7.51) avec bJH = 0,67. D’après [12].

Pour rendre compte de ces variations, on fait appel à l’équation de Jenckel-
Heusch [13] :

TgPPl = wPlTgPl + (1 − wPl)TgP + bJHwPl (1 − wPl) (TgP − TgP l) (7.51)

dans laquelle TgP l et TgP désignent respectivement les températures de transition
vitreuse du plastifiant et du polymère purs.

Le dernier terme de l’équation traduit l’écart à la linéarité, par l’intermédiaire de
la constante bJH et du produit wPl(1 − wPl) qui représente la probabilité d’in-
teractions binaires entre le polymère et le plastifiant. La qualité de l’ajustement
apparaît très clairement sur l’exemple de la FIG. 7.25.

Il est également possible d’utiliser l’équation empirique de Gordon-Taylor :

TgPPl =
wPlTgPl + KGT (1 − wPl) TgP

wPl + KGT (1 − wPl)
(7.52)

dans laquelle KGT est une constante d’ajustement.

7.10. Transition vitreuse des mélanges de polymères

En cherchant à réaliser des mélanges d’homopolymères, les polyméristes ont
caressé l’idée (qu’avaient eu les hommes préhistoriques en faisant des alliages
métalliques) d’obtenir à peu de frais des propriétés intermédiaires entre celles des
constituants purs.
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7.10.1. Les mélanges de polymères

A priori, le mélange intime de deux polymères peut être réalisé soit par malaxage
mécanique à l’état liquide, soit, de façon plus sophistiquée, par mise en solution
des deux homopolymères dans un solvant commun, puis co-précipitation dans un
non-solvant.

Quelle que soit la procédure retenue, la plupart des couples d’homopolymères se
révèlent non miscibles ou, comme on le dit souvent, « incompatibles ». À l’échelle
moléculaire, les chaînes se répartissent comme schématisé sur la FIG. 7.26.a. On
comprend alors pourquoi ces mélanges présentent deux températures de transi-
tion vitreuse, très voisines de celles des homopolymères purs.

Dans des cas plus rares, les mélanges de polymères sont miscibles comme le
montre le schéma de la FIG. 7.26.b. Ils présentent alors une température de tran-
sition vitreuse unique, TgAB , intermédiaire entre celles des deux homopolymères
correspondants et dépendante du pourcentage relatif des deux homopolymères.

(a) (b)

Figure 7.26. Schématisation de mélanges de polymères immiscible (a) et miscible (b).

Ces deux situations peuvent être expliquées par des considérations d’ordre ther-
modynamique, comme dans le cas des phénomènes de séparation de phases dans
les solutions de polymères (chapitre 6). L’équilibre entre les effets enthalpique et
entropique doit conduire, comme condition nécessaire, mais pas forcément suffi-
sante, à :

�Gm = −T�Sm +�Hm < 0 (7.53)

Pour un système constitué de deux polymères 1 et 2, supposés isomoléculaires
pour simplifier et de « degré de polymérisation »7 respectif x = v1/v0

1 et y = v2/v0
1,

7 Le paramètre x, relatif au polymère 1, constitue bien le nombre réel d’unités de répétition d’une
chaîne 1, au sens défini dans le chapitre 6. En revanche, y, relatif au polymère 2, diffère du nombre
d’unités de répétition d’une chaîne 2 si v0

2 , le volume occupé par l’unité de répétition du polymère 2,
est différent de v0

1.
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l’enthalpie libre de mélange est de la forme :

v0
1

v

�Gm

R T
=
ϕ1

x
ln ϕ1 +

ϕ2

y
ln ϕ2 + χ12ϕ1ϕ2 (7.54)

Dans cette équation, v = v1 +v2 est le volume du système, v0
i est le volume occupé

par l’unité de répétition du polymère i, ϕi est la fraction volumique du polymère i
(avec ϕ1 + ϕ2 = 1), et χ12 est le coefficient d’interaction polymère-polymère.

Les deux premiers termes du second membre de l’équation (7.54) s’identifient
sans difficulté à une contribution entropique. Ce sont des quantités négatives
(puisque ϕ1 et ϕ2 sont, par définition, inférieurs à 1), donc favorables au mélange.
Mais en réalité, ces quantités sont très petites, car x et y sont grands et elles sont,
en première approximation, négligeables devant le troisième terme qui représente
la contribution enthalpique.

L’enthalpie de mélange est en général positive, donc défavorable à la miscibilité,
sauf si les homopolymères A et B présentent :

a) des structures chimiques suffisamment voisines pour être quasi « indiscer-
nables » entre eux (�Hm → 0) ;

b) des interactions spécifiques (acide-base, liaisons H, etc.) (�Hm < 0). Mais dans
ce cas, le terme entropique est encore amoindri par la présence des interactions
qui réduisent la variété d’arrangement des chaînes (FIG. 7.26.b). Par un calcul
comparable à celui présenté chapitre 6 (paragraphe 6.1.2.3) dans le cas des solu-
tions, les conditions critiques de séparation de phases (signalées par un indice c)
peuvent être déterminées en annulant les dérivées seconde et troisième de �Gm

par rapport à la composition :

∂2�Gm

∂n2
1

=
∂3�Gm

∂n3
1

= 0 =
∂2�Gm

∂ϕ2
1

=
∂3�Gm

∂ϕ3
1

(7.55)

Les relations correspondantes, issues de l’équation (7.54), sont :

∂2�Gm

∂ϕ2
1

= 0 =
1

xϕ1c
+

1
yϕ2c

− 2χ12c (7.56)

∂3�Gm

∂ϕ3
1

= 0 =
1

xϕ2
1c

+
1

yϕ2
2c

(7.57)

Couplées avec la relation supplémentaire :

ϕ1c + ϕ2c = 1 (7.58)

les équations (7.56) et (7.57) constituent un système de trois équations à trois
inconnues qui admet pour solution :

ϕ1c =
y1/2

x1/2 + y1/2
et ϕ2c =

x1/2

x1/2 + y1/2
(7.59)

χ12c =
1
2

(
x1/2 + y1/2

)2

x y
(7.60)
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Comme la condition de miscibilité χ12 < χ12c se révèle très délicate à satisfaire, le
calcul redonne bien le résultat selon lequel les polymères de forte masse molécu-
laire sont le plus souvent immiscibles entre eux (« incompatibles »).
D’un point de vue pratique, l’analyse enthalpique différentielle (voir para-
graphe 7.4.2) est une méthode de choix pour déterminer rapidement la nature
miscible ou immiscible d’un mélange de polymères, comme l’illustrent les
FIGS. 7.27.a et 7.27.b relatives respectivement au mélange miscible polystyrène
(PS)-poly(carbonate de tétraméthyl bisphénol-A) (TMPC), qui présente une seule
Tg, et au mélange incompatible PS-poly(carbonate de bisphénol-A) (PC), qui en
présente deux, localisées comme attendu au voisinage de 100 ◦C (PS) et de 150 ◦C
(PC). Ces deux exemples illustrent bien les aspects très pointus (et difficilement
prévisibles) de la compatibilité des mélanges de polymères, puisque le PC et le
TMPC présentent des structures chimiques très voisines :
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Figure 7.27. Thermogrammes des mélanges binaires (a) PS-TMPC et (b) PS-PC pour différentes fractions mas-
siques en PS.

7.10.2. Influence de la composition sur les valeurs de TgAB des mélanges miscibles

Il existe plusieurs lois empiriques qui rendent compte, suivant les paires considé-
rées, des valeurs de TgAB .
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Figure 7.28. Évolution de Tg en fonction de la compo-
sition de mélanges TMPC-PC.

Dans certains cas, on peut utiliser une
loi de mélange simple de la forme :

TgAB = ξATgA + ξBTgB (7.61)

dans laquelle ξi peut désigner la frac-
tion massique wi, la fraction molaire
xi ou la fraction volumique ϕi de l’es-
pèce i.
Cette situation est bien illustrée par le
couple PC-TMPC (FIG. 7.28).
Si l’évolution de TgAB en fonction de
la composition ξi n’est pas linéaire, on
peut utiliser soit l’équation de Gordon-Taylor (déjà présentée pour les systèmes
plastifiés, équation (7.52)) :

TgAB =
wATgA + KGT wBTgB

wA + KGT wB
(7.62)

dans laquelle KGT est une constante d’ajustement, soit l’équation de Fox :

1
TgAB

=
ξA

TgA
+

ξB

TgB
(7.63)

dans laquelle les températures de transition vitreuse sont exprimées en kelvins.
D’autres lois de mélange, plus complexes, ont été proposées. Parmi elles, indiquons
l’équation de Karasz [14] :

TgAB =
wA�CpATgA + wB�CpBTgB

wA�CpA + wB�CpB
(7.64)

Il s’agit d’une forme particulière de l’équation (7.62) dans laquelle KGT n’est plus
une constante d’ajustement, mais est égale au rapport �CpA

�CpB
des variations de capa-

cité calorifique des homopolymères B et A au passage de Tg.
L’équation de Jenckel-Heusch, également employée dans le cas des systèmes plas-
tifiés sous la forme (7.51), convient bien pour rendre compte de la valeur de TgAB

de systèmes dans lesquels existent des interactions spécifiques :

TgAB = wATgA + wBTgB + bJH wAwB (TgB − TgA) (7.65)

Figure 7.29. Variation de la température de transi-
tion vitreuse en fonction de la composition pour des
mélanges amorphes de poly(méthacrylate de méthyle)
et de poly(fluorure de vinylidène). L’ajustement (tracé
continu) résulte de l’équation (7.65) avec bJH = 0,27.
D’après [15].
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La FIG. 7.29 montre son applica-
tion au cas de mélanges amorphes de
poly(méthacrylate de méthyle) et de
poly(fluorure de vinylidène).
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7.11. Transition vitreuse des copolymères

Le comportement des copolymères dépend beaucoup de leur caractère soit sta-
tistique, soit à blocs. Comme le montre ce paragraphe, leurs caractéristiques de
transition vitreuse s’apparentent respectivement à celles des mélanges miscibles
et à celles des mélanges incompatibles.

7.11.1. État morphologique des copolymères

Bien que constitués d’unités de répétition A et B, les copolymères statistiques
constituent une nouvelle entité chimique pour laquelle aucun problème de sépa-
ration de phases ne peut se poser. La répartition des unités A et B au sein du
volume y est aléatoire (FIG. 7.30.a). Au contraire, dans le cas d’un copolymère
à blocs incompatibles présentant de longues séquences de chaque comonomère,
une séparation de phases peut se produire comme dans les mélanges incompa-
tibles (FIG. 7.30.b).

(a) (b)

Figure 7.30. Schématisation de l’arrangement des chaînes : (a) dans un copolymère statistique ; (b) dans un
copolymère à blocs.

À l’échelle nanométrique, la morphologie d’un copolymère à blocs incompatibles
est fonction de la composition du copolymère, plus précisément de la fraction
volumique de chaque constituant (FIG. 7.31).

0,1 0,2 0,5 0,8 0,9

Fraction volumique de B croissante

Figure 7.31. Schématisation de la morphologie des copolymères à blocs en fonction de la fraction volumique
d’un des blocs (la phase A est représentée en noir, la phase B en blanc).
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Partant de sphères de B dispersées dans une matrice continue de A (ϕB � 0,1),
on évolue vers une distribution de cylindres (ϕB ≈ 0,2), puis vers des structures
lamellaires co-continues (ϕB ≈ 0,5) avant de rencontrer d’abord des cylindres
de A (ϕB ≈ 0,8), puis des sphères de A (ϕB � 0,9) dispersées dans une matrice
continue de B.

7.11.2. Nombre de températures de transition vitreuse

Comme les mélanges miscibles, les copolymères statistiques présentent une tem-
pérature de transition vitreuse unique, TgAB , intermédiaire entre celles des deux
homopolymères correspondants. Cette température dépend du pourcentage des
deux unités monomère dans le copolymère. Suivant les systèmes considérés, l’une
des équations (7.64) à (7.67) peut rendre compte quantitativement de la dépen-
dance de TgAB en fonction de la composition.
Au contraire, les copolymères à blocs incompatibles présentent deux tem-
pératures de transition vitreuse, très voisines de celles des homopolymères
correspondants. En cela, leur comportement est analogue à celui des mélanges
d’homopolymères immiscibles. À titre d’illustration, la FIG. 7.32.a montrent
les résultats de l’analyse mécanique dynamique de copolymères triblocs. La
FIG. 7.32.a concerne un tribloc butadiène-bloc-styrène-bloc-butadiène, caracté-
risé par des masses molaires de 8 kg.mol−1 pour chaque séquence butadiène et de
145 kg.mol−1 pour la séquence centrale styrène. La FIG. 7.32.b se rapporte à un
tribloc styrène-bloc-butadiène-bloc-styrène, caractérisé par des masses molaires
de 5 kg.mol−1 pour chaque séquence styrène et de 90 kg.mol−1 pour la séquence
centrale butadiène.
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Figure 7.32. Analyse dynamique mécanique à 1 Hz de triblocs (a) butadiène (8 kg.mol−1)-styrène
(145 kg.mol−1)-butadiène (8 kg.mol−1) ; (b) styrène (5 kg.mol−1)-butadiène (90 kg.mol−1)-styrène
(5 kg.mol−1).

Il ressort de ces deux figures que :
1) les abscisses des maxima des pics de E′′(Tα) sont en bon accord avec les tempé-
ratures de transition vitreuse des homopolymères correspondants, à même masse
molaire que celle de la séquence considérée (voir les données de la FIG. 7.21) ;
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2) l’amplitude relative des pics de E′′ relatifs aux séquences butadiène et sty-
rène varie dans le même sens que leurs fractions massiques dans le matériau
(ϕstyrène = 0,90 sur la FIG. 7.32.a et ϕstyrène = 0,10 sur la FIG. 7.32.b).

3) de part et d’autre des deux Tg, le module E′ présente des valeurs d’environ
1 GPa et 1 MPa pour les deux types de copolymère tribloc. En revanche, l’ampleur
des chutes de module accompagnant le passage de Tg,butadiène et de Tg,styrène est
fonction des fractions massiques des deux constituants. En conséquence, le copo-
lymère B-S-B présente un module d’environ 100 MPa à température ambiante,
alors que le copolymère S-B-S présente un module de moins de 10 MPa. Concer-
nant les applications, alors que le matériau B-S-B peut jouer le rôle de thermo-
plastique résistant au choc, le S-B-S est intéressant comme élastomère thermo-
plastique.

L’analyse enthalpique différentielle, qui met en évidence de façon simple les tem-
pératures de transition vitreuse, est également appropriée pour déterminer rapi-
dement le caractère statistique ou à blocs incompatibles d’un copolymère linéaire.

7.12. Conclusions

À l’issue de ce chapitre, le lecteur doit :

– connaître les manifestations de la transition vitreuse ;

– avoir une bonne image mentale des mouvements coopératifs de la chaîne prin-
cipale qui en sont responsables ;

– avoir compris l’équivalence temps-température ;

– maîtriser la notion de volume libre et l’équation WLF, et donc savoir comment
se décale la température de transition vitreuse Tg lorsque l’on change la fréquence
de sollicitation de l’échantillon ;

– connaître les règles d’évolution avec la composition de la transition vitreuse
unique, TgAB , observée dans le cas des copolymères statistiques et des mélanges
miscibles polymère-polymère et polymère-plastifiant ;

– savoir analyser les phénomènes de transition vitreuse dans les copolymères à
blocs incompatibles et dans les mélanges de polymères non miscibles.
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CHAPITRE

8
LES RELAXATIONS
SECONDAIRES DES

POLYMÈRES AMORPHES

Comme nous l’avons montré dans le chapitre 7, les mouvements coopératifs de
relativement grande amplitude mettant en jeu une dizaine ou une vingtaine de liai-
sons de la chaîne principale dans les parties amorphes sont responsables du phé-
nomène de transition vitreuse dans les polymères en masse. À l’état solide, à des
températures plus basses que la température de transition vitreuse, Tg, des mou-
vements plus faibles de groupements portés par la chaîne principale ou les sub-
stituants latéraux peuvent également se produire, avec une portée spatiale et une
coopérativité plus limitées. Ces mouvements sont associés aux relaxations dites
« secondaires » qui font l’objet de ce chapitre. Dans les polymères amorphes, ces
relaxations secondaires sont dénommées β, γ , δ. . . par ordre d’apparition lorsque
l’on abaisse la température à partir de la température de transition vitreuse, dont
la manifestation en analyse mécanique dynamique et en relaxation diélectrique
est souvent appelée α. Nous décrirons d’abord les techniques permettant de mettre
en évidence ces relaxations secondaires, puis nous verrons comment identifier
les mouvements qui en sont responsables. Enfin, nous tenterons de caractériser
la coopérativité de ces phénomènes et nous nous interrogerons sur le caractère
intramoléculaire ou intermoléculaire de cette coopérativité.

8.1. Mise en évidence des relaxations secondaires

8.1.1. L’analyse mécanique dynamique

L’analyse enthalpique différentielle et l’analyse mécanique dynamique sont,
nous l’avons vu (chapitre 7), des techniques précieuses pour caractériser expé-
rimentalement le phénomène de transition vitreuse. Pour mettre en évidence
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Figure 8.1. Variation, en fonction de la température,
de la partie réelle du module de cisaillement, G′, et de
la tangente de perte, tan δ = G′′/G′, mesurées à 1 Hz,
pour le poly(méthacrylate de cyclohexyle). D’après [1].

les relaxations secondaires, l’analyse
enthalpique différentielle perd tout
intérêt par manque de sensibilité ; en
revanche, l’analyse mécanique dyna-
mique reste la méthode la plus
simple pour y parvenir. Selon la
géométrie de la sollicitation méca-
nique, les mesures concernent le
module d’Young complexe E∗ (essai de
traction-compression) ou le module de
cisaillement complexe G∗ (essai de tor-
sion). Les grandeurs les plus sensibles
aux relaxations secondaires sont E′′

(ou G′′), tan δ = E′′/E′ (ou G′′/G′) et
J ′′ = E′′/(E′2 + E′′2) (voir chapitre 7,
équations (7.7) et (7.8)).

8.1.1.1. La relaxation γ du poly-
(méthacrylate de cyclohexyle)

La FIG. 8.1 montre la variation, en
fonction de la température, de la par-
tie réelle G′ du module de cisaille-
ment, et de la tangente de perte,
tan δ = G′′/G′, mesurées à 1 Hz, pour
le poly(méthacrylate de cyclohexyle).
Elle fait apparaître, vers 110-130 ◦C,
la forte chute de module et le maxi-
mum du pic de perte, associés à la
transition vitreuse. À plus basse tem-
pérature, vers –75 ◦C, il se produit
une diminution plus faible du module,
de l’ordre de 1 à 2 GPa, et un maxi-
mum du pic de la tangente de perte
est à nouveau observé. Ces deux phé-
nomènes sont la manifestation d’une
relaxation secondaire, la relaxation γ ,
du poly(méthacrylate de cyclohexyle).
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Figure 8.2. Variation, en fonction de la température,
de la partie réelle du module (G′), en pointillés et de
la tangente de perte (tan δ = G′′/G′), en traits pleins,
du poly(méthacrylate de cyclohexyle) à plusieurs fré-
quences f de sollicitation. D’après [1].

Comme le montre la FIG. 8.2, lorsque
la fréquence f de la sollicitation méca-
nique augmente, les températures aux-
quelles sont observés la chute du
module et le maximum du pic de la tan-
gente de perte associés à la relaxation γ
croissent.
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Figure 8.3. Diagramme d’Arrhénius pour la relaxation
γ du poly(méthacrylate de cyclohexyle). D’après [1].

La FIG. 8.3 montre que la température
Tmax du maximum du pic de perte,
exprimée en kelvins, est reliée à la
fréquence f par une relation d’Arrhe-
nius1 :

f = f0 exp (−Ea/RTmax) (8.1)

où Ea est l’énergie d’activation du mou-
vement responsable de la relaxation γ ,
prise par définition comme une quan-
tité positive.

Le facteur pré-exponentiel f0 s’élimine
de l’équation (8.1) en considérant des
mesures effectuées à deux fréquences f1 et f2 auxquelles correspondent les
valeurs T1 et T2 de Tmax :

log
f1

f2
= − Ea

2,3R

(
1
T1

− 1
T2

)
(8.2)

Ea peut alors s’écrire :

Ea =
2,3R log f2

f1

1
T1

− 1
T2

(8.3)

De cette relation et de l’ensemble de ces expériences, il ressort que la relaxation
γ du poly(méthacrylate de cyclohexyle) est due à des mouvements du polymère
et que ces mouvements ont une énergie d’activation Ea de 47 kJ.mol−1, calculée
à partir des données de la FIG. 8.3, et un temps de corrélation, τc = 1/2πf , qui
caractérise le temps moyen entre deux mouvements consécutifs, de l’ordre de
3.10−6 s à 25 ◦C.

Remarquons également que le pic de la relaxation γ du poly(méthacrylate de
cyclohexyle) est situé à basse température, relativement étroit. Il correspond,
comme nous le verrons plus tard (voir paragraphes 8.2.1.2 et 8.3.1), à un pro-
cessus localisé, relativement bien défini.

8.1.1.2. La relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle)

Le pic de la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle) est très différent
de celui observé, par analyse mécanique dynamique, pour la relaxation γ du
poly(méthacrylate de cyclohexyle). La relaxation β du poly(méthacrylate de
méthyle) s’étale sur environ 140 ◦C et son maximum est situé vers 30 ◦C, comme

1 Svante August Arrhenius (1859-1927), physicien et chimiste suédois, reçut le prix Nobel de chimie
en 1903. Il est l’auteur de la théorie de la dissociation des électrolytes et donc l’inventeur du concept
d’ions. Il s’intéressa également à la dépendance de la vitesse des réactions chimiques en fonction
de la température, ce qui l’amena à proposer la relation (8.1) qui porte son nom. Cette relation,
qui a été étendue aux mouvements moléculaires devant vaincre une barrière d’activation pour se
produire, présente la particularité de contenir deux paramètres indépendants de la température,
l’énergie d’activation Ea et le facteur pré-exponentiel f0.
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Figure 8.4. Variation, en fonction de la tem-
pérature, de la tangente de perte mesurée par
analyse mécanique dynamique, à 1 Hz pour le
poly(méthacrylate de méthyle). D’après [2].

le montrent les données de l’analyse méca-
nique dynamique à 1 Hz reportées sur la
FIG. 8.4.
Remarquons que cette relaxation existe
également dans le poly(méthacrylate de
cyclohexyle). Mais, comme elle est très
large et s’étale de façon continue entre la
relaxation γ et la transition vitreuse, elle
ne se manifeste pas sous la forme d’un pic
bien défini sur la FIG. 8.1.

8.1.2. Analyse diélectrique dynamique

L’analyse diélectrique dynamique, technique réservée aux molécules polaires,
consiste à déterminer la capacité C∗

pol d’un condensateur rempli de polymère et la
capacité C0 du même condensateur à vide. La permittivité complexe du polymère,
qui se décompose en une partie réelle et une partie imaginaire, est donnée par la
formule :

ε∗ = ε′ − iε′′ = C∗
pol/C0 (8.4)

La tangente de l’angle de perte s’écrit :

tan δ = ε′′/ε′ (8.5)

Pour montrer l’intérêt de l’analyse diélectrique dynamique, reprenons l’exemple
de la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle), mise en évidence par analyse
mécanique dynamique dans le paragraphe précédent, et utilisons le fait que le
groupement COO du poly(méthacrylate de méthyle) est un groupement polaire,

Figure 8.5. Orientation du moment dipolaire électrique −→µ du groupement
COO du poly(méthacrylate de méthyle).

H3C
C

C

O
CH3

O

C

µ
caractérisé par un moment dipolaire électrique �µ,
représenté sur la FIG. 8.5, dont on peut étudier les mou-
vements par relaxation diélectrique.

La variation de ε′′ en fonction de la température et de la fréquence de sollicitation
f pour le poly(méthacrylate de méthyle) est tracée sur la FIG. 8.6. Pour plus de
lisibilité, quelques courbes de variation isotherme de ε′ et ε′′ en fonction de la
fréquence (FIG. 8.7) et de variation isochrone de ε′′ en fonction de la température
à fréquence imposée (FIG. 8.8) ont été extraites de ce diagramme tridimensionnel.
Ces figures mettent en évidence, en plus de la transition vitreuse à haute tempé-
rature, la relaxation secondaire β qui se manifeste, comme en analyse mécanique
dynamique, sous la forme d’un pic très large.
Lorsque la fréquence de la sollicitation augmente, les courbes isochrones de la
FIG. 8.8 montrent que les massifs associés à la transition vitreuse et à la relaxation
secondaire β se rapprochent, indiquant que les deux transitions ont des dépen-
dances en température très différentes.
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Figure 8.6. Variation de ε′′ en fonction de la température et de la fréquence de sollicitation pour le
poly(méthacrylate de méthyle). D’après [2].
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Figure 8.7. Variations isothermes de ε′ et ε′′ en fonction de la fréquence pour le poly(méthacrylate de méthyle).
D’après [2].

En conclusion, ces résultats permettent d’affirmer que les mouvements res-
ponsables de la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle) provoquent
une réorientation du dipôle électrique associé au groupement COO. De plus,
la grande largeur du pic, à une température donnée, est révélatrice de l’exis-
tence d’une vaste distribution des temps de corrélation des mouvements.
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Figure 8.8. Variation de ε′′ en fonction de la température
pour le poly(méthacrylate de méthyle) aux fréquences de
sollicitation de 1 Hz, 100 Hz et 10 kHz (les courbes ont
été décalées les unes par rapport aux autres sur l’échelle
des ordonnées par souci de clarté). D’après [2].
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8.1.3. La carte de relaxation

Pour comparer les résultats obtenus par des techniques différentes, il est inté-
ressant de tracer la carte de relaxation, c’est-à-dire la courbe de log f en fonc-
tion de 1000/T (T est la température en kelvins). En relaxation mécanique ou
diélectrique, il est habituel de reporter, pour chaque fréquence de mesure, la tem-
pérature correspondant au maximum de E′′, G′′, ε′′ ou tan δ. De plus, lorsque les
courbes diélectriques sont analysées de manière isotherme, on peut reporter, pour
chaque température, la fréquence correspondant au maximum de pertes, celles-ci
étant données par ε′′ ou tan δ, pour chaque massif de relaxation.

La carte de relaxation du poly(méthacrylate de méthyle) obtenue à partir de l’en-
semble des données de relaxations diélectrique et mécanique est reportée sur la
FIG. 8.9. Pour ce polymère, les résultats obtenus par les deux techniques sont
strictement identiques. La FIG. 8.9 souligne le caractère arrhénien de la relaxa-
tion β, d’énergie d’activation relativement faible (83 kJ.mol−1), ainsi que la très
forte dépendance en fréquence des mouvements associés à la transition vitreuse.
La différence des variations en température de ces deux transitions est telle qu’à
haute température elles tendent à se rejoindre, comme le montre la FIG. 8.9.

Remarquons enfin que la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle), qui se
produit à une température plus élevée que la relaxation γ du poly(méthacrylate
de cyclohexyle), a une énergie d’activation plus élevée que celle de la relaxation γ .
Nous verrons à la fin de ce chapitre que les mouvements associés à cette relaxa-
tion β sont plus coopératifs que ceux de la relaxation γ .

8.2. Identification des mouvements responsables des relaxations
secondaires

Comme nous venons de le voir, la relaxation diélectrique permet de suivre le com-
portement, en fréquence et en température, des dipôles électriques portés par
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Figure 8.9. Carte de relaxation du poly(méthacrylate de méthyle). Elle a été établie pour le maximum de la
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D’après [2].

une molécule. Pour identifier les autres groupements impliqués dans les relaxa-
tions secondaires, il faut utiliser une technique d’observation sélective en phase
solide, comme la RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides ou la RMN
du deutérium sur des composés sélectivement deutérés.

8.2.1. RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides

Dans ce paragraphe, nous rappellerons tout d’abord les notions indispensables à
la compréhension de la RMN de l’état solide et à l’analyse des données correspon-
dantes. Puis nous les mettrons à profit pour traiter quelques exemples concrets
relatifs aux deux polymères déjà rencontrés dans ce chapitre. Nous insisterons
sur les aspects suivants :

a) la RMN est une technique sélective qui permet d’identifier clairement les atomes
de carbone affectés par le mouvement ;
b) les valeurs des différentes grandeurs en RMN, lorsqu’elles sont modulées par le
mouvement, dépendent de la fréquence et de la géométrie de ce mouvement.

8.2.1.1. Quelques principes généraux

Dans les solides, contrairement aux liquides, les raies de résonance des atomes
de carbone 13 sont naturellement très larges du fait de l’absence de mouvements
moléculaires isotropes et rapides. Nous allons montrer que les techniques de
découplage dipolaire des protons, de rotation rapide à l’angle magique et de
polarisation croisée permettent d’obtenir, avec une bonne sensibilité, des spectres
de RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides.
La première cause d’élargissement des raies est l’interaction dipolaire du car-
bone 13 avec les protons qui lui sont proches. Chaque proton et, de façon générale,
chaque spin placé dans un champ magnétique H0, crée un champ magnétique
induit qui s’ajoute ou se retranche au champ magnétique H0 suivant l’état de spin
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(+1/2 ou –1/2) du proton considéré. Ce champ induit est d’autant plus intense que
le moment magnétique du noyau qui le crée est grand, d’où le rôle primordial des
protons dans ce phénomène. Pour un couple carbone 13 - proton dans une orien-
tation donnée, le spectre de RMN du carbone 13 résultant est un doublet centré
autour d’une fréquence, appelée fréquence de Larmor. L’écartement de ce doublet
est d’autant plus grand que le proton est proche du carbone 13. Il dépend aussi
de l’angle entre le champ H0 et le vecteur joignant le proton au carbone 13 : pour
une orientation donnée de ce vecteur, on observe deux raies. Pour un échantillon
dans lequel toutes les orientations du vecteur 1H-13C coexistent, le spectre est la
superposition des doublets correspondant à chacune des orientations : on observe
donc une raie très large et sans structure, qui peut éventuellement recouvrir, à elle
seule, les 200 ppm de la gamme de résonance des carbones 13. Pour supprimer
ces interactions dipolaires, on irradie les protons avec un champ de fréquence très
intense, autour de leur fréquence de résonance.

La seconde cause d’élargissement vient de la nature tensorielle du déplacement
chimique, qui est le reflet de la densité électronique autour du noyau considéré
dans la direction du champ magnétique H0. Pour un carbone 13, la distribu-
tion électronique n’est pas isotrope autour du noyau, comme le montre la forme
des orbitales électroniques dans l’exemple des carbones sp3 représentés sur la
FIG. 8.10. Le déplacement chimique dépend donc de l’orientation du carbone dans
le champ magnétique H0. Pour une orientation donnée, il y a une raie. Pour un
échantillon dans lequel coexistent toutes les orientations possibles, la raie est très
large : on observe alors le tenseur d’anisotropie de déplacement chimique dans
son intégralité. Pour s’affranchir de ce phénomène, la technique consiste à faire
tourner rapidement l’échantillon autour d’un axe qui fait un angle de 54◦, appelé
angle magique, avec le champ magnétique H0.

Figure 8.10. Carbones sp3 placés dans un champ magné-
tique H0. La densité électronique dans la direction du
champ H0 dépend de l’orientation du carbone par rapport
à H0.

H0

La dernière technique utilisée en RMN du carbone 13 haute résolution dans les
solides est la polarisation croisée. Elle permet d’améliorer le rapport signal / bruit
des spectres en réalisant les conditions nécessaires pour qu’une petite fraction de
l’aimantation des protons soit transférée sur les carbones 13 pendant un temps
appelé temps de contact.

Il est intéressant de remarquer que l’interaction dipolaire entre protons et car-
bones 13, et l’anisotropie de déplacement chimique sont maximales en l’absence
de mouvements moléculaires. Les mouvements moléculaires moyennent en effet
ces grandeurs d’une façon qui dépend à la fois de la fréquence et de la géométrie du
mouvement. D’autres grandeurs en RMN sont également affectées par les mouve-
ments : on peut citer l’allure du spectre, les temps de relaxation spin-réseau dans
le repère du laboratoire, T1, et dans le repère tournant, T1ρ , les largeurs de raie,
inversement proportionnelles aux temps de relaxation spin-spin T2m ou T2σ , sui-
vant que l’élargissement est dû à la modulation par le mouvement de l’interaction
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dipolaire ou à la modulation par le mouvement de l’anisotropie de déplacement
chimique et, enfin, l’effet Overhauser nucléaire (NOE), qui est l’accroissement de
l’intensité du signal des carbones 13 provoqué par l’irradiation des protons.

Ces paramètres ont tous, comme cela est illustré sur la FIG. 8.11, une gamme de
fréquence de mouvement bien définie à laquelle ils sont sensibles. Il est ainsi pos-
sible de suivre sélectivement, c’est-à-dire carbone par carbone, le comportement
dynamique de chacun des groupements de la molécule.
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log f (f, Hz)

2 3

4 6

5

1

Figure 8.11. Gamme de fréquence de mouvement à laquelle sont sensibles les différentes grandeurs en RMN.
1 : 2D échange ; 2 : temps de relaxation spin-spin (T2σ ) ; 3 : temps de relaxation spin-spin (T2m) ; 4 : temps
de relaxation spin-réseau dans le repère tournant (T1ρ) ; 5 : temps de relaxation spin-réseau dans le repère du
laboratoire (T1) ; 6 : effet Overhauser (NOE).

8.2.1.2. L’exemple de la relaxation γ du poly(méthacrylate de cyclohexyle)

La FIG. 8.12 montre les spectres en RMN du carbone 13 du poly(méthacrylate
de cyclohexyle) enregistrés à différentes températures. Le massif des carbones du
cycle cyclohexyle, à champ fort sur les spectres, est composé de quatre raies dont
les largeurs dépendent beaucoup de la température : ces raies sont fines et bien
résolues à –50 ◦C, elles s’élargissent ensuite progressivement quand la tempéra-
ture augmente pour présenter un maximum d’élargissement à 30 ◦C. Ce compor-
tement est l’indication de l’existence de mouvements des liaisons C–H du cycle
cyclohexyle avec des fréquences de l’ordre de 105 Hz à 30 ◦C où l’élargissement
est maximal.

Une analyse plus fine de l’élargissement de chacune des quatre raies qui com-
posent le massif, en termes de temps de relaxation spin-spin (T2m) et de modu-
lation par le mouvement de l’interaction dipolaire 13C-1H, permet d’interpréter
l’ensemble des données à l’aide d’inversions chaise-chaise du cycle cyclohexyle
(FIG. 8.13). La variation du temps de corrélation moyen de ces inversions chaise-
chaise en fonction de la température est reportée sur la FIG. 8.14 avec les résultats
de l’analyse mécanique dynamique. Cette comparaison permet d’affirmer que les
deux techniques détectent les mêmes mouvements dans les gammes de tempéra-
ture et de fréquence explorées. On peut donc attribuer la transition γ observée en
analyse mécanique dynamique à l’inversion chaise-chaise des cycles cyclohexyle.
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Figure 8.12. (a) Spectres de RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides du poly(méthacrylate de
cyclohexyle) enregistrés à différentes températures. (b) Décomposition en raies élémentaires du massif des raies
des carbones méthyléniques du cycle cyclohexyle. D’après [4].

Figure 8.13. Inversion chaise-chaise du cycle
cyclohexyle.

8.2.1.3. Exemple de la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle)

L’étude du carbone COO du poly(méthacrylate de méthyle) par RMN du car-
bone 13 à deux dimensions sans rotation de l’échantillon permet de caractériser le
mouvement responsable de la relaxation β de ce polymère. L’expérience consiste
à comparer les anisotropies de déplacement chimique du COO à deux instants,
t et t + �t. Si un carbone est immobile pendant le temps �t, son signal est situé
sur la diagonale du spectre à deux dimensions. Si, au contraire, il participe à un
mouvement pendant le temps�t, il donne lieu à une tache hors de la diagonale sur
ce spectre. La variation des résultats en fonction de �t et la simulation du spectre
à l’aide de divers modèles de mouvement permettent de déterminer la fréquence
et la nature du mouvement.
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Figure 8.14. Variation du temps de corrélation moyen des inversions chaise-chaise en fonction de la température :
comparaison des résultats obtenus par RMN et par analyse mécanique dynamique. D’après [4].

La FIG. 8.15 montre la quasi-absence de mouvements, à l’échelle de 50 ms, à
−40 ◦C, et la présence caractéristique de mouvements à 60 ◦C. Les spectres
peuvent être interprétés par des retournements rapides de 180◦ des groupements
COO, suivis de réorientations de ±20◦ de certaines des liaisons voisines de la
chaîne principale. Ces réorientations ont pour rôle de limiter les déplacements
d’ensemble des groupes latéraux impliqués dans ces processus.
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Figure 8.15. Spectre de RMN du carbone COO du poly(méthacrylate de méthyle) par RMN du carbone 13 à deux
dimensions à –40 ◦C (a) et 60 ◦C (b). D’après [5].
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8.2.2. RMN du deutérium sur des composés sélectivement deutérés

La FIG. 8.16 montre les spectres de RMN du deutérium, enregistrés à différentes
températures, d’un poly(carbonate de bisphénol-A) :

O C

CH3

CH3

O C

O

dont les cycles aromatiques ont été deutérés sélectivement en position ortho par
rapport au substituant carbonate.

Observé Calculé

–74 °C

–55 °C

–36 °C

–18 °C

2 °C

20 °C

100 kHz

Figure 8.16. Spectres expérimentaux (à gauche) de RMN du deutérium à différentes températures d’un
poly(carbonate de bisphénol-A) dont les cycles aromatiques ont été deutérés sélectivement et spectres calcu-
lés (à droite) en supposant une distribution des retournements de 180◦. D’après [6].

La forme des raies des spectres de la FIG. 8.16 évolue fortement avec la tempéra-
ture. La comparaison des spectres obtenus avec, d’une part, le spectre en absence
de mouvements (FIG. 8.17a) et, d’autre part, le spectre correspondant à des cycles
effectuant des retournements rapides (ou « flips ») de 180◦ (FIG. 8.17b) montre
que les spectres expérimentaux peuvent être considérés, en première approxima-
tion, comme la somme pondérée de ces deux sous-spectres et qu’il existe donc une
très grande distribution des fréquences de retournement des cycles aromatiques,
allant des mouvements très lents à très rapides à l’échelle de la RMN . L’énergie
d’activation moyenne de ces retournements est de 37 kJ.mol−1.
Cependant, dans le cas du poly(carbonate de bisphénol-A), cette hypothèse d’une
grande distribution des fréquences de retournement ne suffit pas à décrire com-
plètement les spectres expérimentaux de la FIG. 8.16. Ce résultat montre que les
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Figure 8.17. Spectre simulé du poly(carbonate de bisphénol-A) (a) en l’absence de mouvement ; (b) en supposant
des retournements de 180◦ .

cycles sont également soumis à de petites oscillations, qui se produisent indé-
pendamment des retournements. Nous reviendrons sur cet exemple à la fin de ce
chapitre et nous analyserons en détail les différents modes de mouvement de ce
polymère.

8.2.3. Comparaison des résultats obtenus par les différentes techniques

Les cartes de relaxation (paragraphe 8.1.3) permettent une comparaison des résul-
tats obtenus par les différentes techniques en termes de dépendance en tempé-
rature des fréquences ou des temps de corrélation des mouvements. Une ana-
lyse détaillée des données des différentes techniques peut permettre d’aller plus
loin dans la compréhension des mouvements moléculaires en phase solide. Un
exemple intéressant est celui du poly(éthylène téréphtalate) :

C C O CH2OCH2

O O

dont la variation de la tangente de perte, tan δ, à 1 Hz, mesurée par relaxation
diélectrique, est donnée sur la FIG. 8.18. Cette variation met en évidence la tran-
sition vitreuse vers 70 ◦C et, à température plus faible, entre –125 ◦C et 0 ◦C, une
large transition secondaire β dont l’énergie d’activation, Ea, déduite des mesures
de relaxation diélectrique, est de 56 kJ.mol−1.

Puisque la technique utilisée est la relaxation diélectrique, le dipôle électrique
associé au groupement COO est évidemment impliqué dans la relaxation β. Cette
conclusion est confirmée par des mesures de l’anisotropie de déplacement chi-
mique du carbone COO (FIG. 8.19) qui décroît lorsque la température augmente,
indiquant ainsi la présence de mouvements de cette unité.
La variation, en fonction de la température, de la tangente de perte déterminée
par analyse mécanique dynamique à 1 Hz dans le poly(éthylène téréphtalate)
est tracée sur la FIG. 8.20. Comme dans le cas des mesures effectuées en relaxa-
tion diélectrique, cette courbe met en évidence le processus de relaxation secon-
daire β. En revanche, l’énergie d’activation de ce processus, déduite de l’analyse
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Figure 8.18. Variation de la tangente de perte à 1 Hz, mesurée par relaxation diélectrique pour le poly(éthylène
téréphtalate). D’après [7].

Figure 8.19. Variation, en fonction de la tempéra-
ture, de l’anisotropie de déplacement chimique du car-
bone COO, ainsi que des carbones aromatiques pro-
tonés et non protonés du poly(éthylène téréphtalate).
D’après [8].
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Figure 8.20. Variation, en fonction de la température, de la tangente de perte déterminée par analyse mécanique
dynamique à 1 Hz dans le poly(éthylène téréphtalate). D’après [7].

mécanique dynamique à plusieurs fréquences, est de 70 kJ.mol−1. Il existe donc,
dans le poly(éthylène téréphtalate), une différence entre les mouvements actifs en
relaxation diélectrique et en relaxation mécanique.

Pour étudier de façon sélective ces processus, il est intéressant d’utiliser la RMN
du carbone 13 haute résolution dans les solides. La force de l’interaction dipolaire,〈
b2
〉
, entre un carbone 13 et un proton qui lui est directement lié, peut être déter-

minée à l’aide du temps de contact t1/2. En effet, si l’on néglige les phénomènes
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de relaxation, dans une séquence de polarisation croisée, l’aimantation des car-
bones 13 croît en fonction du temps de contact pour atteindre un maximum. Par
définition, t1/2 est le temps de contact qui permet d’obtenir la moitié de l’aiman-
tation maximale des carbones 13. On peut montrer que :

t1/2 = π
(
n
〈
b2
〉)−1/2

(8.6)

où n est le nombre de protons directement liés au carbone considéré.

Sans antiplastifiant
Avec antiplastifiant
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Figure 8.21. Variation, en fonction de la tempéra-
ture, des valeurs de t1/2 pour les carbones aroma-
tiques du poly(éthylène téréphtalate), sans et avec
antiplastifiant. D’après [8].

Pour un groupement CH2, en l’absence
de mouvement, t1/2 est égal à 17 µs. En
présence de mouvements,

〈
b2
〉

est par-
tiellement moyenné, et donc diminué,
et t1/2 augmente.
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Figure 8.22. Variation, en fonction de la tempé-
rature, de l’amplitude des oscillations du carbone
COO, ainsi que des carbones aromatiques protonés
et non protonés dans le poly(éthylène téréphtalate)
pur. D’après [8].

Les mesures de t1/2 montrent que
les carbones méthyléniques n’effectuent
aucun mouvement, à la sensibilité de la
RMN, sur la gamme de température de
la transition β du poly(éthylène téréph-
talate). En revanche, la force de l’in-
teraction dipolaire 13C-1H et l’anisotro-
pie de déplacement chimique des car-
bones aromatiques sont partiellement
moyennées par le mouvement dans
cette gamme de température, comme le
montrent les FIGS. 8.19 et 8.21.

Il est possible, en comparant les valeurs
des anisotropies de déplacement chi-
mique des carbones en para, d’une
part, et des carbones en ortho et méta,
d’autre part, de déterminer pour chaque
température les contributions respec-
tives des retournements de 180◦ et des
oscillations des cycles benzéniques. En
effet, les retournements de 180◦ ne
moyennent pas l’anisotropie de déplace-
ment chimique des carbones en para,
alors qu’ils moyennent celle des car-
bones en ortho et en méta.
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Figure 8.23. Variation, en fonction de la tempéra-
ture, du pourcentage de cycles effectuant des retour-
nements de 180◦ dans le poly(éthylène téréphtalate),
sans et avec antiplastifiant. D’après [8].

Les FIGS. 8.22 et 8.23 montrent la
variation, en fonction de la tempéra-
ture, de l’amplitude des oscillations des
cycles aromatiques et le pourcentage de
cycles effectuant des retournements de
180◦, calculés à partir des données des
FIGS. 8.19 et 8.21.

Il est intéressant de constater (FIG. 8.22)
que les amplitudes des oscillations des
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cycles et des groupements COO adjacents à ces cycles sont très voisines, indi-
quant que le mouvement observé est une oscillation de la partie COO–�–COO
dans son ensemble.

Pour aller plus loin dans la compréhension des mouvements impliqués dans les
relaxations β mécanique et diélectrique du poly(éthylène téréphtalate) (PET), il
est intéressant d’ajouter à ce polymère une molécule d’antiplastifiant. Les anti-
plastifiants sont de petites molécules miscibles avec le polymère considéré, qui
confèrent au mélange, à la température ambiante, un module supérieur à celui du
polymère pur. L’origine de ce phénomène peut être attribuée aux différences qui
existent entre les transitions secondaires observées pour le polymère pur et pour
son mélange avec l’antiplastifiant.

Étudions le comportement du PET pur et du PET antiplastifié par le tétrachlo-
rophtalate de diméthyle (TDPE) :

C O CH3

Cl

Cl

Cl O

C O CH3

OCl

La transition β, observée par relaxation diélectrique, est très peu modifiée par la
présence de l’antiplastifiant. L’énergie d’activation Ea est de 55 kJ.mol−1, égale,
dans la limite de l’erreur expérimentale, à la valeur de 56 kJ.mol−1 mesurée pour
le PET pur. Il n’en est pas de même pour la relaxation mécanique, pour laquelle la
présence de l’antiplastifiant modifie la forme de la relaxation (FIG. 8.24) et fait pas-
ser l’énergie d’activation des mouvements associés à la transition β de 70 kJ.mol−1

pour l’état pur à 54 kJ.mol−1 pour l’état antiplastifié.
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Figure 8.24. Analyse mécanique dynamique à 1 Hz du poly(éthylène téréphtalate) pur et antiplastifié. D’après [7].

Comme dans le PET pur, il est possible d’estimer par RMN les pourcentages de
noyaux phényle effectuant des retournements à chaque température. Les résul-
tats sont donnés sur la FIG. 8.23. Il est clair que la présence de l’antiplastifiant
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s’accompagne de la suppression des retournements des noyaux phényle sur une
large partie de la transition β. Ce résultat est à comparer avec ceux des analyses
mécaniques et diélectriques, avec et sans antiplastifiant : on peut ainsi attribuer,
sans ambiguïté, la relaxation β, observée par relaxation diélectrique, aux oscilla-
tions de l’ensemble COO-�-COO, et la partie haute température de la transition β,
observée seulement par relaxation mécanique sur le PET pur, aux retournements
de 180◦ des noyaux phényle. Ces conclusions sont résumées sur la FIG. 8.25. Sou-
lignons que les retournements des noyaux phényle ne sont pas actifs en relaxation
diélectrique. Ils ne provoquent, en effet, aucune variation pour les dipôles attachés
aux groupements COO.

Figure 8.25. Attribution des diffé-
rentes régions de la transition méca-
nique β du PET à 1 Hz aux oscilla-
tions de la partie COO-�-COO et aux
retournements des noyaux phényle.
Les deux courbes ont été obtenues
avec et sans l’antiplastifiant TDPE.
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8.3. Coopérativité des mouvements associés aux relaxations secondaires

Nous sommes désormais capables d’identifier les groupements qui effectuent des
mouvements et l’analyse des données de la RMN en termes de modèles nous per-
met d’avoir des informations sur la géométrie de ces mouvements. La question qui
se pose maintenant est celle de la coopérativité de ces processus : combien de liai-
sons successives sont impliquées dans un seul mouvement ? À côté de la coopéra-
tivité intramoléculaire, existe-t-il une coopérativité intermoléculaire : en d’autres
termes, le mouvement d’une unité peut-il entraîner celui d’une autre unité n’ap-
partenant pas à la même chaîne, mais spatialement voisine ?

8.3.1. Approche de Starkweather

Dans une série d’articles [9], Starkweather a proposé d’utiliser la théorie des états
de transition pour extraire plus d’informations de la carte de relaxation. Au lieu
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d’associer à la relaxation une simple barrière d’énergie enthalpique Ea, on lui
associe une enthalpie libre d’activation �Ga telle que :

�Ga = �Ha − T�Sa (8.7)

où �Ha et �Sa sont respectivement les variations d’enthalpie et d’entropie asso-
ciées à la relaxation.

La fréquence ν du mouvement peut alors s’écrire :

ν = (kT/2πh) exp (−�Ga/RT ) = (kT/2πh) exp (−�Ha/RT ) exp (�Sa/R)
(8.8)

k et h désignant respectivement la constante de Boltzmann et la constante de
Planck.

Ainsi, le tracé de ln(ν/T ) en fonction de 1/T donne directement �Ha et �Sa.
L’équation (8.8) peut également s’écrire sous la forme :

Ea = RT [1 + ln(k/2πh) + ln(T/ν)] + T�Sa (8.9)

Pour une fréquence de relaxation de 1 Hz et une température T ∗ du massif de
relaxation, les relations suivantes sont donc satisfaites :

�Ha = Ea − RT ∗ (8.10)

T ∗�Sa = Ea − RT ∗ [1 + ln(kT ∗/2πh)] (8.11)

Compte tenu des ordres de grandeur de Ea (jamais inférieure à 20 kJ.mol−1) et
de T ∗ (jamais supérieure à 400 K), il ressort de l’équation (8.10) que �Ha ne
diffère que peu de Ea.

D’après Starkweather, la coopérativité d’une relaxation peut être estimée qualita-
tivement à l’aide de la valeur de �Sa. On distingue ainsi les relaxations simples,
ayant des entropies de relaxation presque nulles, liées aux mouvements très loca-
lisés de petits fragments moléculaires, et les relaxations complexes, ayant des
entropies de relaxation élevées, dues à des mouvements coopératifs de groupes
voisins.

Ainsi, �Sa est sensiblement nulle pour la relaxation γ du poly(méthacrylate de
méthyle) attribuée à la rotation des groupements méthyle portés par la chaîne
principale. Il en est de même pour la relaxation γ du polystyrène, attribuée aux
oscillations des phényles. En revanche, pour la relaxation β du polystyrène, qui
correspond à des oscillations couplées avec des mouvements de chaîne, �Sa est
de l’ordre de 80 J.K−1.mol−1. Pour la transition vitreuse, où la coopérativité
des mouvements est encore plus marquée, les valeurs de �Sa sont encore plus
élevées : Starkweather a calculé des valeurs de l’ordre de 700 J.K−1.mol−1 et
2 000 J.K−1.mol−1 pour le poly(méthacrylate de méthyle) et le poly(carbonate de
bisphénol-A) respectivement.

8.3.2. Exemple des résines époxy-amine

Considérons l’exemple des réseaux tridimensionnels époxy-amine construits à
partir de diglycidyléther de bisphénol-A (DGEBA) et d’hexaméthylène diamine



8. LES RELAXATIONS SECONDAIRES DES POLYMÈRES AMORPHES 249

(HMDA), en proportions stœchiométriques, dont la formule peut s’écrire schéma-
tiquement :

CH2

N

CH2 CH

OH

CH2O C

CH3

CH3
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Il est possible de diminuer la densité de réticulation de ces réseaux en rempla-
çant un certain nombre d’unités HMDA, responsables de la présence des points
de réticulation, par de l’hexylamine (HA), qui provoque l’apparition de chaînes
« pendantes », comme le montre la formule :
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Figure 8.26. Variation en fonction de la température
de la complaisance de perte J′′ à 1 Hz des réseaux
HMDA, HA60 et HA95. Les remontées de J′′ observées
à haute température sont la manifestation de la relaxa-
tion principale α, à température d’autant plus basse
que le réseau est peu réticulé. D’après [10].

Les résines contenant respectivement
95 % (HA95), 60 % (HA60) et 0 %
(HMDA) d’hexylamine présentent, en
analyse mécanique dynamique à 1 Hz
(FIG. 8.26), une transition secondaire β
qui a été attribuée, dans de nombreux
travaux, aux mouvements des grou-
pements hydroxypropyléther. Il faut
remarquer qu’à basse température, la
transition se développe de façon iden-
tique dans les trois réseaux, alors
qu’à haute température, la relaxation
est d’autant plus étroite que la den-
sité de réticulation est faible. Nous
allons essayer de comprendre ces diffé-
rences en termes de coopérativité des
mouvements.
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8.3.2.1. Application de l’approche de Starkweather

Figure 8.27. Analyse de Starkweather en différents points de
la relaxation β des résines HA95, HA60 et HMDA. En chaque
point, le premier chiffre (en maigre) est la valeur de �Ha
(en kJ.mol−1) et le second (en gras) est la valeur de �Sa
(en J.K−1.mol−1). D’après [10]. T (°C)
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Appliquons le calcul de Starkweather aux don-
nées de l’analyse mécanique dynamique du
paragraphe précédent. La FIG. 8.27 donne les
valeurs des enthalpies et des entropies d’acti-
vation ainsi calculées en différents points des
massifs de relaxation β pour les résines HA95,
HA60 et HMDA. Elle montre l’augmentation
de l’entropie d’activation, et donc de la coopé-
rativité des mouvements, avec la température
d’observation de la transition.

8.3.2.2. Construction des courbes maîtresses

La construction des courbes maîtresses permet de mettre en évidence plu-
sieurs processus de relaxation à l’intérieur d’une relaxation large. Pour mieux
comprendre les résultats précédents, il est intéressant d’utiliser l’ensemble des
mesures obtenues à différentes fréquences en fonction de la température et
représentées, en termes de module de perte E′′, sur la FIG. 8.28 pour les réseaux
HA95 et HMDA.
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Figure 8.28. Données multifréquences d’analyse dynamique mécanique enregistrées dans la région de la relaxa-
tion secondaire pour les réseaux HA95 (a) et HMDA (b). D’après [10].
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Essayons de tracer, à partir de ces données, une courbe maîtresse. Pour cela, après
avoir choisi une fréquence arbitraire de référence, faisons glisser horizontalement,
suivant l’axe des 1/T , toutes les autres courbes afin de les superposer. Dans le
cas du réseau HA95 (FIG. 8.29a), ce glissement des données conduit à une courbe
maîtresse unique sur une large gamme de température, ce qui traduit le fait que les
processus impliqués dans le pic de perte présentent une distribution des énergies
d’activation relativement étroite. En revanche, dans le cas de la résine HMDA très
réticulée (FIG. 8.29b), la dispersion des points est beaucoup plus grande, ce qui
montre que le pic de perte observé résulte de la superposition de plusieurs modes,
caractérisés par des énergies d’activation différentes.
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Figure 8.29. Construction de courbes maîtresses à partir des données multifréquences de la FIG. 8.28 : (a) résultat
fructueux avec la résine HA95 à faible densité de réticulation ; (b) résultat infructueux avec la résine HMDA à forte
densité de réticulation. D’après [10].

8.3.2.3. Identification des mouvements par l’ensemble des différentes techniques

Pour étudier de façon sélective les différents processus de relaxation secondaire
présents sous un même massif, il est intéressant de faire appel à la RMN du car-
bone 13 haute résolution dans les solides. La variation du t1/2 en fonction de
la température dans le réseau HMDA montre, au-delà de 70 ◦C, une apparition
simultanée de mobilité pour les unités CH2O–CHOH (FIG. 8.30a) et pour les unités
CH2–N proches des points de réticulation (FIG. 8.30b), en accord avec l’attribution
de cette transition aux mouvements des séquences hydroxypropyléther.

35

30

25

20

15
0 20 40 60 80 100 120

T (°C)

35

30

25

20

15
0 20 40 60 80 100 120

T (°C)

t 1
/2

 (
µs

)

t 1
/2

 (
µs

)

0 % AP

10 % AP

19 % AP

0 % AP

10 % AP

19 % AP

(a) (b)

Figure 8.30. Variation du t1/2 en fonction de la température dans les réseaux HMDA pur et antiplastifiés avec
10 % et 19 % (en masse) d’antiplastifiant (AP) : (a) pour les unités CH2O–CHOH ; (b) pour les unités CH2–N
proches des points de réticulation. D’après [10].
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Pour aller plus loin dans l’identification de ces mouvements, ajoutons à ces
réseaux un antiplastifiant (AP) compatible de formule :
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Figure 8.31. Variation, en fonction de la température, de
la complaisance à 1 Hz des réseaux HMDA pur et antiplas-
tifiés avec 10 % et 19 % (en masse) d’antiplastifiant (AP).
D’après [11].

La relaxation β est profondément
modifiée par l’ajout de cet antiplasti-
fiant : la FIG. 8.31 montre que la pré-
sence de l’antiplastifiant provoque la
suppression de la partie haute tem-
pérature de la relaxation β et cela
de façon d’autant plus importante
que le pourcentage d’antiplastifiant
introduit dans le mélange est élevé.

Les valeurs de t1/2 reportées sur
la FIG. 8.30 montrent qu’en pré-
sence d’antiplastifiant, le comporte-
ment des unités CH2O–CHOH est
très peu modifié, alors que les grou-
pements CH2–N en présence de 19 %
d’antiplastifiant n’effectuent pas de
mouvements sur la gamme de tem-
pérature considérée. Dans le cas des
réseaux époxy-amine étudiés, l’anti-
plastifiant supprime donc les mou-
vements des points de réticulation.
Comme il supprime aussi la par-
tie haute température de la relaxa-
tion β, on peut aisément en conclure
que cette partie haute tempéra-
ture est due aux mouvements des
points de réticulation. Connaissant
la quantité d’antiplastifiant intro-
duite dans les différents mélanges,
il est alors possible d’évaluer le
nombre de points de réticulation
impliqués dans les mouvements sur
une zone de température donnée de
la relaxation β et, donc, de quan-
tifier la coopérativité. Les résultats
obtenus, en comptant deux points
de réticulation par motif diamine,
sont schématisés sur la FIG. 8.32.
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Figure 8.32. Coopérativité des mouvements dans les
réseaux HMDA : les zones blanches correspondent à des
mouvements qui impliquent moins de 3 points de réticu-
lation, les zones grises à des mouvements qui impliquent
de 3 à 6 points de réticulation et les zones noires à des
mouvements qui impliquent plus de 6 points de réticula-
tion. D’après [11].

Une façon élégante de confirmer
que la partie haute température de



8. LES RELAXATIONS SECONDAIRES DES POLYMÈRES AMORPHES 253

la transition β des réseaux époxy-amine est due aux mouvements des points de
réticulation consiste à comparer les données de la FIG. 8.31 à celles observées sur
les réseaux construits à partir de diglycidyléther de bisphénol-A, et d’un mélange
d’hexaméthylènediamine et d’hexylamine (HA) (FIG. 8.26). Cette figure montre
clairement que le remplacement des points de réticulation par des chaînes pen-
dantes provoque la disparition de la partie haute température de la transition β.
Dans ce cas, les chaînes pendantes d’hexylamine jouent le rôle d’antiplastifiant
interne.

8.4. Nature de la coopérativité

La coopérativité des mouvements associés aux relaxations secondaires peut être
d’origine intramoléculaire ou intermoléculaire. Nous allons voir dans les para-
graphes suivants comment déterminer l’origine de cette coopérativité.

8.4.1. Coopérativité intramoléculaire

Pour estimer expérimentalement la coopérativité intramoléculaire des mouve-
ments associés aux relaxations secondaires, il faut s’intéresser non seulement à
l’homopolymère, mais également à des copolymères statistiques dans lesquels on
a introduit un pourcentage donné d’unités susceptibles de bloquer, de façon intra-
moléculaire, les mouvements responsables des relaxations secondaires de l’homo-
polymère.

Un exemple intéressant est celui des copolymères statistiques de méthacrylate de
méthyle et de N-cyclohexylmaléimide (CHMI) :
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Figure 8.33. Évolution, en fonction de la température,
du module de perte à 1 Hz pour le poly(méthacrylate de
méthyle) pur et pour les copolymères contenant respec-
tivement 5 % et 20 % (en moles) d’unités cyclohexyl-
maléimide. D’après [12].

dans lesquels l’unité cyclohexylma-
léimide, par sa rigidité, sa taille
et l’encombrement stérique qu’elle
génère, gène les réorientations des
liaisons de la chaîne principale qui
accompagnent les retournements
des groupements COO.

La FIG. 8.33 montre l’évolution,
dans la gamme des basses tempé-
ratures, du module de perte E′′

dans le cas du poly(méthacrylate de
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méthyle) pur et de deux copolymères, de teneur en comonomère cyclohexylma-
léimide 5 % et 20 % (en moles).

À basse température, les spectres portent la signature de la relaxation γ , asso-
ciée au groupe cyclohexyle, dont nous avons vu la caractérisation sur l’exemple
du poly(méthacrylate de cyclohexyle) (voir paragraphes 8.1.2 et 8.2.1.2). À forte
teneur en cyclohexylmaléimide, la relaxation γ interfère notablement avec la
relaxation β : cette particularité n’empêche cependant pas de conclure qualita-
tivement que la température à laquelle on observe le maximum de la transition β
diminue et que la partie haute température de la relaxation β tend à disparaître
lorsque la teneur en cyclohexylmaléimide croît.

La FIG. 8.34 montre la variation, en fonction de la température, de la partie ima-
ginaire, ε′′, de la permittivité diélectrique à 1 Hz pour le poly(méthacrylate de

Figure 8.34. Évolution, en fonction de la température,
de la partie imaginaire, ε′′, de la permittivité diélec-
trique à 1 Hz pour le poly(méthacrylate de méthyle) pur
et pour deux copolymères contenant respectivement
5 % et 20 % (en moles) d’unités cyclohexylmaléimide.
D’après [2].
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méthyle) pur et les deux copolymères
contenant 5 % et 20 % (en moles) d’uni-
tés cyclohexylmaléimide.

En plus de l’augmentation de la température de transition vitreuse due à l’intro-
duction d’un comonomère qui rigidifie la chaîne principale, cette figure montre
que la partie basse température de la relaxation β diminue d’intensité au fur et à
mesure que le nombre d’unités cyclohexylmaléimide croît, mais qu’elle ne change
pas d’allure. Il n’en est pas de même aux températures plus élevées, pour lesquelles
on constate une suppression progressive des modes de la partie haute température
de la relaxation β. Cela se traduit par un déplacement du maximum de ε′′ vers les
températures plus basses, et une quasi-disparition des processus associés à la jonc-
tion entre la relaxation β et la transition vitreuse pour 20 % d’unités cyclohexylma-
léimide. Il est intéressant de remarquer que l’effet observé est relativement faible
avec 5 % d’unités cyclohexylmaléimide, c’est-à-dire avec un motif cyclohexylma-
léimide toutes les 19 unités monomères. Il est nettement plus marqué avec 20 %
d’unités cyclohexylmaléimide (une unité cyclohexylmaléimide toutes les 4 uni-
tés monomères). Dans ce dernier cas, si l’on raisonne sur une unité méthacrylate
de méthyle située au centre du motif de répétition, les mouvements qui ne sont
plus observés au travers de la variation de ε′′ en fonction de la température dans
le copolymère sont donc ceux qui font intervenir, en plus des retournements du
COO, des réorientations de faible amplitude de la chaîne principale sur plus de
deux unités monomères. Ces mouvements, dont la coopérativité est relativement
importante, sont précisément ceux qui se produisent dans la zone à haute tem-
pérature de la relaxation secondaire β et dans la région qui précède la transition
vitreuse. Le comonomère sert donc de barrière à la coopérativité intramoléculaire.



8. LES RELAXATIONS SECONDAIRES DES POLYMÈRES AMORPHES 255

8.4.2. Coopérativité intermoléculaire

Pour estimer la coopérativité intermoléculaire, il faut faire varier les interactions
intermoléculaires en ajoutant une petite molécule antiplastifiante ou un autre
polymère miscible avec le polymère considéré. Dans ces conditions, le second par-
tenaire s’insère entre les chaînes du premier avec lesquelles il interagit et empêche
les mouvements coopératifs intermoléculaires de se produire.
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Figure 8.35. Variation de la permittivité diélectrique
imaginaire, ε′′, en fonction de la fréquence et à
différentes températures pour le poly(carbonate de
bisphénol-A). D’après [13].

Nous avons vu au paragraphe 8.2.3
l’effet d’un antiplastifiant compatible
sur la relaxation β du poly(éthylène
téréphtalate). Pour ce polymère, l’ac-
tion essentielle de l’antiplastifiant
consiste à bloquer les retournements
des noyaux phényle. La coopérativité
de ces retournements, dont l’existence
dépend très largement de la nature
des interactions intermoléculaires,
est donc d’origine intermoléculaire.
De façon analogue, dans les réseaux
époxy-amine, l’addition d’un antiplasti-
fiant (paragraphe 8.3.2) s’accompagne
de la disparition des mouvements qui
mettent en œuvre au moins trois points
de réticulation. Dans ce cas également,
la coopérativité se transmet au travers
de l’espace.

8.4.3. Exemple du poly(carbonate
de bisphénol-A)
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Figure 8.36. Variation de la tangente de perte, tan δ,
déterminée par analyse mécanique dynamique à 1 Hz,
pour le poly(carbonate de bisphénol-A). D’après [14].

Reprenons l’exemple du poly(carbonate
de bisphénol-A) (voir paragraphe 8.2.2).
La relaxation β de ce polymère se mani-
feste par un pic en relaxation diélec-
trique dont on peut suivre le dépla-
cement en fonction de la fréquence
de sollicitation sur la FIG. 8.35. Ces
résultats prouvent que le mouvement
du groupement carbonate participe à
la transition β avec une énergie d’ac-
tivation de l’ordre de 30 kJ.mol−1. Le
pic de cette transition β, observé en
relaxation mécanique, est tracé sur la
FIG. 8.36. Son maximum se situe vers
–100 ◦C à 1 Hz. L’énergie d’activa-
tion qui lui est associée est d’environ
60 kJ.mol−1 avec une entropie d’activa-
tion de 110 J.K−1.mol−1, correspondant
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à des mouvements coopératifs. Comme pour le poly(éthylène téréphtalate), nous
sommes donc en présence de plusieurs modes de relaxation, dont certains sont
actifs en relaxation mécanique et ne le sont pas en relaxation diélectrique.
Comme nous l’avons vu dans le paragraphe 8.2.2, la RMN du deutérium permet
de montrer que les cycles aromatiques du poly(carbonate de bisphénol-A) sont
animés de retournements rapides auxquels se superposent des oscillations indé-
pendantes. Des études en RMN du carbone 13 indiquent que les groupements car-
bonyle participent également à la relaxation β en effectuant des sauts entre deux
positions. À ces mouvements s’ajoute une réorientation de l’axe local de la chaîne
principale, d’une amplitude moyenne de 10◦ à la température ambiante.

8.4.3.1. Les manifestations expérimentales de la nature de la coopérativité

Comme dans les différents exemples précédents, l’utilisation de copolymères sta-
tistiques, d’une part, et de polymères miscibles avec une molécule d’antiplasti-
fiant, d’autre part, permet de démontrer que la coopérativité des mouvements
responsables de la transition β dans le polycarbonate est d’origine à la fois intra-
moléculaire et intermoléculaire.
Une deuxième preuve de la nature intermoléculaire de la coopérativité des mou-
vements est donnée par l’étude des mélanges de poly(carbonate de bisphénol-A)
(PC) et de poly(carbonate de tétraméthyl-bisphénol-A) (TMPC). Nous avons vu,
à l’occasion de l’étude du phénomène de transition vitreuse (chapitre 7, para-
graphe 7.10) que ces mélanges sont miscibles en toutes proportions. La FIG. 8.37
montre, à fréquence de sollicitation fixée, l’évolution de tan δ en fonction de la
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Figure 8.37. Évolution de tan δ, à 3 Hz, en fonction
de la température, pour différents mélanges TMPC/PC.
Chaque courbe a été décalée par rapport à la précédente
de 0,01 unité vers le haut pour rendre la figure plus lisible.
D’après [15].

température dans le cas du PC,
du TMPC et de plusieurs de leurs
mélanges. Une première observa-
tion est que la température du
maximum de relaxation β, Tβ , est
beaucoup plus élevée pour le TMPC
pur que pour le PC pur (+50 ◦C
au lieu de –100 ◦C). Une ana-
lyse multifréquences montre que
l’énergie d’activation est également
plus élevée pour le TMPC que pour
le PC (80 kJ.mol−1 au lieu de
60 kJ.mol−1).
Dans les mélanges, deux relaxa-
tions β sont observées, celle du PC
et celle du TMPC. Leur amplitude
varie dans le même sens que la
teneur en polymère correspondant.
Alors que la valeur de Tβ(TMPC)
est indépendante de la composi-
tion, Tβ(PC) diminue régulièrement
lorsque la teneur en TMPC aug-
mente. Cet abaissement de Tβ(PC),
qui atteint une vingtaine de degrés
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dans le cas du mélange 80/20 (FIG. 8.37), ne peut s’interpréter que par des effets
de limitation des mouvements d’origine intermoléculaire.

8.4.3.2. La modélisation moléculaire des mouvements

La description la plus complète des mouvements et de leur coopérativité a
été obtenue par modélisation moléculaire en utilisant la méthode de la cellule
amorphe (chapitre 7, paragraphe 7.2.2) et la dynamique moléculaire (chapitre 5,
paragraphe 5.4.2) sur une chaîne de poly(carbonate de bisphénol-A) contenant
64 cycles aromatiques et 32 groupements carbonate pendant une durée de 80 ps.
Dans ces conditions, les principaux mouvements observés en dessous de la tem-
pérature de transition vitreuse sont des oscillations des cycles aromatiques et
des groupements carbonate. Il se produit, en outre, et de façon accidentelle car
leurs temps caractéristiques dépassent 80 ps de plusieurs ordres de grandeur,
quelques transitions conformationnelles qui donnent une idée de la façon dont se
passent les processus β. Les différents angles de rotation interne sont définis sur
la FIG. 8.38.
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Figure 8.38. Définition des angles de rotation interne dans l’unité de répétition du poly(carbonate de bisphénol-A).

Les trajectoires des angles de rotation interne�1, �2 et�5, associés aux cycles 22
et 23, situés de part et d’autre d’un groupement carbonate, sont représentées sur
la FIG. 8.39. Comme le montre cette figure, les angles �1 et �2 du cycle 22 varient
simultanément à 18 ps et mettent en évidence une rotation de ce cycle de l’ordre
de 80◦. Après cette rotation, �5 varie, ce qui indique une réorientation du grou-
pement carbonate voisin et montre le couplage entre les mouvements de ces deux
entités. En revanche, les angles �1 de ces deux cycles varient simultanément à 28
et 59 ps, sans qu’il y ait en même temps une variation de �2 comme lors d’une
rotation d’un phényle. Dans ce cas, le seul mouvement observé est celui du carbo-
nate, comme le confirme la variation de �5.
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Figure 8.39. Trajectoires des angles �1, �2 et �5 relatifs aux cycles benzéniques 22 et 23. D’après [16].

Figure 8.40. Trajectoires des angles �2 relatifs aux deux
premiers cycles benzéniques. D’après [16].
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La FIG. 8.40 permet de caractériser le
mouvement des cycles 1 et 2 attachés à
l’unité isopropylidène. Les angles �2 de
ces deux cycles effectuent des variations
simultanées de même amplitude entre 55
et 80 ps, caractéristiques d’une rotation
en phase des deux cycles liés à un groupe-
ment C(CH3)2 donné.

La FIG. 8.41 montre la variation angulaire observée sur le segment compris entre
les cycles 21 et 24 autour de 17 ps. Elle démontre l’existence d’une coopérativité
intramoléculaire qui s’étend sur au moins deux unités de répétition.
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Figure 8.41. Variation angulaire observée sur le segment compris entre les cycles 21 et 24 autour de 17 ps.
D’après [16].
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Figure 8.42. Trajectoires des angles �2 des
cycles 42 et 58. D’après [16].

La FIG. 8.42 met en évidence la coopérativité
intermoléculaire qui influence le mouvement
des cycles benzéniques. Dans cet exemple,
les cycles 42 et 58, qui sont séparés par
un nombre important de liaisons, mais dis-
tants dans l’espace de quelques dixièmes de
nanomètre, effectuent des mouvements cor-
rélés : le volume libre libéré par la rotation du
cycle 42 est immédiatement mis à profit par
le cycle 58 voisin.

8.5. Conclusions

Comme le montre l’ensemble des expériences précédentes, les relaxations secon-
daires résultent de mouvements beaucoup plus limités et beaucoup moins coopé-
ratifs que les mouvements responsables de la transition vitreuse. Les mouvements
concernés dans les relaxations secondaires peuvent impliquer des liaisons de la
chaîne principale, comme ceux qui interviennent dans les processus des réseaux
époxy-amine. Ils peuvent aussi être dus à des modes des chaînes latérales, comme
l’inversion chaise-chaise de la relaxation γ du poly(méthacrylate de cyclohexyle),
ou à une combinaison de mouvements de chaînes latérales et de chaînes princi-
pales, comme dans la relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle). Il est inté-
ressant de noter que la relaxation γ du poly(méthacrylate de cyclohexyle), carac-
térisée par une température basse, présente une énergie et une entropie d’activa-
tion du mouvement très faibles, et une coopérativité du mouvement inexistante.
Lorsque la température d’apparition du mouvement augmente, il en est de même
de son énergie d’activation, de son entropie d’activation et de sa coopérativité.
Par exemple, les oscillations des cycles benzéniques sont couplées avec celles des
groupements carbonyle dans la relaxation β du poly(éthylène téréphtalate). La
relaxation β du poly(méthacrylate de méthyle) implique à la fois un retourne-
ment du carbonyle latéral et une légère réorientation de l’axe local de la chaîne.
La FIG. 8.32 est une parfaite illustration de l’accroissement, en fonction de la tem-
pérature, de la coopérativité et du nombre d’unités participant à la relaxation β
des réseaux époxy-amine.
Notons enfin que l’identification des mouvements responsables des relaxations
secondaires observées dans les polymères solides, ainsi que leur caractérisation en
termes de fréquence, d’énergie et d’entropie d’activation, et de coopérativité intra-
et intermoléculaire, sont autant d’étapes indispensables dans l’établissement des
relations structure-propriétés des matériaux.
À l’issue de ce chapitre, le lecteur doit :

– être familiarisé avec les techniques d’étude des relaxations des polymères en
phase solide ;

– avoir une vue d’ensemble des mouvements susceptibles de se produire dans ces
conditions ;

– être capable d’appréhender leur coopérativité ;
– pouvoir distinguer la coopérativité intramoléculaire de la coopérativité intermo-

léculaire.
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CHAPITRE

9
LES POLYMÈRES

SEMI-CRISTALLINS

Limiter la caractérisation, tant locale que globale, des chaînes macromoléculaires
au sein du polymère en masse aux considérations développées dans le chapitre 7
pour le matériau amorphe reviendrait à ignorer le cas des polymères dits semi-
cristallins, dont l’importance économique est considérable. Reprenons quelques
chiffres extraits de l’entrée en matière : le polyéthylène, le polypropylène isotac-
tique ainsi que les polyamides et polyesters industriels de grande diffusion, tous
semi-cristallins, représentent à eux seuls la moitié de la production mondiale de
polymères synthétiques.

Nous débuterons ce chapitre par la mise en évidence expérimentale de la cris-
tallinité. Puis nous définirons les conditions nécessaires pour l’observer avant de
l’analyser sous l’angle de l’arrangement des chaînes dans le cristal et d’en déduire
les conséquences en termes de températures de fusion et de transition vitreuse.
Nous aboutirons ainsi à un diagramme d’états du polymère semi-cristallin différent
de celui du polymère amorphe (chapitre 7, paragraphe 7.1).

9.1. Mise en évidence expérimentale de la semi-cristallinité

Deux techniques expérimentales sont classiquement utilisées pour mettre en évi-
dence le caractère semi-cristallin et déterminer le taux de cristallinité : la diffrac-
tion des rayons X et l’analyse enthalpique différentielle (DSC).
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9.1.1. Diffraction des rayons X

9.1.1.1. Principe des mesures

La diffraction des rayons X par des cristaux n’est qu’un cas particulier de la dif-
fusion des rayons X par la matière, déjà considérée dans le chapitre 6. Le phéno-
mène est régi par la loi de Bragg, qui relie l’angle de diffusion 2θ à la taille d des
domaines diffusants et à la longueur d’onde λ du rayonnement incident :

2d sin θ = nλ (9.1)

où n est un entier non nul correspondant soit au premier ordre (n = 1), soit aux
ordres supérieurs (n > 1).
La particularité de la diffraction des rayons X par un cristal est que le rayonnement
n’est diffusé que pour des valeurs discrètes de 2θ , correspondant aux distances
d(h,k,l) entre les plans successifs du réseau cristallin :

2d(h,k,l) sin θ = nλ (9.2)

De surcroît, comme la longueur d’onde du rayonnement X est fixée (expérimen-
talement, on prend souvent λ = 0,154 nm, correspondant à la raie Kα du cuivre)
et comme les valeurs de d(h,k,l) sont très inférieures à celles de d, la diffusion
intervient aux grands angles (pour les Anglo-Saxons : WAXS, wide angle X-ray
scattering), 5◦ < 2θ < 45◦, au lieu des petits angles (SAXS, small angle X-ray
scattering), 0,1◦ < 2θ < 4◦.

Enfin, nous verrons plus loin que les échantillons de polymères semi-cristallins
sont des systèmes polycristallins dans lesquels les orientations des plans de dif-
fraction (h,k,l) sont distribuées de manière isotrope. Sans entrer dans les détails
cristallographiques, notons seulement que les méthodes les plus simples pour leur
observation sont la technique de Debye-Scherrer en chambre plane (« spectre de
poudre ») et la diffractométrie à compteur courbe (donnant l’intensité diffusée Iθ
en fonction de l’angle 2θ).

9.1.1.2. Observations expérimentales

Les clichés Debye-Scherrer diffèrent très fortement suivant que le polymère est
totalement amorphe (FIG. 9.1a), comme le polystyrène atactique, ou au contraire
semi-cristallin (FIG. 9.1b), comme le polyéthylène. Le polymère amorphe présente
seulement un halo très large et diffus, caractéristique d’un état désordonné. En
revanche, le cliché du polymère semi-cristallin révèle la présence de plusieurs
anneaux concentriques, parfaitement localisés et représentatifs de la diffraction
du rayonnement par différents plans (h,k,l)1.

Alors que le diffractogramme Iθ = f(2θ) du polymère amorphe ne montre qu’un
massif peu diffusant, extrêmement étalé et, en général, sans grand relief, celui du

1 Évidemment, cette comparaison n’est probante que dans la mesure où les échantillons considérés
ne présentent aucune orientation privilégiée. Il est intuitif de penser que la réponse d’échantillons
préalablement soumis à un étirage, uniaxial ou biaxial, serait différente, même dans le cas d’un
polymère amorphe. Des taches de diffraction bien localisées sont effectivement observées sur les
spectres de fibres orientées, cristallines ou non.
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Figure 9.1. Diffraction des rayons X par les polymères : (a) cliché Debye-Scherrer d’un polymère amorphe ;
(b) cliché Debye-Scherrer d’un polymère semi-cristallin ; (c) diffractogramme Iθ = f (2θ) d’un polymère semi-
cristallin.

polymère semi-cristallin révèle l’existence de pics qui viennent se superposer au
halo amorphe (FIG. 9.1c).
Cette observation fournit une première mise en évidence du fait qu’un polymère
cristallisable est un mélange de phases amorphe et cristalline(s), d’où le qualificatif
« semi-cristallin ». L’analyse quantitative du diffractogramme Iθ = f(2θ) permet
de déterminer le taux de cristallinité de l’échantillon considéré.

Bien que des méthodes plus sophistiquées (et plus rigoureuses) existent, nous
nous limiterons ici à prendre en compte les aires Aa et Ac, relatives respective-
ment au halo diffus et aux pics cristallins, et à supposer qu’elles sont proportion-
nelles aux volumes va et vc des phases amorphe et cristalline :

Aa = kava et Ac = kcvc (9.3)

Le taux de cristallinité XRX (en %), qui est la fraction volumique de phase cristal-
line, est de la forme :

XRX = 100
vc

vc + va
=

100

1 + kc

ka

Aa

Ac

(9.4)

L’utilisation de l’équation (9.4) nécessite simplement de connaître les valeurs de
ka et kc relatives au polymère considéré2.

Il est également instructif de noter, sur le diffractogramme de la FIG. 9.1c, que
la largeur à mi-hauteur des pics cristallins, �2θ , est grande (typiquement 0,8◦).

2 Pour cela, il est nécessaire de disposer de plusieurs échantillons du polymère, présentant des taux
de cristallinité différents. Nous verrons, dans le paragraphe suivant, comment on peut effectivement
obtenir de tels échantillons en jouant sur l’histoire thermique du matériau. Pour déterminer les
valeurs de ka et kc, il suffit de tracer la droite donnant la variation de Aa en fonction de Ac selon la
relation :

Ac = kc − kc

ka
Aa (9.5)

Cette relation se déduit de l’équation (9.3) en se plaçant dans le cas d’un volume de matière unité.
Plus la gamme de taux de cristallinité disponibles est étendue, meilleure est la précision sur les
valeurs de ka et kc et, par suite, sur celle de XRX .
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En première analyse, même si d’autres facteurs (appareillage, imperfections et
désordre dans les cristaux) sont de nature à provoquer un élargissement des pics,
la cause première peut en être recherchée dans la taille des domaines cristal-
lins (ou cristallites). Selon la formule de Scherrer, �2θ (en radian) est reliée à la
dimension Lh,k,l des cristaux dans la direction normale au plan (h,k,l) relatif au
pic considéré :

�2θ =
Fλ

Lh,k,l cos θ
(9.6)

Dans cette relation, F est un facteur de structure égal à 0,9.

L’application de l’équation (9.6) au cas de la FIG. 9.1c,�2θ=0,8◦ (=1,4.10−2 radian),
λ = 0,154 nm et 2θ = 21◦, conduit à une valeur de Lh,k,l de 10 nm. Notons qu’à
largeur de pic identique, l’ordre de grandeur de Lh,k,l ne serait pas modifié en
considérant tout pic de diffraction à un angle inférieur ou égal à 2θ ≈ 40◦, car
cos θ ne s’écarte que peu de la valeur 1 sur la gamme angulaire correspondante
(cos 20◦ = 0,94). Ainsi, on peut conclure que, dans un polymère semi-cristallin,
les cristallites sont de petite taille.

Une conclusion supplémentaire peut être tirée de l’observation de la FIG. 9.1c :
l’intensité Iθ des pics de diffraction diminue quand l’angle 2θ augmente. Ce résul-
tat, général dans le cas des polymères semi-cristallins, traduit une perte de l’ordre
à grande distance du fait de fluctuations des positions des atomes dans la maille
par suite d’imperfections cristallines.

9.1.2. Analyse enthalpique différentielle

9.1.2.1. Observations et interprétations préliminaires

Dans le cas d’un polymère semi-cristallin mis en forme par refroidissement lent à
partir de l’état fondu, l’évolution du flux de chaleur en fonction de la température
enregistrée lors d’un chauffage à vitesse modérée, typiquement de 5 à 20 K.min−1,
est donnée par le thermogramme de la FIG. 9.2a.
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Figure 9.2. Thermogrammes relatifs à un polymère semi-cristallin antérieurement mis en forme par refroidisse-
ment lent à partir de l’état fondu. (a) Chauffage à partir des basses températures. (b) Chauffage puis refroidisse-
ment, entrecoupés par un palier isotherme à une température supérieure à la température de fusion.
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Comme attendu, on peut repérer :

– à basse température, la signature de la variation de capacité calorifique qui
accompagne la transition vitreuse des parties amorphes du matériau ; ce signal a
la même allure que celui rencontré dans le cas des polymères non cristallisables
(chapitre 7, paragraphe 7.4.2) ;

– à température plus élevée, le pic endothermique correspondant à la fusion des
domaines cristallins du matériau à la température Tf (transition thermodyna-
mique du premier ordre).

Ce thermogramme 9.2a fournit donc une seconde preuve du fait qu’un polymère
cristallisable est un mélange de phases amorphe et cristalline(s).
Soumettons l’échantillon précédent, au sein de l’appareil d’analyse thermique dif-
férentielle, à un cycle enchaînant :
1) un chauffage initial à 10 K.min−1 ;
2) un palier isotherme de 15 min à température supérieure à Tf et inférieure à la
température de décomposition chimique ;
3) un refroidissement à 10 K.min−1.
Le thermogramme obtenu (FIG. 9.2b) fait apparaître un second pic de transition
du premier ordre, exothermique cette fois : ce pic correspond à la cristallisation
partielle du polymère, à une température Tcr inférieure à Tf .
Considérons maintenant (FIG. 9.3) le thermogramme relatif au même polymère
semi-cristallin que précédemment, mais mis en forme par refroidissement très
rapide à partir de l’état fondu (procédé que l’on appelle une trempe). Une diffé-
rence essentielle avec le thermogramme 9.2a est la présence d’un pic exother-
mique de cristallisation. Au sein de la cellule de DSC, les domaines amorphes
désordonnés se sont en partie organisés au cours du balayage de température.
Ainsi, la trempe a empêché, pour tout ou partie3, la cristallisation du polymère
au cours de sa mise en forme. Du coup, une cristallisation partielle intervient
au-dessus de Tg, lors de l’étape de chauffage qui accompagne l’enregistrement du
thermogramme.

Figure 9.3. Thermogramme relatif à un polymère
semi-cristallin mis en forme par trempe à partir de
l’état fondu.

∆H

Tg Tcr Tf T

Transition
vitreuse

Fusion

Cristallisation

 E
N

D
O

E
X

O
 

On peut noter que le signal de tran-
sition vitreuse présente une amplitude
plus forte sur le thermogramme 9.3 que
sur le thermogramme 9.2a. En effet,
pour une masse identique de polymère,
la proportion de segments de chaîne
qui se trouvent dans un état amorphe
désordonné est plus élevée dans le pre-
mier cas que dans le second.

3 Les aires des pics de fusion, Af , et de cristallisation, Acr , sont proportionnelles respectivement aux
enthalpies massiques de fusion, �Hf , et de cristallisation, �Hcr . Or, �Hcr = −�Hf . La situation
Acr = Af représente donc le cas où aucune cristallisation n’intervient durant la mise en forme
(trempe parfaite). Au contraire, Acr < Af indique que les cristallites sont en partie formés durant
la mise en forme.
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Pour conclure ce paragraphe, il faut retenir que les observations ci-dessus
s’interprètent dans le cadre d’un modèle communément admis de chaînes semi-
cristallines : celui d’îlots cristallins rigides dispersés au sein d’une phase amorphe
désordonnée (FIG. 9.4a). Il est important d’observer sur ce schéma que, pour
des raisons d’ordre de grandeur de la taille des objets, une même chaîne macro-
moléculaire est supposée participer à plusieurs domaines cristallins et amorphes
successifs. Selon des critères gouvernés par la cinétique de cristallisation, la
formation des cristallites intervient soit à partir de l’état fondu, soit à partir de
l’état amorphe gelé (FIG. 9.4b). Dans ce dernier cas, une façon de maîtriser la
cristallisation est de soumettre l’échantillon à un recuit isotherme à tempéra-
ture intermédiaire entre Tg et Tf . Nous reviendrons sur cette question dans le
paragraphe 9.4.2.

(a) (b)

  Chaîne amorphe (Tg<T<Tf)
Chaîne
après

cristallisation

Figure 9.4. Représentations schématiques : (a) d’un polymère semi-cristallin (les rectangles noirs représentent
les cristallites ; une chaîne est dessinée en trait gras pour faciliter son repérage) ; (b) de la cristallisation.

Un résultat général découle des observations ci-dessus : dans un polymère semi-
cristallin, la température de fusion des cristallites, Tf , est nécessairement plus
élevée que la température de transition vitreuse, Tg, des régions amorphes. En
effet, puisque la cristallisation traduit le passage de fragments de chaîne d’un état
désordonné à un état ordonné, il est nécessaire que ces fragments présentent une
mobilité moléculaire suffisante pour s’organiser. Ainsi, Tcr est supérieure à Tg et,
a fortiori, Tf est supérieure à Tg. Remarquons également que l’arrangement des
chaînes plus dense dans le cristal que dans les parties amorphes s’accompagne
d’une augmentation des interactions intermoléculaires dans le cristal et justifie,
en termes d’interactions, l’inégalité Tg < Tf .

Enfin, il est important de retenir que, dans le cas de thermogrammes relatifs au
chauffage d’échantillons préalablement trempés et présentant un pic de cristallisa-
tion (FIG. 9.3), l’analyse enthalpique différentielle ne fournit une description fidèle
de l’échantillon introduit dans la machine que jusqu’à la température de transi-
tion vitreuse. À température plus élevée, le balayage en température, inhérent
à cette technique, provoque une modification structurale progressive de l’échan-
tillon étudié. Ainsi, toute étude quantitative sur un échantillon présentant un pic
de cristallisation doit être conduite avec circonspection.
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9.1.2.2. Taux de cristallinité

À partir des mesures d’analyse enthalpique différentielle, un taux de cristallinité,
XDSC (en %), peut être déduit de l’aire de l’endotherme de fusion, Af , relative à
un échantillon de masse connue m. Pour un matériau dont le thermogramme ne
présente aucun pic de cristallisation, on pose :

XDSC = 100
�Hf

�H0
f

= 100
CsteAf

m�H0
f

(9.7)

Dans cette expression, �H0
f est l’enthalpie massique de fusion du même poly-

mère, pris dans un état totalement cristallin. Cette valeur hypothétique est dispo-
nible dans les tables bibliographiques pour de nombreux polymères. Cste est une
constante d’appareillage, dépendante de la vitesse de chauffage, dont la valeur est
déterminée par étalonnage à l’aide d’un échantillion standard (souvent l’indium)
d’enthalpie de fusion connue.
Dans le cas d’un échantillon présentant un pic de cristallisation d’aire Acr, le taux
de cristallinité initial est défini par la relation :

XDSC = 100
Cste (Af − Acr)

m�H0
f

(9.8)

Des différences parfois significatives peuvent exister entre XDSC et XRX (équa-
tion (9.4)). Sans chercher à établir l’origine de ces différences, il est important de
noter que pour un polymère donné, le classement de différents échantillons par
taux de cristallinité croissant est le même que l’on considère les valeurs de XRX

ou celles de XDSC.

9.2. Aptitude des polymères à cristalliser

Tous les polymères ne cristallisent pas. Nous allons à présent étudier les critères,
liés à la structure chimique, qui assurent à la macromolécule une régularité suffi-
sante pour la rendre apte à cristalliser.

9.2.1. Cas des matériaux isotropes

Pour qu’un polymère puisse former des domaines cristallins, il est nécessaire
(mais pas forcément suffisant) qu’il présente une grande régularité de structure
chimique.
Cette condition peut être déclinée de différentes façons. Ainsi, l’aptitude à la cris-
tallisation peut résulter de différents facteurs.
a) De la grande simplicité du motif monomère. Le polyéthylène –(CH2–CH2)n–,
le poly(tétrafluoroéthylène) –(CF2–CF2)n– ou le poly(oxyde d’éthylène) –(CH2–
CH2–O)n– sont, bien sûr, semi-cristallins, mais pas le poly(méthacrylate de
méthyle) –[CH2–C(CH3)(COOCH3)]n–, quelle que soit sa stéréorégularité.
b) De la régularité configurationnelle de la chaîne. Les polymères isotactiques et
syndiotactiques préparés par polymérisation Ziegler-Natta ou métallocène (voir
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chapitre 1) sont semi-cristallins, alors qu’à de très rares exceptions près, leurs
homologues atactiques ne peuvent pas cristalliser. La famille des polypropylènes
offre un exemple probant de cette propriété.

c) De la simplicité conformationnelle de la chaîne. Le caractère planaire du motif
téréphtalate rend le poly(éthylène téréphtalate) très facilement cristallisable au-
dessus de sa Tg.

d) De l’organisation introduite entre les chaînes du fait de l’établissement de liai-
sons hydrogène. Cette propriété sera illustrée dans le paragraphe 9.3 (cas des
polyamides-6 et -6,6).

A contrario, toute réduction de la régularité structurale, quelle que soit son ori-
gine, va à l’encontre de l’aptitude à cristalliser. Par exemple, le polyéthylène radi-
calaire, qui présente de nombreuses ramifications courtes et longues, est moins
cristallin que le polyéthylène haute densité linéaire produit par polymérisation
coordinée. De même, les copolymères statistiques éthylène-propylène sont des
matériaux amorphes. Citons également un moyen industriel de réduire le taux de
cristallinité du poly(éthylène téréphtalate), qui est d’utiliser non pas l’homopoly-
mère, mais un copolymère statistique renfermant en faible quantité un comono-
mère, comme l’acide isophtalique, dont le rôle est de faire chuter la symétrie des
chaînes. Enfin, tous les réseaux tridimensionnels à forte densité de réticulation
n’ont aucune chance de cristalliser.

Dans le cas de copolymères à blocs et de réseaux très faiblement réticulés, des
arguments dimensionnels doivent être pris en compte avant de se prononcer sur
leur aptitude à cristalliser. Considérons tout d’abord le cas d’un copolymère à
blocs constitué de blocs Am et Bn immiscibles entre eux et supposons que l’homo-
polymère constitué de motifs de répétition B soit cristallisable : dans ce cas, une
cristallisation peut se produire au sein des blocs B à condition que le motif Bn

soit suffisamment long, autrement dit à condition que les domaines occupés par
les blocs Bn soient suffisamment grands pour que le désordre structural global y
soit imperceptible. Le même argument s’applique aussi au cas des réseaux. À la
double condition que le polymère non réticulé soit, par nature, cristallisable et que
la densité de réticulation soit suffisamment faible pour que des domaines de taille
bien supérieure à celle d’un cristallite soient exempts de points de réticulation,
alors le matériau réticulé pourra cristalliser.

9.2.2. Cristallisation par étirage

Sans détailler ici les effets de l’application d’une contrainte mécanique sur le com-
portement des matériaux polymères, il convient de signaler l’aptitude qu’ont les
chaînes macromoléculaires à cristalliser sous grande déformation élongationnelle.
Ainsi, un échantillon de caoutchouc naturel réticulé, amorphe à faible déforma-
tion, peut atteindre un taux de cristallinité de l’ordre de 25 % s’il est étiré d’environ
600 %. De même, on apprend dans les ouvrages sur la mise en forme des polymères
que le filage des fibres cristallines de polyéthylène, de poly(éthylène téréphtalate),
de polyamides, etc. à usage textile est toujours accompagné d’un fort étirage pour
les faire cristalliser.
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En fait, la morphologie cristalline de ces matériaux étirés diffère fortement de la
morphologie sphérolitique des polymères semi-cristallins isotropes dont la des-
cription fait l’objet du paragraphe 9.3.3.

9.3. Structure cristalline des polymères en masse

L’étude de la structure cristalline des polymères en masse doit être menée à trois
échelles de taille différentes, en considérant successivement :

1) la conformation des chaînes dans le cristal et leur assemblage (on dit volontiers,
de façon imagée, empaquetage) pour constituer la maille élémentaire (≈ 1 nm) ;

2) la lamelle cristalline (≈ 10 à 30 nm d’épaisseur) ;

3) le sphérolite (≈ 1 mm de diamètre).

9.3.1. Conformation des chaînes au sein de la maille élémentaire

En l’absence d’interactions intermoléculaires fortes (liaisons hydrogène ou
autres), chaque chaîne adopte la conformation la plus stable, autrement dit celle
de plus basse énergie prévue par les calculs d’énergie conformationnelle pour
la molécule isolée (voir chapitre 5). L’enpaquetage des chaînes pour constituer
la maille élémentaire se fait de manière à obtenir la compacité maximale, en
adoptant l’un des sept types possibles de systèmes cristallins (voir encadré ci-
dessous). En considérant quelques exemples, nous aurons l’occasion, dans la
suite de ce paragraphe, de rencontrer quatre de ces types de maille cristalline :
orthorhombique, monoclinique, hexagonale et triclinique.

Les sept systèmes cristallins

Bien antérieurement à la caractérisation des polymères, les cristallographes ont établi
que la matière organisée peut s’arranger suivant différents types de systèmes cristal-
lins. La convention adoptée pour les décrire consiste à choisir les distances interato-
miques a, b et c selon les axes x, y et z d’un référentiel. Les angles α, β et γ sont
définis dans le plan perpendiculaire à l’axe auquel on les fait correspondre (schéma
ci-après). Le tableau 9.1 résume les caractéristiques des sept systèmes cristallins que
l’on peut rencontrer.

En définissant les quatorze types de réseaux qui portent son nom, A. Bravais (1811-
1868), inventeur de la structure réticulaire des réseaux, a mis en évidence l’existence
de sous-groupes à l’intérieur de ces systèmes

9.3.1.1. Zigzag planaire

Dans le cas le plus simple de la chaîne de polyéthylène, la conformation de plus
basse énergie correspond à l’enchaînement tt. En accord avec les observations de
diffraction des rayons X, la maille est orthorhombique (FIG. 9.5).
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Type de maille Distances Angles

Cubique a = b = c α = β = γ = 90◦

Tétragonal a = b, c α = β = γ = 90◦

Orthorhombique a, b, c α = β = γ = 90◦

Hexagonal a = b, c α = β = 90◦ ; γ = 120◦

Trigonal a = b = c α = β = γ �= 90◦

Monoclinique a, b, c α = γ = 90◦ ; β �= 90◦

Triclinique a, b, c α �= β �= γ �= 90◦ x

y

z

c

a
b

Tableau 9.1. Les sept systèmes cristallins.

c = 0,255 nm

b = 0,495 nm

a = 0,742 nm

b

aC

C

H
H

H

H

Figure 9.5. Arrangement des chaînes en zigzag planaire dans la maille orthorhombique de polyéthylène.

Il est intéressant de remarquer que la longueur de maille c = 0,255 nm concorde
bien (à 1,2 % près) avec la distance c′ calculée en prenant les valeurs usuelles
de la longueur de liaison C–C (� = 0,154 nm) et de l’angle de liaison C–C–C
(θ = 109◦28’), soit c′ = 0,252 nm :

θ/2

c'/2

c′/2 = � sin(θ/2) (9.9)

La maille élémentaire du poly(éthylène téréphtalate) correspond elle aussi à des
chaînes en zigzag planaire (FIG. 9.6), car la présence du noyau aromatique dans le
squelette de chaîne et sa conjugaison avec les fonctions ester adjacentes font que
le motif téréphtalate est plan.
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Figure 9.6. Arrangement des chaînes de poly(éthylène téréphtalate) en zigzag planaire.

Une troisième raison possible pour l’arrangement des chaînes en zigzag planaire
est l’existence de liaisons hydrogène. Cette situation est illustrée sur la FIG. 9.7
par l’exemple des polyamides-6,6 et -6 étudiés de longue date par G. Champe-
tier. La stabilité maximale (minimum d’énergie) de ces systèmes est rencontrée
lorsque toutes les fonctions CO et NH sont engagées dans l’établissement de liai-
sons hydrogène intermoléculaires. Cette condition est facile à satisfaire pour le
polyamide-6,6, molécule centro-symétrique, lorsque les CH2 intermédiaires sont
en conformation tt (FIG. 9.7a). Avec le polyamide-6, les chaînes devraient idéale-
ment être disposées de telle sorte qu’elles soient alternativement dirigées vers le
haut et vers le bas (FIG. 9.7b). En conservant la même orientation pour toutes
les chaînes (FIG. 9.7c), seule une liaison hydrogène sur deux présente la dis-
tance normale entre atomes (0,28 nm) et l’autre est distendue (0,36 nm), ce qui
s’accorde avec le point de fusion plus bas du polyamide-6 par rapport à celui du
polyamide-6,6.

9.3.1.2. Arrangement en hélice

Nous avons déjà vu (cas du polystyrène, chapitre 5) que certains polymères mini-
misent leur énergie conformationnelle en faisant intervenir des formes gauches.
L’existence d’arrangements en hélice au sein de la maille cristalline est alors atten-
due. D’un point de vue qualitatif, ce résultat peut être interprété par l’existence de
gênes stériques entre atomes qui interdisent la formation du zigzag. En passant du
polyéthylène au poly(tétrafluoroéthylène), le remplacement des atomes d’hydro-
gène par des atomes de fluor, légèrement plus gros, suffit à imposer la formation
d’hélices de pas très long. À température inférieure à 19 ◦C, la structure se répète
tous les 13 atomes de carbone, ce qui correspond à un décalage angulaire de 27,7◦

par CF2 (FIG. 9.8) ; il se forme donc une hélice renfermant 6,5 monomères par
tour. La forme cristalline observée au-dessus de 19 ◦C correspond à un décalage
angulaire un peu plus faible (24◦) et la structure, présentant un léger allongement
du pas de l’hélice, se répète tous les 15 atomes de carbone, correspondant à une
hélice à 7,5 monomères par tour.
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Figure 9.7. Arrangement des chaînes en zigzag planaire dans les mailles de polyamide du fait de l’établissement
de liaisons hydrogène : (a) polyamide-6,6 ; (b) polyamide-6 (arrangement hypothétique « idéal ») ; (c) polyamide-6
(arrangement observé).
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Figure 9.8. Arrangement des chaînes en hélice dans le poly(tétrafluoroéthylène) : (a) schématisation des posi-
tions relatives des atomes de carbone le long de la chaîne ; (b) schématisation des atomes de fluor.

Les contraintes stériques sont évidemment plus fortes dans le cas des polymères
vinyliques isotactiques et syndiotactiques, si bien que la formation d’hélices de
faible pas s’impose alors. Le nombre de monomères par tour (typiquement 3, 3,5
ou 4) est contrôlé par la taille du groupe latéral (FIG. 9.9).

Hélice 3/1 Hélice 7/2 Hélice 4/1

3

0 0 0

7

4

Figure 9.9. Exemples d’arrangement des chaînes de polymères vinyliques dans le cas d’hélices à 3 (3/1), 3,5 (7/2)
et 4 (4/1) monomères par tour.

La chaîne de polypropylène isotactique présente, pour sa part, une hélice à trois
monomères par tour, qui peut indifféremment être droite ou gauche. La compacité
maximale de la maille cristalline, dans la forme monoclinique dite α, est atteinte
en empaquetant alternativement des hélices 3/1 droites et gauches : chaque hélice
droite fait face à une hélice gauche, avec un décalage vertical de l’une par rapport
à l’autre pour accommoder le volume occupé par le groupe latéral méthyle. Selon
les hélices, les projections du vecteur C–CH3 sur l’axe de chaîne peuvent être de
même sens ou opposées (FIG. 9.10).
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Hélices gauches

Hélices droites

Figure 9.10. Projection, suivant deux directions différentes, de la maille monoclinique du polypropylène isotac-
tique et arrangement relatif des hélices droites et gauches.

9.3.1.3. Polymorphisme cristallin

Le polymorphisme cristallin, phénomène usuel dans les cristaux de petites molé-
cules, est fréquemment observé également avec les polymères. Nous l’avons déjà
mentionné, dans le cas du poly(tétrafluoroéthylène) (voir paragraphe 9.3.1.2). Le
polymorphisme peut résulter du mode d’empaquetage des chaînes dans la maille
et (ou) de leur changement de conformation.

Nous nous limiterons ici à illustrer le premier aspect, très complexe, en mention-
nant que, tout en gardant la forme d’hélice à trois monomères par tour, le poly-
propylène isotactique peut adopter plusieurs formes : alors que la forme α (que
nous avons précédemment considérée) correspond à une maille monoclinique, les
formes β et γ sont respectivement hexagonale et trigonale. Il existe également une
phase dite « smectique », moins bien organisée que les phases cristallines précé-
dentes, qui contient de très nombreux défauts cristallins. Les calculs de structure
montrent que toutes ces formes conduisent à des compacités voisines, comme en
attestent les valeurs de masse volumique des cristaux, ρc ≈ 930 kg.m−3, autre-
ment dit notablement plus élevées que celle retenue dans les tables pour la phase
amorphe4, ρa ≈ 850 kg.m−3.

4 On peut noter que si les valeurs des masses volumiques ρa et ρc sont disponibles dans les tables
pour un polymère donné, le taux de cristallinité, XMV , des échantillons peut être déterminé par de
simples mesures de leur masse volumique ρ. Compte tenu de la relation :

ρ =
XMV

100
ρc +

(
1 − XMV

100

)
ρa (9.10)

XMV s’écrit :

XMV = 100
ρ − ρa

ρc − ρa
(9.11)

(Suite de la note page 277)
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Nous insisterons un peu plus sur le cas du poly(fluorure de vinylidène) –(CH2–
CF2)n– pour lequel le polymorphisme est d’origine conformationnelle (FIG. 9.11).
La phase α, thermodynamiquement la plus stable, correspond à des conformations
hélicoïdales tg ; cette structure cristalline est dite non polaire, car la résultante des
moments dipolaires des différentes liaisons C–F est nulle. En revanche, la phase β
met en jeu des chaînes en zigzag planaire. Elle se forme, par exemple, sous haute
pression, par étirage de films minces, ou encore par « cristallisation guidée » à
partir d’un mélange de polymères [1]. Sa structure polaire (car la résultante des
moments dipolaires des différentes liaisons C–F est non nulle) dote la phase β du
poly(fluorure de vinylidène) d’intéressantes propriétés piézoélectriques.

c 
=

 0
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62
 n

m

c 
=

 0
,2

56
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m

tgtg–

tt

a = 0,964 nm a = 0,858 nm

b 
=

 0
,4

91
 n
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b 
=

 0
,4

96
 n
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β=90°

Maille PVDF α Maille PVDF β

Figure 9.11. Exemple de polymorphisme cristallin : arrangement des chaînes de poly(fluorure de vinylidène)
(PVDF) sous les formes α (hélice, à gauche) et β (zigzag planaire, à droite).

Qualitativement, il est aisé de comprendre ce polymorphisme en notant que le
motif de répétition du poly(fluorure de vinylidène) est intermédiaire entre celui du
polyéthylène et celui du poly(tétrafluoroéthylène), qui adoptent respectivement
des conformations en zigzag et en hélice.

9.3.1.4. Observation par RMN des conformations des chaînes dans l’état cristallin

La RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides est une méthode
de choix pour caractériser les conformations des chaînes dans les polymères
semi-cristallins. Considérons, par exemple, les spectres du polyéthylène en masse

En pratique, cette quantité diffère assez peu du taux de cristallinité volumique XVOL, défini dans
l’équation (9.4) et du taux de cristallinité massique XMAS, défini par :

XMAS = 100
mc

m
(avec m = mc + ma) (9.12)
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2,3 ppm

(a)

(b)

Figure 9.12. Spectres du poly-
éthylène en masse. Le spectre
(a) a été obtenu par les tech-
niques de la RMN du carbone 13
haute résolution dans les solides,
le spectre (b) par des méthodes
qui s’apparentent de la RMN des
liquides. D’après [2].

représentés sur la FIG. 9.12. Ces spectres ont été obte-
nus à la température ambiante, donc à une tempé-
rature à la fois très supérieure à la température de
transition vitreuse du polyéthylène et très inférieure
à sa température de fusion. Très schématiquement,
le polymère peut être alors décrit comme un miel
dans lequel sont réparties des cristallites reliées entre
elles par des chaînes de liaison qui assurent la bonne
tenue mécanique du matériau. Le spectre (a) a été
réalisé dans les conditions de la RMN du carbone 13
haute résolution dans les solides en utilisant les tech-
niques de découplage dipolaire des protons, de rota-
tion rapide de l’échantillon à l’angle magique et de
polarisation croisée décrites dans le chapitre 8. Il met
donc l’accent sur la partie rigide du polymère, c’est-
à-dire sa partie cristalline. Le spectre fait apparaître
un pic intense et relativement fin à environ 34 ppm
qui correspond à des enchaînements de groupements
méthylène en trans. Le spectre (a) montre donc sans
ambiguïté que les motifs contenus dans les zones cris-
tallines du polyéthylène sont en conformation trans.
Le spectre (b) de la FIG. 9.12 a été obtenu après une impulsion simple de 90◦

sur les carbones, un découplage des protons et un temps de répétition de cette
séquence très court de 1,1 s. Ces conditions sont très voisines de celles de la RMN
des liquides. Elles favorisent les parties amorphes du polyéthylène qui se mani-
festent par un pic large dont le déplacement chimique est plus faible de 2,3 ppm
que celui des –CH2– en trans des régions cristallines. Ce déplacement chimique,
intermédiaire entre celui des méthylènes en trans et des méthylènes en gauche,
permet d’affirmer que les chaînes amorphes sont en échange conformationnel
gauche-trans rapide à la température ambiante.

9.3.1.5. Détermination de la forme cristalline par RMN

La RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides peut également fournir
des informations sur l’organisation cristalline. Par exemple, la FIG. 9.13 montre le
spectre du polypropylène isotactique.
Dans la forme monoclinique (ou α), schématisée sur la FIG. 9.10 et reprise sur
la FIG. 9.13, il existe deux sites non-équivalents : ceux qui sont très proches de
l’hélice de signe opposée voisine et ceux qui en sont plus éloignés. Ces deux sites
sont dans un rapport d’intensité 2 : 1 et donnent lieu à deux raies sur le spectre
de RMN dans le même rapport d’intensité. Dans la phase smectique, au contraire,
où l’ordre entre les hélices est moins grand, il apparaît une seule raie large.

9.3.1.6. Localisation des défauts dans les régions amorphes et/ou cristallines
du polymère

Nous avons vu dans le paragraphe 9.2.1 qu’une façon de limiter la cristallinité
consiste à utiliser un comonomère qui introduit des défauts dans l’enchaînement
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Figure 9.13. Influence sur le spectre de RMN du carbone 13 de la structure des régions cristallines du polypro-
pylène isotactique. D’après [3].

régulier des motifs monomères. Dans le cas du polyéthylène, ce comonomère
peut être du propène, du butène, de l’hexène ou de l’octène, qui correspondent
respectivement à l’existence de motifs –CH2CH(CH3)–, –CH2CH(C2H5)–, –
CH2CH(C4H9)– ou –CH2CH(C6H13)– dans la chaîne principale. Il est intéressant
de savoir si les groupements latéraux CH3, C2H5, C4H9 et C6H13 de ces comono-
mères s’insèrent tous dans la phase amorphe ou s’il en existe quelques-uns dans la
phase cristalline. La RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides permet
de répondre à cette question.
Les spectres de RMN du carbone 13 des phases amorphes et cristallines de
polyéthylène contenant moins de 0,5 % en masse des comonomères précédents
sont représentés respectivement sur les FIGS. 9.14 et 9.15 pour le même échan-
tillon, obtenu soit par refroidissement lent (échantillon recuit), soit par trempe
(voir paragraphe 9.1.2). En plus du pic intense des carbones méthyléniques du
polyéthylène amorphe, les spectres des régions amorphes (FIG. 9.14) montrent
plusieurs petits pics dus aux différents défauts (et qui peuvent être attribués de
façon plus fine grâce au spectre en solution de la FIG. 3.9). Il est intéressant de
remarquer que ces pics sont plus intenses dans l’échantillon refroidi lentement
que dans l’échantillon trempé, en accord avec le fait que le refroidissement lent
permet aux chaînes de s’organiser avec un maximum de défauts dans la partie
amorphe. À l’exception du comonomère propène, dont le spectre fait apparaître
un tout petit pic vers 20 ppm, les spectres des parties cristallines de ces mêmes
échantillons (FIG. 9.15) ne contiennent que le pic fin des carbones méthyléniques
du polyéthylène cristallin, montrant ainsi que seuls les défauts les plus petits,
constitués de groupes méthyle isolés, peuvent s’insérer dans la maille cristalline
du polyéthylène qu’ils déforment légèrement, en accord avec les résultats des
expériences de diffraction des rayons X.

9.3.1.7. Modélisation de la cellule cristalline

À condition de prendre en compte non seulement les interactions intramolécu-
laires, mais également les interactions intermoléculaires, les principes du calcul
de l’énergie conformationnelle sont directement généralisables à un ensemble de
chaînes contenues dans une cellule.
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Figure 9.14. Spectre de RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides des régions amorphes d’un
polyéthylène contenant moins de 0,5 % d’un comonomère : (a) propène ; (b) butène ; (c) hexène ; (d) octène. À
gauche : échantillon recuit, à droite : échantillon trempé. D’après [4].

La cellule cristalline est un cube de quelques dixièmes de nanomètres de côté que
l’on remplit de chaînes en hélice dans la conformation très régulière de l’état cris-
tallin. Les paramètres du calcul sont en nombre limité. Ce sont les coordonnées
des atomes de l’unité de répétition, le pas et la rotation de l’hélice, l’orientation
de l’hélice dans la cellule et les paramètres de la maille cristalline. Une fois ces
paramètres fixés, la position de chaque atome dans la cellule cristalline est entiè-
rement définie. On détermine alors l’énergie totale (intra- et intermoléculaire) de
la cellule et on minimise cette énergie par rapport à l’ensemble des paramètres
du calcul pour déterminer les conformations les plus stables du réseau cristallin.
L’ensemble de ces paramètres est représenté sur la FIG. 9.16.

Connaissant l’énergie conformationnelle de la cellule cristalline, il est ensuite pos-
sible de calculer les différentes fonctions thermodynamiques, la capacité calori-
fique et les constantes élastiques, et de procéder à l’analyse des spectres de vibra-
tion à partir des dérivés de l’énergie par rapport aux déplacements des atomes.
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Figure 9.15. Spectre de RMN du carbone 13 haute résolution dans les solides des régions cristallines d’un
polyéthylène contenant moins de 0,5 % d’un comonomère : (a) propène ; (b) butène ; (c) hexène ; (d) octène. À
gauche : échantillon recuit, à droite : échantillon trempé. D’après [4].

De façon générale, le calcul décrit ci-dessus conduit à plusieurs cellules cristal-
lines, dont l’une est en accord avec les données obtenues par la diffraction des
rayons X. En revanche, la confrontation des constantes élastiques calculées par
la méthode de la cellule cristalline avec les valeurs expérimentales est beaucoup
moins satisfaisante. La raison fondamentale de ce désaccord vient des zones inter-
faciales, ainsi que des défauts et de la taille limitée que présentent les cristaux dans
les zones cristallines des polymères.

9.3.2. La lamelle cristalline

Pour approcher l’organisation cristalline à l’échelle de taille supérieure, il est
nécessaire de faire un bref détour par la cristallisation des polymères à partir
de solutions diluées dans un bon solvant. Par évaporation très lente du solvant,
il se forme des monocristaux (exemple : FIG. 9.17a). La structure d’une lamelle
est schématisée sur la FIG. 9.17b. Les faces latérales, sur lesquelles les chaînes
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Figure 9.16. Représentation schématique de la cellule cristalline.

2 µm

(a)

y
x

(b)

Figure 9.17. Monocristal formé par évaporation lente d’une solution diluée. (a) Cliché de monocristaux observés
par microscopie électronique (d’après [5]). (b) Schématisation d’une lamelle cristalline.

sont organisées conformément aux empaquetages décrits dans le paragraphe
précédent, ont une épaisseur de l’ordre de 10 nm ou plus. Les faces supérieure et
inférieure de la lamelle correspondent essentiellement aux repliements de chaîne,
qui constituent une contribution amorphe. Elles accueillent aussi les défauts, en
particulier les bouts de chaîne. Ainsi, le taux de cristallinité d’un monocristal
polymère n’excède jamais 95 %.

9.3.3. Le sphérolite

Dans le cas de la cristallisation de polymères en masse à partir de l’état fondu,
la formation de monocristaux n’est jamais observée. La structure cristalline la
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Figure 9.18. Représentation schématique d’un sphé-
rolite et de la structure des lamelles.

plus communément rencontrée est le
sphérolite (FIG. 9.18), un objet de
forme sphérique dont le diamètre est
de l’ordre de 1 µm. Un point cru-
cial est que le sphérolite est constitué
d’un arrangement de lamelles distri-
buées de façon radiale. Ces structures
lamellaires présentes dans les sphéro-
lites sont analogues à celles rencon-
trées dans les monocristaux (voir para-
graphe 9.3.2).

En particulier, l’épaisseur d’une lamelle
est de l’ordre de 10 nm et la direc-
tion des fragments de chaîne ordon-
nés est perpendiculaire aux grandes
faces de la lamelle. En revanche, les
repliements de chaîne se font de façon
beaucoup plus irrégulière5. Des replie-
ments lâches renforcent le caractère
amorphe des espaces interlamellaires
et des fragments de chaîne amorphes
jouent le rôle de ponts covalents entre
les lamelles.

0,5 µm

Figure 9.19. Schématisation de sphérolites observés
par microscopie optique entre polariseur et analyseur
croisés.

En fait, la forme sphérique des sphé-
rolites n’est préservée qu’en début
de cristallisation. Ultérieurement, les
sphérolites en croissance se percutent
entre eux et des structures tronquées
sont observées. De plus, des diffé-
rences substantielles de taille existent
entre les sphérolites formés à des
temps de cristallisation variables.

Une observation par microscopie
optique schématisée sur la FIG. 9.19
illustre clairement ces caractéris-
tiques. Les observations réalisées
entre polariseur et analyseur croisés
font apparaître des croix de Malte dont les bras (en noir) confirment la distribution
radiale des cristaux schématisée sur la FIG. 9.18.

L’étude détaillée du mécanisme de formation des sphérolites et, a fortiori, de la
cinétique de cristallisation sortent du cadre de cet ouvrage6. Nous nous bornerons

5 Cette caractéristique des lamelles n’a rien de surprenant. Elle est aussi observée dans le cas de la
cristallisation à partir de solutions concentrées où elle est à relier, comme dans le cas de la cristalli-
sation à partir de l’état fondu, à la présence d’enchevêtrements qui limitent le taux de cristallinité.
6 Le lecteur intéressé par ces aspects, et en particulier par l’équation bien connue d’Avrami reliant
la fraction volumique de cristal, Xc, au temps t de cristallisation :

ln (1 − Xc) = Ktn (9.13)

(Suite de la note page 284)
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ici à donner le schéma (FIG. 9.20), communément admis, de formation d’un sphé-
rolite par croissance des domaines cristallins à partir d’une lamelle élémentaire.
Comme le montre la FIG. 9.21, de très récentes observations par microscopie à
force atomique accréditent très joliment ce schéma.

Figure 9.20. Schématisation de la formation d’un sphérolite.

9.4. Température de fusion des domaines cristallins

L’objectif de ce paragraphe est de préciser l’influence de la structure chimique
du polymère sur sa température de fusion. Pour cela, il est nécessaire d’avoir des
idées claires sur le phénomène de fusion d’un polymère semi-cristallin. Comme
nous allons le voir dans un premier temps, les difficultés viennent du fait que les
cristaux polymères ne sont pas de taille infinie, mais finie, ce qui complique les
traitements thermodynamiques. En second lieu, des phénomènes de fusion mul-
tiple sont observés. Enfin, les extrémités de chaîne et les ramifications affectent la
température de fusion d’une manière qui doit être précisée.

9.4.1. Fusion d’un cristal de taille infinie

Considérons le cas très simple, mais purement hypothétique (« idéal »), d’un cris-
tal de taille infinie, pour lequel aucune contribution d’énergie de surface n’est à
prendre en compte. La variation d’enthalpie libre de fusion est alors de la forme :

�G0
f = �H0

f − T�S0
f (9.14)

où �H0
f et �S0

f désignent respectivement les variations d’enthalpie et d’entropie
de fusion.
À la température d’équilibre entre cristal et liquide, T 0

f , on a �G0
f = 0 et donc :

�S0
f =

�H0
f

T 0
f

(9.15)

si bien que l’équation (9.14) s’écrit :

�G0
f = �H0

f − T
�H0

f

T 0
f

=
�H0

f

T 0
f

(
T 0

f − T
)

(9.16)

(K et n sont des constantes dont la valeur est fonction de la forme et de la taille des cristaux) peut
se reporter à l’un des ouvrages cités dans la bibliographie en fin de ce chapitre, par exemple à celui
de L.H. Sperling.
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Figure 9.21. Observation directe, par microscopie à force atomique, de la formation d’un sphérolite. D’après [6].

Nous reviendrons sur la détermination expérimentale de T 0
f dans le prochain para-

graphe. L’exploitation de l’équation (9.16) fera l’objet du paragraphe 9.4.4.

9.4.2. Fusion d’une lamelle cristalline de taille finie

Considérons une lamelle d’épaisseur � et de dimensions latérales x et y
(FIG. 9.17b), dont on veut déterminer l’énergie libre de formation �Gcristal.
Cette quantité résulte de trois contributions :

1) une contribution volumique, égale, au signe près, à l’enthalpie libre de fusion
du cristal, qui vaut xy��G0

f , si �G0
f est exprimée en J.m−3 ;
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2) une contribution surfacique, correspondant à l’énergie de création des quatre
surfaces latérales de la lamelle, qui vaut 2(x+y)�σor, si σor, énergie de surface des
chaînes orientées, est exprimée en J.m−2 ;

3) une contribution surfacique, correspondant à l’énergie de création des surfaces
supérieure et inférieure de la lamelle, qui vaut 2xyσre, si σre, énergie de surface
des repliements de chaînes, est exprimée en J.m−2.

Ainsi :

�Gcristal = −xy��G0
f + 2(x + y)�σor + 2xyσre (9.17)

ou encore, compte tenu de l’équation (9.16) :

�Gcristal = −xy�
�H0

f

T 0
f

(
T 0

f − T
)

+ 2(x + y)�σor + 2xyσre (9.18)

À la température de fusion du cristal de taille finie (T = Tf < T 0
f , T 0

f étant la
température de fusion du cristal de taille infinie), son énergie de formation est
nulle, donc :

xy�
�H0

f

T 0
f

(
T 0

f − Tf

)
= 2(x + y)�σor + 2xyσre (9.19)

Comme x et y sont beaucoup plus grands que � et que, pour des raisons physiques
évidentes, σre est très supérieure à σor, le premier terme du second membre de
l’équation (9.20) peut être négligé, si bien que :

T 0
f − Tf =

2T 0
f σre

��H0
f

, soit Tf = T 0
f

(
1 − 2σre

��H0
f

)
(9.20)

L’équation (9.20), de la forme Tf = T 0
f − Cste

� , montre que moins la lamelle est
épaisse, plus l’abaissement de son point de fusion par rapport à celui d’un cristal
de taille infinie est marqué.

LP LP

��a �a�

Figure 9.22. Notion de longue période LP dans
le cadre d’un modèle simplifié à deux phases.

Expérimentalement, on sait faire varier
l’épaisseur des lamelles cristallines en
soumettant un échantillon trempé à des
recuits à température Trecuit variable
(supérieure à Tg) pendant des durées
très longues. Il est possible d’accéder aux
valeurs de � par diffusion des rayons X aux
très petits angles. À cette fin, il suffit, en
première approximation7 :

a) de déterminer la longue période LP , dis-
tance caractéristique de la périodicité des
lamelles cristallines et des zones amorphes
schématisée FIG. 9.22. L’application de la

7 Le modèle à deux phases de la FIG. 9.22 peut être aisément perfectionné en tenant compte des
fluctuations d’épaisseur � et �a des phases cristalline et amorphe, et aussi, comme nous le verrons
dans le paragraphe 9.5, en faisant intervenir une troisième phase intermédiaire entre les phases
cristalline et amorphe.
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Figure 9.23. Variation de l’épaisseur de lamelles de
polyéthylène haute densité linéaire en fonction de la
température de recuit.

loi de Bragg (équation (9.1)) permet de
calculer LP connaissant l’angle de dif-
fraction 2θ relatif au pic de diffraction :

2LP sin θ = nλ (9.21)

b) de déduire � de LP , connaissant la
fraction volumique de la phase cristal-
line, déterminée selon l’équation (9.4) :

� = LP
XRX

100
. (9.22)

L’effet d’épaississement des lamelles
avec l’accroissement de la température
de recuit est très marqué : on peut voir
sur la FIG. 9.23, relative au polyéthy-
lène, que � varie du simple au double
sur la plage de température considérée.
La FIG. 9.24a illustre la validité de
l’équation (9.20) dans le cas du polyéthylène. L’extrapolation de la droite obte-
nue à une épaisseur de lamelle infinie conduit à une valeur de 138 ◦C pour T 0

f . En
fait, il n’est pas nécessaire de connaître l’épaisseur des lamelles cristallines pour
accéder à cette grandeur, car une relation linéaire relie Tf à Trecuit (FIG. 9.24b).
L’intersection entre la droite ainsi obtenue et celle d’équation Tf = Trecuit (en
pointillé, qui marque le fait qu’en aucun cas Tf ne peut être inférieure à Trecuit)
correspond également à la température T 0

f .

9.4.3. Observation de fusions multiples

Au vu des paragraphes précédents, différentes raisons peuvent être envisagées
pour justifier l’observation de plusieurs pics de fusion sur les thermogrammes
d’analyse enthalpique de matériaux polymères semi-cristallins.
Il peut évidemment s’agir de copolymères à blocs dont les deux comonomères sont
cristallisables. Ainsi, les copolymères industriels polypropylène-bloc-polyamide-6
présentent non seulement deux températures de transition vitreuse, mais aussi
deux endothermes de fusion proches de 180 ◦C et de 220 ◦C, qui correspondent
aux températures de fusion respectives des phases cristallines du polypropylène
et du polyamide-6.
Dans le cas d’homopolymères, l’existence de plusieurs pics de fusion peut résulter
d’un polymorphisme cristallin (voir paragraphe 9.3.1.3). À titre d’exemple [1], le
poly(fluorure de vinylidène) cristallisé en phase β présente un premier pic vers
170 ◦C, correspondant à la fusion de la phase β, et un second pic vers 185 ◦C,
résultat de la recristallisation quasi instantanée du liquide en phase solide α plus
stable, suivie de la fusion de cette dernière.
Pour un matériau présentant un seul type de maille cristalline, l’observation de
plusieurs pics de fusion peut résulter de l’existence de plusieurs populations de
lamelles cristallines d’épaisseurs différentes (voir paragraphe 9.4.2), soit préexis-
tantes dans l’échantillon, soit formées au cours du balayage en température dans la
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Figure 9.24. Analyse des données relatives aux échantillons de la FIG. 9.23 pour déterminer T 0
f . (a) Tempéra-

ture de fusion en fonction de l’inverse de l’épaisseur des lamelles. (b) Température de fusion en fonction de la
température de recuit.

 E
N

D
O

T (°C)

Tf1 Tf2

140 160 180 200 220 240 260

5 °C.min–1

10 °C.min–1

20 °C.min–1

Figure 9.25. Influence de la vitesse de chauffage
sur l’observation par analyse enthalpique diffé-
rentielle du phénomène de fusion-recristallisation
dans le poly(éthylène téréphtalate).

cellule d’analyse enthalpique (voir para-
graphe 9.1.2). Là encore, des phénomènes
de fusion-recristallisation et de re-fusion
sont mis en jeu.

L’existence du phénomène de fusion-
recristallisation peut, dans certains cas,
être visualisée par analyse enthalpique
différentielle en jouant sur la vitesse de
chauffage des échantillons. Considérons
les thermogrammes enregistrés à diffé-
rentes vitesses de chauffage et relatifs à
des échantillons de poly(éthylène téréph-
talate) cristallisés par recuit de 1 heure à
210 ◦C (FIG. 9.25). Des lamelles d’épais-
seur relativement faible sont obtenues
dans ces conditions : leur fusion inter-
vient à la température Tf1, peu supérieure
à la température de recuit. Lorsque la
vitesse de chauffage est lente, le matériau
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a le temps de recristalliser, à l’intérieur de la cellule d’analyse enthalpique, en
lamelles plus épaisses qui fondent à leur tour à la température Tf2. Au fur et à
mesure que la vitesse de chauffage croît, l’ampleur de l’effet de recristallisation est
moins nette, si bien que Tf2 n’apparaît plus que comme un épaulement sur les
thermogrammes.

9.4.4. Influence des extrémités de chaîne et des ramifications sur la température
de fusion

Les extrémités de chaîne et les ramifications jouent le rôle d’« impuretés » qui sont
rejetées hors des lamelles cristallines durant la cristallisation. Conceptuellement,
la problématique est identique à celle (non traitée dans cet ouvrage) de l’abais-
sement de la température de fusion d’un polymère semi-cristallin gonflé par une
petite molécule organique8.

D’un point de vue thermodynamique, la description de tels systèmes binaires s’ap-
parente à celle de solutions diluées d’un soluté 2 dans un solvant 1 (voir chapitre 6,
paragraphe 6.1.3) : l’impureté i joue le rôle d’un soluté dispersé dans le milieu cris-
tallin qui fait office de solvant. En supposant en outre que les molécules de soluté
et de solvant sont sensiblement de même taille, le solvant présente un comporte-
ment idéal, si bien que son potentiel chimique est de la forme :

µ1 − µ0
1 = RT ln x1 = RT ln (1 − x2) ≈ RTx2 (9.23)

où x1 et x2 sont les fractions molaires respectivement du solvant et du soluté.

Par définition, le potentiel chimique est une enthalpie libre molaire (voir cha-
pitre 6), si bien que, dans notre cas µ1 −µ0

1, représente l’enthalpie libre de fusion
par mole, �Gur

f , d’une unité de répétition (ur) de la chaîne. L’équation (9.23)
prend alors la forme :

�Gur
f = µur

� − µur
c = RTfxi (9.24)

Dans cette équation, xi désigne la fraction molaire d’impuretés, µur
� et µur

c sont
les potentiels chimiques de l’unité de répétition respectivement dans l’état liquide
et dans l’état de solide cristallin (pris comme état de référence).

Reprenons l’équation (9.16) en substituant à �G0
f , exprimé en J.m−3, la quantité

�Gur
f exprimée en J par mole d’unité de répétition. Il vient :

�Gur
f = �Hur

f

(
1 − Tf

T 0
f

)
(9.25)

où �Hur
f est l’enthalpie de fusion par mole d’unité de répétition de la chaîne.

8 Pour donner un ordre de grandeur du phénomène, le poly(oxyde déthylène), dont la température
de fusion à l’état sec est de 68 ◦C, présente un point de fusion voisin de 25 ◦C lorsqu’il est gonflé par
10 % de benzène. Autrement dit, ce polymère gonflé ne présente plus de caractère semi-cristallin dès
la température ambiante.
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Par combinaison des équations (9.24) et (9.25), on aboutit finalement à l’expres-
sion rendant compte de l’abaissement du point de fusion en présence d’impuretés :

1
Tf

− 1
T 0

f

=
R

�Hur
f

xi (9.26)

9.4.4.1. Influence de la masse molaire du polymère linéaire sur la température
de fusion

Dans le cas de chaînes exemptes de ramifications, les extrémités de chaîne sont
les seules impuretés à prendre en compte. Pour une chaîne de degré de polymé-
risation moyen en nombre Dpn et de masse molaire moyenne en nombre Mn, la
valeur de xi est donnée par l’expression :

xi =
2

2 + Dpn

≈ 2

Dpn

=
2Mur

Mn

(9.27)

dans laquelle Mur est la masse molaire de l’unité de répétition de la chaîne (par
exemple, Mur= 28 g.mol−1 dans le cas du polyéthylène).

La combinaison des équations (9.26) et (9.27) conduit à l’expression de Tf en
fonction de la longueur de la chaîne :

1
Tf

=
1
T 0

f

+
2R

�Hur
f

1

Dpn

=
1
T 0

f

+
2RMur

�Hur
f

1

Mn

(9.28)

Illustrons ce résultat par l’exemple du polyéthylène haute densité linéaire. La
FIG. 9.26a montre l’évolution de 1

Tf
en fonction de 1

Dpn
. Par souci de réalisme, le

calcul a été fait en prenant en compte non pas la « vraie » valeur de la température
Tf (138 ◦C d’après la FIG. 9.24a), mais la valeur de 121 ◦C obtenue expérimenta-
lement sur un échantillon recuit à 112 ◦C (FIG. 9.24b). La valeur correspondante
de �Hur

f est de 6,56 kJ.mol−1.

Cette présentation peut être trompeuse car elle donne à penser que Tf varie for-
tement avec la longueur de chaîne, conclusion qui n’est correcte que pour des
chaînes très courtes. Toute ambiguïté est levée en examinant le tracé de Tf en
fonction de Mn (FIG. 9.26b).

9.4.4.2. Influence des ramifications sur la température de fusion

Considérons une chaîne polymère renfermant g branches (et donc g + 2 extré-
mités). Dans ce cas, la valeur de xi intervenant dans l’équation (9.26) est donnée
par :

xi =
g + 2

g + 2 + Dpn

≈ g

Dpn

= g
Mur

Mn

(9.29)

Par conséquent :

1
Tf

=
1
T 0

f

+
R

�Hur
f

g

Dpn

=
1
T 0

f

+
RMur

�Hur
f Mn

g (9.30)
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Figure 9.26. Influence de la longueur des chaînes de polyéthylène haute densité linéaire sur la température de
fusion. (a) Inverse de Tf (en K) en fonction de l’inverse du degré de polymérisation moyen en nombre. (b) Tf en
fonction de la masse molaire moyenne en nombre.

Pour illustrer ce résultat, reprenons l’exemple du polyéthylène, pour lequel on
sait préparer à la fois des chaînes linéaires et des chaînes fortement ramifiées
(voir chapitre 1).

Les valeurs de Tf reportées dans le tableau 9.2 ont été calculées à partir de l’équa-
tion (9.30) et des données du tableau 1.15 ; les valeurs adoptées pour T 0

f et �Hur
f

sont celles du paragraphe précédent. Il apparaît clairement que la présence de
ramifications conduit à un abaissement marqué de la température de fusion.

Type de polyéthylène Nombre de branches (courtes et longues) xi Tf (◦C)

par 1 000 atomes de carbone

Haute densité linéaire 0 0 121

Radicalaire (fourchette basse) 27 0,054 110,7

Radicalaire (fourchette haute) 58 0,116 99,4

Tableau 9.2. Influence du degré de ramification sur la température de fusion du polyéthylène.
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9.4.5. Influence de la structure chimique du polymère sur la température de fusion

Les valeurs de température de fusion varient considérablement d’un polymère à
un autre, comme le montrent les exemples donnés dans le tableau 9.3.

L’équation (9.15), écrite sous la forme :

T o
f =

�H0
f

�S0
f

(9.31)

indique que des facteurs à la fois enthalpiques et entropiques doivent être pris en
compte pour interpréter ces résultats.

Polymère Tf (◦C) Polymère Tf (◦C)

Poly(hexaméthylène adipate) 57 Poly(éthylène isophtalate) 240

Poly(oxyde d’éthylène) 68 Poly(oxyde de diméthylphénylène) 265

Polyéthylène 121 Polyamide-6,6 265

Poly(hexaméthylène téréphtalate) 160 Poly(éthylène téréphtalate) 270

Polypropylène [isotactique] 180 Poly(hexaméthylène téréphtalamide) 370

Polyamide-6 220 Poly(paraxylylène) 420

Polyamide-5,7 230

Tableau 9.3. Température de fusion de différents polymères semi-cristallins. D’après [7].

Parmi les exemples sélectionnés, il ressort clairement que les polyamides, qui pré-
sentent dans le cristal de fortes interactions inter-chaînes sous la forme de liaisons
hydrogène, ont des valeurs élevées de �H0

f et, par suite, de T o
f . Ainsi, à motif de

répétition comparable, le polyamide-6,6, dont les groupes CO–NH forment des
liaisons hydrogène, a une température de fusion de 265 ◦C supérieure à celle du
poly(hexaméthylène adipate), dont les groupes CO–O n’apportent aucune cohé-
sion intermoléculaire. La probabilité de former un plus grand nombre de liaisons
hydrogène explique aussi pourquoi, pour des raisons enthalpiques, le polyamide-
6,6 présente une valeur de Tf plus élevée que le polyamide-5,7.

La contribution entropique�S0
f = S�−Sc est gouvernée par l’entropie des chaînes

S� (c’est-à-dire le nombre de leurs conformations) dans l’état liquide, puisque
leur entropie dans le cristal, Sc, est nulle. L’augmentation de l’entropie de fusion
conduit à un abaissement de la température de fusion. Ainsi, les polymères por-
teurs de motifs pouvant adopter plusieurs conformations, tels CH2–CH2–O ou
CH2–CH2 dans le tableau 9.3, ont les valeurs de Tf les plus faibles. À l’inverse,
la présence de noyaux aromatiques dans la chaîne principale confère aux poly-
mères correspondants (poly(oxyde de diméthylphénylène) et poly(paraxylylène),
par exemple) des températures de fusion élevées et proches de leur température
de décomposition chimique.
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9.5. Transition vitreuse des polymères semi-cristallins

Il n’est pas surprenant que la phase amorphe des polymères semi-cristallins, qui
occupe une fraction volumique importante au sein du matériau (variable entre
0,2 et 0,7 selon les polymères et leur histoire thermique), présente le phénomène
de transition vitreuse. Pour l’essentiel, les observations et les concepts présentés
dans le chapitre 7 pour les chaînes amorphes restent valables. La seule question
nouvelle est de préciser quelle est l’influence sur Tg de la présence (et de l’abon-
dance) des domaines cristallins.

9.5.1. Aspects macroscopiques

Intuitivement, on conçoit bien que l’influence des domaines cristallins sur la dyna-
mique des segments amorphes adjacents dépend de la distance qui sépare les
domaines cristallins. Comme cela est schématisé sur la FIG. 9.27, la mobilité des
segments proches d’une lamelle est fortement réduite (amorphe contraint), tan-
dis que celle des segments placés beaucoup plus loin le long de la chaîne n’est
pas affectée (amorphe libre). Dans cette représentation, les proportions relatives
d’amorphe libre et d’amorphe contraint dépendent du taux de cristallinité : le
poids de l’amorphe libre, élevé à faible taux de cristallinité, devient négligeable à
taux de cristallinité élevé.

Faible taux de cristallinité Fort taux de cristallinité

Amorphe libre

Amorphe
contraint

Figure 9.27. Influence du taux de cristallinité sur la mobilité moléculaire au sein des domaines amorphes.

Selon les polymères, le phénomène peut avoir deux manifestations différentes.

– Soit l’existence possible de deux transitions vitreuses, l’une à faible tempéra-
ture, T L

g , relative à l’amorphe libre, et l’autre à température plus élevée, T U
g ,

relative à l’amorphe contraint [8]. Tel est le cas du poly(fluorure de vinylidène),
de taux de cristallinité voisin de 55 %, pour lequel T L

g = –40 ◦C et T U
g = 45 ◦C.

– Soit, pour des systèmes fortement cristallins, l’existence d’une transition
vitreuse unique (souvent assimilée à T U

g ) dont la valeur croît avec le taux de
cristallinité. À titre d’exemple, les données relatives au poly(oxyde d’éthylène)
sont présentées sur la FIG. 9.28.
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Figure 9.28. Influence de la masse volumique (et donc du taux de cristallinité) sur la température de transition
vitreuse du poly(oxyde d’éthylène).

9.5.2. Aspects moléculaires : apports de la RMN dans les solides

À l’équilibre dans un champ magnétique H0, l’aimantation est parallèle à H0. Une
impulsion à un angle de 90◦ créée par un champ H1, perpendiculaire à H0 et
tournant à la fréquence de résonance des spins, fait tourner l’aimantation de 90◦

autour de H1. Immédiatement après l’impulsion, l’aimantation est donc perpendi-
culaire à H0. Elle est hors d’équilibre et tend alors à revenir à sa position d’équi-
libre dans le champ H0. La précession libre des protons traduit le retour à l’équi-
libre de l’aimantation transversale des protons après une impulsion de 90◦. Cette
décroissance, en fonction du temps, de l’aimantation transversale vers une valeur
nulle est caractérisée par le temps de relaxation T2. Elle est très rapide dans les
solides ; elle est beaucoup plus lente dans les composés mous ou liquides, et elle
se fait d’autant plus lentement que les mouvements locaux sont rapides. La pré-
cession libre des protons est donc un excellent outil pour caractériser la mobilité
locale à l’échelle de quelques nanomètres.
Par exemple, la précession libre des protons du polypropylène isotactique enregis-
trée à 60 ◦C, c’est-à-dire entre la température de transition vitreuse de l’amorphe
libre et la température de fusion des cristallites, est donnée sur la FIG. 9.29.
Comme le montre cette figure, ce signal peut s’écrire sous la forme d’une somme
de trois termes :

My = a exp (−t/T2�) + b exp (−t/T2i) + c exp
[
(−t/T2s)

2
]

(9.32)

– une décroissance gaussienne très rapide, caractérisée par un temps de relaxa-
tion T2s de l’ordre de 20 µs et correspondant à des protons rigides (FIG. 9.29,
courbe 1) ;

– une décroissance exponentielle très lente, avec un temps de relaxation T2� de
l’ordre de 200 µs, caractéristique de protons très mobiles que l’on peut attribuer
à ceux de l’amorphe libre (courbe 3) ;

– une décroissance intermédiaire approximativement exponentielle, avec un
temps de relaxation T2i de l’ordre de 50 µs, qui est celle de protons moins
mobiles que ceux de l’amorphe libre et correspond aux protons de l’amorphe
contraint (courbe 2).
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Figure 9.29. Mise en évidence des phases cristalline, amorphe contrainte et amorphe libre par analyse de la
précession libre des protons pour le polypropylène isotactique. D’après [9].

Cette expérience met donc en évidence trois phases de mobilité distincte dans le
matériau. L’extrapolation à temps nul de chaque composante de la précession libre
permet de déterminer le pourcentage de chaque phase. La variation en fonction
de la température de la proportion de phase rigide (cristallites et phase amorphe
contrainte en dessous de sa température de transition vitreuse) montre clairement
la grande distribution de mobilité de la phase amorphe contrainte du polypropy-
lène isotactique. En d’autres termes, la transition vitreuse de la phase amorphe
contrainte couvre un très large intervalle de température, dont les bornes sont
voisines de la température de transition vitreuse de l’amorphe libre, d’une part, et
du début de la zone de fusion, d’autre part.

9.5.3. Relation entre Tf et Tg

En termes de sensibilité à la structure chimique du polymère, les températures
de fusion de la phase cristalline et de transition vitreuse de la phase amorphe
ont en commun de dépendre de la flexibilité des motifs de répétition (voir para-
graphe 9.4.4 pour Tf et chapitre 7, paragraphe 7.3 pour Tg). Depuis très long-
temps, l’existence d’une corrélation entre ces deux grandeurs a été envisagée [8].
Sans chercher à lui donner une forme précise, on peut vérifier dans la littéra-
ture que la relation suivante est satisfaite par l’ensemble des polymères semi-
cristallins :

1,1 Tg � Tf � 2 Tg (9.33)

avec Tf et Tg exprimées en kelvins.

La FIG. 9.30 illustre ce résultat pour les polymères considérés dans le tableau 9.3.
La tendance assez générale sur les systèmes considérés est : Tf ≈ 1,5 Tg. On
constate que Tf tend vers la borne inférieure de la relation (9.33) lorsque le motif
de répétition est très rigide et vers la borne supérieure lorsqu’il est très flexible.
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Figure 9.30. Corrélation entre les valeurs de température de fusion Tf et de transition vitreuse Tg pour les
polymères semi-cristallins considérés dans le tableau 9.3. Les droites en pointillés correspondent à Tf = 2 Tg et à
Tf = 1,1 Tg .

9.6. Conclusions

Figure 9.31. Diagramme d’états d’un polymère semi-
cristallin.

T

MMe

Tg

Tf

Liquide visqueux

Zone de fluidification

Caoutchouc

Solide souple

Verre + cristal

Une première façon de faire la syn-
thèse des acquis de ce chapitre est de
construire le diagramme d’états d’un
polymère semi-cristallin (FIG. 9.31),
dans le but de le comparer à celui intro-
duit pour un polymère amorphe au tout
début du chapitre 7 (FIG. 7.1a).

Ce diagramme fait apparaître un état supplémentaire par rapport à ceux d’un poly-
mère amorphe, lié à l’apparition de la nouvelle « frontière » Tf = f(M) (voir
FIG. 9.26). L’analyse des propriétés mécaniques des polymères semi-cristallins,
et en particulier l’observation de leur grande étirabilité à froid, permet de com-
prendre pourquoi ce nouvel état est appelé état « souple ».

D’une manière générale, ce chapitre nous a permis de proposer une vision sché-
matique, mais claire, de la morphologie d’un polymère semi-cristallin non orienté,
aussi bien au niveau d’une chaîne individuelle (participation à plusieurs domaines
amorphes et cristallins successifs) qu’à celui du sphérolite (résultant d’une distri-
bution radiale de lamelles).

À présent, le lecteur doit également avoir une bonne connaissance des infor-
mations que fournissent les principales techniques d’étude des polymères semi-
cristallins, à savoir :

– diffraction des rayons X aux grands angles ;
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– diffusion des rayons X aux petits angles ;

– analyse enthalpique différentielle ;

– mesures de masse volumique ;

– RMN haute résolution dans les solides ;

– méthodes de modélisation.

Par ailleurs, soulignons que, même si la fusion des domaines cristallins est une
transition thermodynamique (du premier ordre), la valeur de Tf , pour un poly-
mère donné, est affectée par trois facteurs :

– l’épaisseur des lamelles cristallines ;

– la masse molaire des chaînes ;

– la présence éventuelle de ramifications.

Enfin, il convient de retenir que la cristallinité des polymères dépend beaucoup de
leur structure chimique. D’une part, la régularité structurale a un effet capital sur
l’aptitude des polymères à cristalliser. D’autre part, la flexibilité statique des motifs
affecte la valeur de Tf et leur flexibilité dynamique affecte celle de Tg. Par ailleurs,
l’établissement de liaisons hydrogène intermoléculaires conduit à une élévation
très marquée de Tf .
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CHAPITRE

10
ENCHEVÊTREMENTS

DANS LES POLYMÈRES
EN MASSE NON RÉTICULÉS

Les diagrammes d’état des polymères linéaires, aussi bien amorphes (FIG.7.1a)
que semi-cristallins (FIG. 9.29), sont affectés par les enchevêtrements, comme le
montre l’existence d’une masse critique, appelée masse molaire entre enchevê-
trements (Me). Rappelons que le passage du polymère amorphe de l’état solide
vitreux à l’état liquide (appelé souvent, par commodité, état « fondu ») se fait ou
non via un état dit caoutchoutique selon que la masse molaire des chaînes est
supérieure ou inférieure à Me. De même, un état caoutchoutique apparaît dans les
polymères semi-cristallins après la fusion des cristallites, lorsque la masse molaire
des chaînes est supérieure à Me.
Il importe à présent de préciser cette notion d’enchevêtrements, encore « mysté-
rieuse », en nous appuyant sur les données de dynamique moléculaire acquises au
long des chapitres précédents et en les complétant. La caractérisation complète
des chaînes macromoléculaires passe par la détermination expérimentale de Me,
son approche à l’aide de modèles théoriques et l’étude des relations existant entre
les enchevêtrements et la structure chimique. Nous préciserons également dans
ce chapitre quelques notions de rhéologie relatives à la viscosité newtonienne des
polymères en masse à l’état « fondu ».

10.1. Introduction à la notion d’enchevêtrement

Sans entrer de façon détaillée dans l’analyse mécanique de l’influence de la tem-
pérature sur le module d’Young des réseaux tridimensionnels (FIG. 7.9b), il est
assez intuitif d’imaginer que le plateau caoutchoutique observé au-dessus de Tg



300 DE LA MACROMOLÉCULE AU MATÉRIAU POLYMÈRE

est la signature du rôle joué par les points de réticulation chimique. Si le module
reste constant, voire croît, alors que la température augmente et que la déforma-
tion devrait être de plus en plus facile en raison de l’accélération des mouvements
moléculaires, c’est parce que les points de réticulation maintiennent la cohésion
du matériau : le module caoutchoutique est d’autant plus élevé que la masse Mr

entre les points de réticulation est faible, autrement dit que le réseau est forte-
ment réticulé. Les segments de polymère qui constituent les sous-chaînes sépa-
rant deux nœuds de réticulation adoptent, sous l’effet de la contrainte appliquée,
des conformations étendues et réduisent du même coup l’entropie du système.
Lorsque la contrainte est annulée, les chaînes tendent spontanément à retrouver
leur conformation initiale et leur entropie maximale. Les nœuds de réticulation
sont responsables, pour leur part, du retour du réseau à un état conformationnel
équivalent à l’état initial. Cette propriété de déformation instantanée et réversible
est appelée élasticité entropique (ou caoutchoutique, car elle est connue de longue
date dans le cas du caoutchouc naturel et des élastomères vulcanisés).

Par analogie à ce comportement des réseaux, la notion d’enchevêtrements a été
introduite dans le cas des polymères non réticulés. Ces polymères sont, eux aussi,
susceptibles de présenter un plateau caoutchoutique (FIGS. 7.9a et 9.30), en raison
de la présence d’enchevêtrements (physiques) entre chaînes, qui assurent à la fois
la cohésion et l’existence de forces de rappel. On peut comparer ce comportement
à celui des cheveux fins et bouclés, qui s’emmêlent beaucoup plus que les cheveux
épais et raides. De plus, les cheveux ont d’autant plus tendance à s’emmêler qu’ils
sont longs. Cette première image suggère de définir Me comme la masse molaire de
la portion de chaîne comprise entre deux enchevêtrements successifs (FIG. 10.1).

Me = 〈ne〉Mur (10.1)

où Mur est la masse molaire de l’unité de répétition de la chaîne et 〈ne〉 est la
valeur moyenne, sur l’ensemble des chaînes, du nombre de motifs de répétition
séparant deux enchevêtrements.

Figure 10.1. Schéma d’une portion de chaîne enchevê-
trée.

Mur

Même si cette définition est calquée sur celle de la masse entre points de réticula-
tion d’un réseau tridimensionnel, une différence essentielle entre les enchevêtre-
ments physiques et les points de réticulation chimiques est que ces derniers sont
permanents (en l’absence de réactions de décomposition chimique), alors que les
premiers sont transitoires : ils peuvent disparaître sous l’effet d’une cause exté-
rieure, par exemple une élévation de température ou l’application d’une contrainte
mécanique (comme le fait de peigner les cheveux).

Des éléments d’information complémentaires peuvent être obtenus en s’intéres-
sant, au choix, à un nœud de vipères ou à un plat de spaghettis. Si l’on essaie
d’extraire un spaghetti unique de la masse désordonnée constituée par l’ensemble
des spaghettis, il est difficile d’éviter que d’autres spaghettis, « enchevêtrés » avec
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Figure 10.2. Modélisation de chaînes polymères
enchevêtrées : interpénétration des pelotes.

le premier, ne l’accompagnent dans le
mouvement. On peut cependant noter
qu’en tirant sur le spaghetti à une vitesse
suffisamment lente, il devient possible de
le faire glisser entre les autres et de
l’extraire délicatement du milieu. Cette
seconde image met l’accent sur le carac-
tère physique des enchevêtrements et sur
leur sensibilité à la durée de la sollicita-
tion. Mieux que l’image des nœuds, elle
suggère que la notion d’enchevêtrement
traduit les contraintes topologiques impo-
sées à une chaîne macromoléculaire don-
née par ses voisines au sein du milieu
fondu.

En passant des solutions diluées du cha-
pitre 6 aux solutions dites semi-diluées et
au polymère en masse, les pelotes macro-
moléculaires présentent la caractéristique
de s’interpénétrer (FIG. 10.2). Un calcul
très simple permet de mettre en évidence
ce phénomène d’interpénétration.

Le volume effectivement occupé par une chaîne de masse molaire M est :

vch =
M

ρ.NA
(10.2)

où ρ désigne la masse volumique du polymère et NA le nombre d’Avogadro.

Conformément aux conclusions du paragraphe 7.2.1 et aux équations (5.5), (5.10)
et (6.70), le volume à l’intérieur duquel se trouvent ses segments, vpel, peut être
considéré comme étant celui d’une pelote sphérique de rayon de giration :

〈S2〉1/2
θ =

(
1
6
〈R2〉θ

)1/2

=
1√
6
C

1/2
N N1/2 b (10.3)

Ainsi, vpel s’écrit :

vpel =
4π
3

6−3/2 C
3/2
N N3/2 b3 (10.4)

ou encore, en posant N = M
m1

(m1 désignant la masse molaire moyenne associée
à une liaison de squelette de longueur b) :

vpel =
4π
3

6−3/2 C
3/2
N M3/2 m

−3/2
1 b3 (10.5)

La quantité Z = vpel
vch

− 1 représente le nombre d’autres chaînes qui ont la capa-
cité stérique de venir se loger dans vpel. Elle se déduit de l’équation obtenue par
combinaison des équations (10.2) et (10.5) :

Z + 1 =
4π
3

6−3/2 C
3/2
N M1/2 m

−3/2
1 b3ρNA (10.6)
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L’équation (10.6) montre, comme attendu, que Z croît lorsque la masse molaire
du polymère et la rigidité structurale de la chaîne augmentent.
Pour avoir un ordre de grandeur de Z, considérons l’exemple d’un polystyrène
de masse molaire 100 kg.mol−1, de masse volumique 970 kg.m−3 et de CN = 11.
Nous savons que dans ce cas, b = 0,154 nm et m1 = 52.10−3 kg.mol−1. On trouve :
Z = 18 chaînes, ce qui est déjà un nombre élevé. Dans le cas d’un polystyrène de
masse molaire 1000 kg.mol−1, on trouve Z = 59 chaînes.
Cette aptitude des pelotes à s’interpénétrer étant ainsi établie, la formation d’un
enchevêtrement correspond, à cette échelle, à une valeur critique de Z. Divers
modèles théoriques, trop complexes pour être présentés en détail ici, se sont atta-
chés à fournir une expression de cette valeur critique ou de descripteurs équi-
valents. Pour en savoir plus, le lecteur intéressé pourra se reporter à quelques
articles de référence cités en fin de chapitre (en particulier [1] et [2]).

10.2. Détermination expérimentale de Me

L’objet de ce paragraphe est de faire un rapide tour d’horizon des méthodes de
détermination de Me, d’une part à partir des valeurs de module sur le plateau
caoutchoutique du polymère solide et, d’autre part, à partir des valeurs de visco-
sité newtonienne dans la zone d’écoulement du liquide polymère.

10.2.1. Détermination de Me à partir du module au plateau caoutchoutique

10.2.1.1. Module d’Young

Il a déjà été montré schématiquement (FIGS. 7.11 et 9.31) que le plateau caou-
tchoutique des polymères linéaires amorphes et semi-cristallins peut être iden-
tifié très simplement en suivant l’évolution du module d’Young en fonction de la
température. La FIG. 10.3 illustre les comportements observés dans le cas du poly-
styrène (amorphe) et du polypropylène isotactique (semi-cristallin). Quel que soit
l’échantillon considéré, l’ordre de grandeur du module d’Young au plateau caou-
tchoutique, Ec, est de 1 MPa.
Les modèles de comportement viscoélastique ont montré de longue date que le
module de cisaillement au plateau, G0

N , est relié à la masse entre enchevêtre-
ments Me par une expression de la forme :

G0
N = g0

ρRT

Me
(10.7)

dans laquelle ρ est la masse volumique du polymère et R la constante des gaz
parfaits. Le facteur g0 est égal à 1 si on assimile les points d’enchevêtrement à des
nœuds de réticulation chimique (approche de Ferry [3]) et à 4/5 si on fait appel
au modèle de reptation (voir paragraphe 10.3.2).

Comme nous l’avons déjà indiqué dans le chapitre 7 (équation (7.18)), Ec et G0
N

sont reliés par :

G0
N =

Ec

2 (1 + ν)
(10.8)
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Figure 10.3. Évolution du module d’Young en fonction de la température (diagramme semi-logarithmique) :
(a) polystyrènes anioniques de masse molaire variable ; (b) polypropylène isotactique de Mw = 96 kg.mol−1.

expression dans laquelle le coefficient de Poisson ν vaut 1/2, puisque la tempéra-
ture T à laquelle est mesuré le module est supérieure à la température de transi-
tion vitreuse du polymère.

Ainsi, Me se déduit de Ec par la relation :

Me = g′0
ρRT

Ec
(10.9)

avec g′0 valant soit 3, soit 2,4 suivant la valeur adoptée pour g0. L’application de
l’équation (10.9) aux données de la FIG. 10.3 conduit à des valeurs de Me de
18 kg.mol−1 pour le polystyrène (ρ = 970 kg.m−3 à 413 K) et de 4,9 kg.mol−1

pour le polypropylène isotactique (ρ = 765 kg.m−3 à 463 K).
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10.2.1.2. Module de cisaillement en mode dynamique

Les mesures en analyse mécanique dynamique multifréquence permettent d’iden-
tifier le plateau caoutchoutique transitoire en considérant, dans des essais iso-
thermes, l’évolution du module de conservation G′ en fonction du logarithme de
la fréquence de sollicitation. À titre d’exemple, la FIG. 10.4a montre les courbes
obtenues dans le cas d’échantillons quasi isomoléculaires (IP ≈ 1,05) de polysty-
rène et de poly(méthacrylate de méthyle) préparés par voie anionique. Comme
il s’agit d’essais en cisaillement, la valeur du module au plateau est directement
G0

N et les valeurs de Me résultent de l’application de l’équation (10.7). On trouve
dans ce cas, en prenant g0 = 4/5 : Me = 17 kg.mol−1 pour le polystyrène
(ρ = 1007 kg.m−3 à 398 K) et Me = 9 kg.mol−1 pour le poly(méthacrylate de
méthyle) (ρ = 1170 kg.m−3 à 398 K).
Le principe du calcul de Me est identique dans le cas d’échantillons polymolécu-
laires, même si le plateau est d’autant moins net que l’indice de polymolécularité
IP est élevé. Il est d’usage dans ce cas d’adopter pour valeur de G0

N celle du module
G′ correspondant au minimum de tan δ, autrement dit au minimum d’énergie dis-
sipée irréversiblement dans l’échantillon (FIG. 10.4b).
Sachant que les deux polymères considérés sur la FIG. 10.4a ont sensiblement
la même masse molaire (Mw ≈ 150 kg.mol−1), il est important de noter que
le plateau caoutchoutique est plus long (ici, étalé sur une plus large gamme de
fréquences) pour le poly(méthacrylate de méthyle) que pour le polystyrène. Ce
résultat corrobore parfaitement les observations des FIG. 7.11a et 10.3a, aboutis-
sant à la conclusion que la longueur du plateau caoutchoutique est régie par la
valeur du rapport Mw/Me : plus ce rapport est grand, plus le plateau est long.

10.2.2. Détermination de Me à partir de la viscosité dans la zone d’écoulement

10.2.2.1. Caractérisation de la viscosité newtonienne

La viscosité d’un liquide newtonien a déjà été définie dans le chapitre 6 (para-
graphe 6.4.3.1) comme la grandeur reliant la contrainte de cisaillement τ et la
vitesse de déformation

.
γ = dγ

dt . Le domaine des faibles vitesses de déformation
pour lesquelles la viscosité reste constante constitue le régime newtonien, carac-
térisé par la relation :

η0 =
τ
.
γ

(10.10)

Les études rhéologiques1 portant sur les polymères fondus montrent qu’ils
ont effectivement un comportement newtonien, à condition que la vitesse de
déformation soit très faible (bien souvent inférieure à 10−3 ou 10−4 s−1). La
FIG. 10.5 illustre ce résultat dans le cas du polystyrène et du poly(méthacrylate de
méthyle) : la limite newtonienne est atteinte lorsque la valeur de viscosité devient

1 La rhéologie est la science qui vise à définir les lois de comportement des matériaux en reliant, à
un instant donné, les contraintes aux déformations. Le terme est souvent pris, dans une acception
éthymologique plus restrictive, pour désigner l’étude de l’écoulement des matériaux et, en particulier,
celle de leur viscosité.
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Figure 10.4. Exemples de détermination de G0
N à partir de mesures d’analyse mécanique dynamique sur des

polymères de masse molaire voisine de 150 kg.mol−1. (a) Cas de polymères linéaires de faible indice de polymo-
lécularité (PMMA et PS). (b) Cas d’un copolymère styrène-stat-méthacrylate de méthyle (25 : 75) préparé par voie
radicalaire et d’indice de polymolécularité 1,74. D’après [4].

dépendante de la vitesse de déformation. Notons que ces polymères (comme
beaucoup d’autres) ont un caractère dit rhéofluidifiant : leur viscosité diminue
lorsque la vitesse de déformation croît.

L’analyse du comportement non newtonien des polymères est indispensable pour
définir leurs conditions de mise en forme, qui font intervenir des vitesses de défor-
mation élevées, typiquement de 1 à 300 s−1. En revanche, lorsque l’objectif (qui
est celui visé ici) est de comprendre les mécanismes moléculaires de la dyna-
mique des chaînes polymères à l’état liquide, il est sage de se cantonner au régime
newtonien, où les phénomènes sont moins complexes.
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Figure 10.6. Schéma de principe d’un rhéomètre cône-
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Expérimentalement, il est aisé de
caractériser la viscosité newto-
nienne en utilisant un rhéomètre
cône-plateau (FIG. 10.6). Cette géo-
métrie permet en effet de soumettre
le polymère situé dans l’entre-
fer à une vitesse de déformation
constante en tout point, à la seule
condition que la valeur de l’angle β
formé par le cône et le plateau n’ex-
cède pas 1◦ ou 2◦. Les appareils
commerciaux construits suivant
ce principe sont capables de fonc-
tionner à des vitesses angulaires de
rotation suffisamment faibles pour
que les mesures interviennent en
régime newtonien.

10.2.2.2. Signification physique de la viscosité

D’un point de vue qualitatif, la viscosité peut se concevoir aisément en considé-
rant ce qui arrive à une pelote macromoléculaire placée entre deux plaques planes
parallèles, l’une immobile et l’autre animée d’un mouvement horizontal à vitesse
imposée constante. Dans un tel régime, dit de flux laminaire, il est possible de
décomposer la matière présente dans l’entrefer en couches successives d’épais-
seur infinitésimale et il s’établit un profil linéaire de distribution des vitesses de
déplacement des couches en fonction de leur distance à la plaque fixe. Compte
tenu de la différence de vitesses de déplacement imposée aux deux pôles de la
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Plaque mobile

Plaque fixe

Figure 10.7. Signification physique de la viscosité.

pelote, celle-ci est soumise à un couple
dont l’effet est de la déformer et d’obli-
ger les segments de chaîne à s’orienter
(FIG. 10.7). Cette opération a un coût
énergétique que traduit la résistance de
la matière à la déformation. La puis-
sance dissipée dans l’unité de volume v
du matériau cisaillé, autrement dit la
vitesse de dissipation d’énergie Wcisail

exprimée en watts (ou J.s−1) est de la
forme :

Wcisail

v
= τ

.
γ (10.11)

ou encore, compte tenu de l’équation (10.10) :

Wcisail

v
= η0

.
γ 2 (10.12)

Ainsi, la viscosité et la puissance dissipée sont deux grandeurs proportionnelles.
Ce raisonnement simple permet de comprendre les ordres de grandeur des visco-
sités newtoniennes données dans le tableau 10.1. Il apparaît que :
a) la viscosité d’un polymère fondu est de plusieurs ordres de grandeur supérieure
à celle d’un liquide de petites molécules, en raison de leur différence considérable
de volume hydrodynamique ;
b) la viscosité d’un polymère non enchevêtré croît fortement avec la masse
molaire, puisque la taille des pelotes croît comme leur nombre de chaînons à la
puissance 1/2 ;
c) lorsque les pelotes s’interpénètrent, un accroissement supplémentaire de vis-
cosité est à prévoir, puisque le volume hydrodynamique des objets déformés aug-
mente de façon brutale.

Fluide η0 (Pa.s)

Air à 25 ◦C 10−5

Eau à 25 ◦C 10−3

Huile d’olive à 25 ◦C 0,1

Poly(méthacrylate de méthyle) (Mw = 3 kg.mol−1) à 200 ◦C 10

Poly(méthacrylate de méthyle) (Mw = 10 kg.mol−1) à 200 ◦C 40

Poly(méthacrylate de méthyle) (Mw = 100 kg.mol−1) à 200 ◦C 6.104

Poly(méthacrylate de méthyle) (Mw = 500 kg.mol−1) à 200 ◦C 4.106

Tableau 10.1. Ordre de grandeur typique de la viscosité de quelques fluides.

10.2.2.3. Variation de la viscosité newtonienne des polymères
avec leur masse molaire

La FIG. 10.8a montre, pour des échantillons de poly(méthacrylate de méthyle)
d’origine anionique (à peu près isomoléculaires), la dépendance de la viscosité
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(a) Cas d’un poly(méthacrylate de méthyle) à 200 ◦C. (b) Représentation schématique générale.

newtonienne en fonction de la masse molaire moyenne en masse. Sur ce dia-
gramme, deux régimes se distinguent nettement par leur pente, de part et d’autre
d’une valeur critique Mcr.

En dessous de Mcr, la pente est très proche de 1, si bien que la loi observée expé-
rimentalement est :

η0 ∝ Mw (10.13)

Au-dessus de Mcr, la pente est de 3,4, et la loi tirée des observations expérimen-
tales est de la forme :

η0 ∝ M
3,4
w (10.14)

Enfin, la valeur de Mcr est sensiblement le double de la valeur de Me déterminée
à partir des mesures de module au plateau caoutchoutique.
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Des mesures de viscosité réalisées pour de nombreux polymères ont montré la por-
tée générale de ces conclusions (FIG. 10.8b) : le coefficient de la loi de puissance
donnée par l’équation (10.14) est de 3,4 ± 0,2 ; quant au coefficient de propor-
tionnalité entre Mcr et Me, il est souvent de l’ordre de 2, bien que des valeurs
extrêmes de 1,45 et de 3,5 aient été rapportées, respectivement pour le poly-
éthylène et le poly(cyclohexyléthylène) [2]. Comme nous allons le voir dans le
paragraphe suivant, les modèles théoriques rendant compte de la dynamique des
chaînes polymères au-dessus de Tg permettent de justifier ces observations.

10.3. Aperçus théoriques sur la dynamique des chaînes macromoléculaires
au-dessus de Tg

Sous l’effet de l’agitation brownienne ou d’une contrainte extérieure, les petites
molécules, à l’état liquide, se déplacent par des mouvements de translation. Ce
type de mouvement ressemble à celui des molécules au sein d’un gaz, mais avec
des longueurs de diffusion beaucoup plus courtes. Très clairement, cette « marche
en crabe » n’est pas permise aux chaînes polymères en raison de leurs grandes
dimensions et de leur flexibilité. Les mouvements thermiquement activés d’une
chaîne correspondent soit à un changement conformationnel global, soit à un glis-
sement de la chaîne relativement à ses voisines. La modélisation théorique de ces
mouvements conduit à distinguer deux cas :

a) celui des chaînes courtes, dont la masse molaire est inférieure à la masse entre
enchevêtrements Me, qui suivent le modèle de Rouse ;

b) celui des chaînes enchevêtrées, dont le comportement n’est convenablement
décrit que par des modèles de reptation.

10.3.1. Modèle de Rouse

Le modèle de Rouse [5], initialement conçu pour suivre la dynamique d’une
chaîne en solution, a été étendu au cas des polymères fondus en considérant que
les autres chaînes polymères jouent le rôle du solvant. Les résultats rapportés ici
ont trait à cette dernière situation.

Les caractéristiques du modèle (FIG. 10.9) sont les suivantes :

– la chaîne polymère est arbitrairement découpée en NR tronçons identiques
(que nous appellerons « sous-chaînes ») ;

– le nombre de liaisons de chaque sous-chaîne est très supérieur au nombre de
liaisons d’une unité de répétition du polymère, mais très inférieur au nombre de
liaisons de la chaîne entière ; ainsi, la sous-chaîne peut être considérée comme
une pelote statistique (voir chapitre 5) ;

– les jonctions entre les sous-chaînes sont matérialisées par des grains sphériques.

Considérons tout d’abord le déplacement d’une sous-chaîne dont les extrémités

(c’est-à-dire les grains) sont initialement à une distance
〈
R2

0

〉1/2
l’une de l’autre.

On suppose que l’une des extrémités se déplace de dR, de sorte que les deux
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Figure 10.9. Schématisation d’une chaîne de Rouse, avec son découpage en sous-chaînes de taille identique.
Chaque sous-chaîne, délimitée à ses deux extrémités par des grains, s’arrange en pelote statistique.

extrémités se trouvent à une distance R l’une de l’autre. Le nombre d’arrange-
ments possibles, 
, de la sous-chaîne est alors donné par la statistique gaussienne
(voir chapitre 5, équation (5.3)) :


 = 
0 exp

(
− 3 R2

2
〈
R2

0

〉
)

(10.15)

Le facteur pré-exponentiel 
0 est une constante qui disparaîtra dans la suite des
calculs.

L’entropie de la sous-chaîne est de la forme :

S = k ln
 = k ln
0 − 3k R2

2
〈
R2

0

〉 (10.16)

où k est la constante de Boltzmann.

Connaissant la variation élémentaire d’entropie associée au déplacement dR et
considérant les processus comme réversibles, on peut exprimer le travail élémen-
taire correspondant, dW , par la relation :(

dW

dR

)
T

= −T

(
dS

dR

)
T

=
3kTR

〈R2
o〉

(10.17)

Finalement, la force Fe nécessaire pour maintenir les extrémités de la sous-chaîne
à la distance R l’une de l’autre, s’écrit :

Fe =
(

dW

dR

)
T

=
3kTR〈

R2
0

〉 (10.18)

L’équation (10.18) est celle d’un ressort (puisque la force est proportionnelle à l’al-
longement) qui se déforme par effet entropique (la force est proportionnelle à kT ).
On peut aussi remarquer que Fe diminue lorsque la taille de la pelote augmente,
puisque (voir à nouveau chapitre 5, équation (5.1)) :〈

R2
0

〉
= jqR b2 (10.19)

où j est le nombre de liaisons de longueur b par monomère et qR le nombre de
monomères par sous-chaîne de Rouse.
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Ainsi, la chaîne de Rouse peut être assimilée à un « chapelet à ressorts » constitué
d’un assemblage de grains et de ressorts (FIG. 10.10).

Grain i–1

zi–1

zi+1

zi

yi–1

yi+1

yi

xi–1

xi+1

xi

Grain i+1

Grain i

Figure 10.10. La chaîne de Rouse assimilée à un chapelet à ressorts ; repérage des coordonnées des grains.

La résistance opposée au déplacement d’une pelote par les chaînes environnantes
est concentrée sur le grain adjacent. On lui associe une force visqueuse :

Fvi = ζ
dR

dt
= qRξ0

dR

dt
(10.20)

où ξ et ξ0 sont les coefficients de frottement exercés respectivement sur un grain
et sur un monomère. Aucune interaction hydrodynamique entre grains n’est prise
en compte dans ce modèle.

Envisageons maintenant le déplacement d’origine thermique du grain i suivant
l’une des trois directions du référentiel, par exemple x. La force visqueuse à
laquelle il est soumis s’écrit :

Fvi = qRξ0
dxi

dt
(10.21)

Elle est contrebalancée par les forces élastiques agissant sur les ressorts séparant
les grains i + 1 et i, d’une part, et i − 1 et i, d’autre part :

Fei =
3k T〈
R2

0

〉 (xi+1 − xi) +
3k T〈
R2

0

〉 (xi−1 − xi) (10.22)

L’équation permettant de décrire le mouvement du i-ème grain suivant l’axe x est
donc :

qRξ0
dxi

dt
=

3 k T〈
R2

0

〉 (−xi+1 + 2xi − xi−1) = 0 (10.23)

Comme les mouvements suivant les axes x, y et z sont équivalents, ils peuvent
être décrits par des équations indépendantes. De la même façon, trois équations
de même type décrivent le déplacement de chaque grain.

Ainsi, 3NR équations similaires à l’équation (10.23) définissent le mouvement de
la chaîne ; elles sont fonction de dx1

dt , dy1

dt , dz1
dt , dx2

dt , . . . , dxN

dt , dyN

dt et dzN

dt .

La résolution du système conduit à la définition de N modes normaux discrets2.
À ces modes, sont associés NR temps de relaxation τp (appelés temps de Rouse)

2 Cette description en modes normaux, de portée spatiale plus ou moins grande, est analogue à celle
de la déformation d’une corde vibrante.
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de la forme :

τp =

〈
R2

0

〉
qR ξ0 N2

R

6π2 p2 k T
(1 � p � NR) (10.24)

Comme 〈R2
0〉 = jqR b2 et qRNR est égal au nombre total de motifs monomères (de

masse molaire M0) constituant la chaîne, il ressort de l’équation (10.24) que les
temps de Rouse varient comme le carré de la masse molaire M de la chaîne :

τp =
j b2 ξ0 M2

6π2p2 k TM2
0

(10.25)

Les temps de Rouse peuvent également être exprimés en fonction de la viscosité
newtonienne η0 du polymère par la relation :

τp =
6η0M

π2p2ρRT
(10.26)

τ1, le plus long des temps de Rouse (p = 1), correspond au mouvement d’ensemble
de la chaîne. Par identification des équations (10.25) et (10.26), il apparaît que la
viscosité newtonienne η0 varie comme la masse molaire du polymère. Ce résultat
est conforme à l’équation (10.13) et aux observations de la FIG. 10.8 pour des
chaînes non enchevêtrées.

Quant au module de cisaillement G(t), mesuré en relaxation de contrainte, il
prend la forme :

G(t) =
ρRT

M

NR∑
p=1

exp
(−p2t/τ1

)
(10.27)

Cette expression décrit convenablement la chute de module dans la région de la
transition vitreuse et ne fait apparaître aucun plateau caoutchoutique.

10.3.2. Modèle de reptation

Dans le cas de chaînes suffisamment longues pour s’enchevêtrer (M > Me), les
propriétés qui dépendent de mouvements de portée spatiale relativement limi-
tée, comme la transition vitreuse, ne sont pas affectées par les enchevêtrements.
En revanche, les propriétés qui concernent la chaîne entière, comme la visco-
sité, dépendent de l’existence des enchevêtrements et, en conséquence, le modèle
de Rouse n’est plus adapté. On fait alors appel au modèle de reptation, qui a
été construit grâce aux contributions essentielles de de Gennes [6] et de Doi et
Edwards3.

3 Sir Samuel Frederick Edwards (1928-), physicien britannique, a été formé en Angleterre (Cam-
bridge) et aux États-Unis (Harvard). Après des premiers travaux sur la structure de l’électron et la
théorie quantique des champs, il s’intéressa dès 1958 à la physique de la matière condensée et se
livra à des études théoriques sur les matériaux complexes (polymères, gels, colloïdes, matériaux gra-
nulaires). En 1967, il introduisit le concept du tube dans lequel une macromolécule à l’état fondu est
enfermée sous l’influence de ses voisines. Par un traitement quantitatif des concepts de tube et de
reptation, « Sir Sam » élabora avec le japonais Masuo Doi la première théorie complète de l’écoule-
ment des polymères enchevêtrés. Ils finalisèrent leur théorie dans un ouvrage qui fait référence [1].
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a
tube

Chaîne primitive   de longueur Ltube
<<

<<

Figure 10.11. Schématisation du modèle de Gennes-
Doi-Edwards : la chaîne dans son tube.

Dans sa forme la plus simple, le modèle
de reptation (FIG. 10.11) repose sur les
hypothèses suivantes :

– la chaîne dont on veut suivre la dyna-
mique moléculaire est confinée dans
un tube de diamètre atube constitué
par les chaînes enchevêtrées qui l’envi-
ronnent ;

I0
(a)

(b)

(c)

I1

I2

J0

J1

J2

Figure 10.12. Schématisation de mouvements de
reptation : (a) la chaîne I0J0 est piégée dans son
tube ; (b) la chaîne se déplace vers la droite en I1J1
et une portion du tube initial disparaît ; (c) la chaîne
se déplace vers la gauche et une portion du tube initial
disparaît. Le passage des positions I0 à I2 est aléatoire.

– si l’on désigne par « chaîne primitive »
l’axe passant par le centre du tube, les
mouvements de la chaîne selon cet axe
sont libres et suivent une dynamique
de type Rouse. En revanche, les mou-
vements de liaisons (ou « segments »)
perpendiculairement à la chaîne primi-
tive sont considérablement gênés ; c’est
pourquoi le déplacement de la chaîne
se fait, comme celui d’un serpent, par
reptation (FIG. 10.12) ;

– sous l’effet de l’agitation thermique, la
chaîne peut sortir de son tube (indif-
féremment vers la droite ou vers la
gauche comme le suggère la FIG. 10.12)
pour s’affranchir d’une densité curvi-
ligne de segments (ou, si l’on préfère,
d’un nombre de repliements de chaîne)
trop importante en certains points de la
chaîne ;

– le diamètre du tube est égal à la
distance moyenne entre enchevêtre-
ments et la longueur du tube, Ltube, est
égale à :

Ltube =
M

Me
atube (10.28)

où M et Me désignent à nouveau la masse molaire de la chaîne et sa masse entre
enchevêtrements ;

– enfin, puisque les chaînes de polymère fondu présentent des dimensions non
perturbées, on peut écrire :〈

R2
0

〉
=

M

Me
a2
tube = Ltube atube (10.29)

On désigne par τrep le temps au bout duquel la chaîne repérée par la position
initiale I0J0 sur la FIG. 10.12 a totalement renouvelé son tube, autrement dit le
temps au bout duquel la chaîne a diffusé d’une longueur Ltube. Si Dtube désigne le
coefficient de diffusion de la chaîne dans son tube, on peut écrire, en accord avec
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la relation d’Einstein :

Dtube =
L2

tube

2τrep
(10.30)

soit :

Dtube =
kT

ξa

Me

M
(10.31)

où ξa est le coefficient de frottement sur une « pelote » (parfois désignée par
« blob ») de diamètre atube.

Par conséquent (en combinant les équations (10.28), (10.30) et (10.31)) :

τrep =
a2
tube ξaM3

2kTM2
e

(10.32)

Ainsi, le temps de reptation varie comme le cube de la masse molaire de la chaîne.
Ce temps caractéristique présente donc une dépendance avec la longueur de la
chaîne, différente de celle d’un temps de Rouse τp, qui varie comme le carré de la
masse molaire de la chaîne (équation (10.25)).

À partir de ce modèle de reptation, il est également possible, suivant des calculs
qui ne sont pas développés ici, d’accéder au module de cisaillement G(t) en relaxa-
tion de contrainte et à la viscosité, qui varie comme le produit G0

N τrep.

Comme G0
N est indépendant de M (équation (10.7)) et que τrep varie comme M3

(équation (10.32)), le modèle de reptation présenté ici prédit donc une variation
de la viscosité avec le cube de la masse molaire, alors que l’expérience révèle
une variation en M3,4. On peut aussi noter que les valeurs de viscosité prévues
par ce modèle sont systématiquement surestimées par rapport à celles mesurées
expérimentalement. Par ailleurs, le modèle offre l’intérêt de prédire, via l’expres-
sion de G(t), l’existence d’un plateau caoutchoutique pour les chaînes enche-
vêtrées. Toutefois, les valeurs numériques du module au plateau sont un peu
sous-estimées.

Des modifications mineures ont été ultérieurement apportées au modèle de rep-
tation pour mieux l’adapter aux réalités expérimentales. En particulier, l’expo-
sant 3,4 de la loi de puissance a pu être retrouvé en tenant compte du fait que
la chaîne présente des fluctuations à l’intérieur du tube, à des échelles de temps
comprises entre le temps le plus court de la relaxation et le temps τrep. Alors que
les fluctuations ne concernent pas la partie centrale du tube, les extrémités de
la chaîne relaxent beaucoup plus vite. Lorsque M augmente, le poids relatif des
fluctuations de bout de chaîne dans la réponse de la chaîne entière diminue, ce
qui explique l’existence d’un exposant supérieur à 3.

Pour terminer ce paragraphe, il nous paraît souhaitable de formuler une remarque
relative à des objets que nous avons rencontrés en différents endroits de l’ou-
vrage, à savoir les chaînes en forme d’étoiles et celles présentant des ramifications
longues. La reptation d’une étoile composée de (au moins) trois branches de même
longueur est évidemment impossible : la diffusion par reptation de deux branches
hors du tube initial est empêchée par la troisième branche qui agit comme un
point d’ancrage. En revanche, une branche (pas trop longue) d’un polymère rami-
fié ne peut pas s’opposer à la reptation, car elle peut complètement relaxer par
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fluctuations et, à partir de là, la chaîne peut à nouveau se déplacer dans son tube :
la ramification joue le rôle d’un point de frottement supplémentaire et conduit à
un accroissement substantiel de la valeur de τrep.

10.4. Relations entre les enchevêtrements et la structure chimique

Comme cela a été fait dans les chapitres précédents pour les températures de tran-
sition vitreuse et de fusion, il est important de préciser les relations existant entre
les caractéristiques des enchevêtrements et la structure chimique des polymères.
Un facteur essentiel à cet égard est la flexibilité dynamique des chaînes.

10.4.1. Valeurs de la masse molaire entre enchevêtrements

Les quelques exemples considérés dans le paragraphe 10.2 laissent présager d’une
grande sensibilité de Me à la structure chimique : rappelons que les valeurs de Me

déterminées pour le polypropylène isotactique, le poly(méthacrylate de méthyle)
et le polystyrène sont respectivement de 4,9 kg.mol−1, 9 kg.mol−1 et 18 kg.mol−1.

Le tableau 10.2 regroupe quelques valeurs typiques de Me collectées dans la litté-
rature pour différents polymères [2 et 7].

Il convient de noter que de larges incertitudes (jusqu’à ±15 % pour certains poly-
mères) affectent les valeurs moyennes indiquées dans ce tableau. Quoi qu’il en
soit, sans même parler du cas extrême du poly(méthacrylate de dodécyle), très
peu enchevêtré, des différences considérables apparaissent entre le polyéthylène
et le polystyrène ou le poly(méthacrylate d’hexyle).

Une première analyse des données du tableau 10.2 montre qu’il n’y a pas de
relation entre la masse entre enchevêtrements et la température de transi-
tion vitreuse Tg des chaînes. Ainsi, alors qu’ils présentent des valeurs faibles
et quasiment identiques de Me, le polybutadiène cis-1,4 (Tg = −85 ◦C) et
le poly(carbonate de bisphénol-A) (Tg = 149 ◦C) se caractérisent par des Tg

très différentes. Un autre exemple est donné par des polymères moins enche-
vêtrés, comme le poly(diméthylsiloxane) et le poly(méthacrylate de méthyle)
syndiotactique : à une même valeur de Me correspondent des Tg très différentes
(respectivement −123 ◦C et 130 ◦C, voir tableau 7.1). En conclusion, aucune
corrélation n’existe donc entre les sensibilités de Me et de Tg à la structure
chimique du polymère.

10.4.2. Densité d’enchevêtrements

Dans la perspective de relier la présence d’enchevêtrements aux propriétés méca-
niques, il est raisonnable (au vu de l’équation (10.7)) de considérer, préférentiel-
lement à Me, la densité d’enchevêtrements νe, définie comme le nombre de points
d’enchevêtrements par unité de volume du matériau :

νe =
NAρ

Me
(10.33)

ρ désigne la masse volumique du polymère et NA le nombre d’Avogadro.
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Polymère ρ Me 1025νe Ne

(kg.m−3) (kg.mol−1) (enchevêtrements.m−3 )

Polyéthylène 800 1,2 40 85

Poly(éthylène téréphtalate) 990 1,5 40 -

Poly(oxyde d’éthylène) 1060 1,8 35 125

Poly(carbonate de bisphénol-A) 1140 2,1 33 -

Polybutadiène cis-1,4 895 2,2 24 -

Polyamide-6 985 2,5 24 -

Poly(carbonate de tétraméthyl bisphénol-A) 1 100 4 17 -

Poly(isobutène) 850 8 6 285

Poly(diméthylsiloxane) 970 9,2 6,5 250

Poly(acétate de vinyle) 1 080 9 7 210

Poly(méthacrylate de méthyle) [syndiotactique] 1 130 9,2 7 185

Poly(acrylate de méthyle) [atactique] 1 110 11 6 255

Poly(méthacrylate de méthyle) [atactique] 1 130 12,5 5 250

Polystyrène 970 19 3 365

Poly(méthacrylate d’hexyle) [atactique] 955 33 2 390

Poly(méthacrylate de dodécyle) [atactique] 930 145 0,5 1140

Tableau 10.2. Caractérisation des enchevêtrements dans divers polymères (valeurs moyennes). νe est la densité
d’enchevêtrement (voir paragraphe 10.4.2) et Ne est le nombre de liaisons entre enchevêtrements (voir para-
graphe 10.4.3).

Selon cette expression, νe prend des valeurs de 1025 à 1026 enchevêtrements par
m3 (tableau 10.2).
Comme les valeurs de ρ varient en définitive assez peu d’un polymère à l’autre,
la considération de νe plutôt que de Me ne change rien aux conclusions du para-
graphe précédent.

10.4.3. Nombre de liaisons entre enchevêtrements

Il est évident que la quantité Me, telle qu’elle a été définie par l’équation (10.1), ne
se prête pas à des comparaisons quantitatives entre polymères. En effet, d’une part
la masse molaire Mur de l’unité de répétition peut varier beaucoup d’un polymère
à l’autre (par exemple, de 28 g.mol−1 à 254 g.mol−1 en passant du polyéthylène
au poly(carbonate de bisphénol-A) ou au poly(méthacrylate de dodécyle). D’autre
part, le nombre, j, de liaisons de la chaîne principale que contient une unité de
répétition du polymère dépend aussi, de façon substantielle, de la structure chi-
mique (par exemple, j évolue de 2 pour le polyéthylène et les autres polymères
vinyliques à 5 pour le poly(oxyde de butylène)).
Aussi est-il judicieux de considérer le nombre de liaisons covalentes de la chaîne
principale entre enchevêtrements, Ne, défini par la relation :

Ne = j
Me

Mur
(10.34)
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L’observation des valeurs de Ne figurant dans le tableau 10.2 montre des dif-
férences significatives entre certains polymères considérés jusqu’alors comme
très proches en termes de Me (par exemple, le poly(diméthylsiloxane) et le
poly(méthacrylate de méthyle) syndiotactique).

10.4.4. Nombre de liaisons équivalentes entre enchevêtrements

Pour des polymères ayant un ou plusieurs cycles dans leur chaîne principale
(poly(carbonate de bisphénol-A), par exemple), il est impossible de calculer Ne,
puisque j n’est pas défini. Pour pallier cette difficulté, Flory a proposé de caractéri-
ser le nombre de liaisons du motif de répétition en introduisant au besoin la notion
de liaison virtuelle. Par définition, une liaison virtuelle est un axe local de la molé-
cule autour duquel peuvent se faire des changements conformationnels de type
trans-gauche. Ainsi, les liaisons virtuelles concernent non seulement les cycles,
mais aussi les motifs conjugués qui sont plans (par exemple, le groupe CO–NH
du polyamide-6). Sur ces bases, j doit être remplacé dans l’équation (10.34) par
nr +nv, somme des nombres de liaisons réelles et virtuelles constituant le motif de
répétition. On définit ainsi le nombre de liaisons équivalentes, Neq, par la relation :

Neq = (nr + nv)
Me

Mur
(10.35)

Lorsque le motif de répétition ne comporte pas de liaison virtuelle, Neq est évi-
demment égal à Ne. Le tableau 10.3 illustre la détermination de nr et nv pour
ceux des polymères du tableau 10.2 dont le motif de répétition comporte une ou
plusieurs liaisons virtuelles.
Le tableau 10.4 regroupe les valeurs de Neq relatives à l’ensemble des polymères
considérés dans le tableau 10.2. La quantité Neq est une grandeur pertinente
pour relier l’état d’enchevêtrement des chaînes à leur structure chimique. Sur
des considérations empiriques et expérimentales portant sur l’examen de 44 poly-
mères offrant une grande variété de motifs de répétition et de microstructures
(isomérie cis-trans, tacticité), Wu [7] a proposé une relation entre Neq et le fac-
teur de structure CN , défini dans le chapitre 5 (équation (5.10)) :

Neq = 3 C2
N (10.36)

Le tableau 10.4 donne les valeurs de CN ainsi calculées à partir de celles de Neq.
Il est intéressant de noter que les ordres de grandeur des CN sont en bon accord
avec les valeurs déterminées de façon beaucoup plus directe, en particulier avec
celles issues de calculs conformationnels. Soulignons que l’implication de CN dans
la relation entre la structure de la chaîne et son état d’enchevêtrement a été éga-
lement avancée dans différents modèles théoriques de description des polymères
fondus et des solutions concentrées de polymères.

10.4.5. Cas des copolymères statistiques

Pour illustrer le calcul de Neq dans le cas de copolymères statistiques, reprenons
l’exemple des copolymères méthacrylate de méthyle-stat-N-cyclohexylmaléimide
déjà considérés dans le chapitre 8 (paragraphe 8.4.1).
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Polymère nr et nν

Poly(éthylène téréphtalate)

O C

O

C O CH2 CH2

O

5

1 432

nr = 4, nν = 1

Poly(carbonate de bisphénol-A)

1

43

2
C O C

CH3

CH3

O

O

nr = 2, nν = 2

Polybutadiène cis-1,4
1

2

CH2 CH CH CH2

nr = 1, nν = 1

Polyamide-6
1 2

CH2 N

H

C

O

CH2 CH2 CH2 CH2

6

543

nr = 5, nν = 1

Tableau 10.3. Exemples de dénombrement de liaisons réelles, nr , et virtuelles, nν .

Pour aboutir à un calcul exact de Neq en fonction de la fraction molaire x en unités
maléimide, l’unité de répétition du copolymère doit être décomposée en un motif
méthacrylate de méthyle qui compte deux liaisons réelles :

CH2
C

CH3

C

OCH3

O
et un motif mixte :

OCH3

C O

CH2 CH3
CH

N

CH

O O

C6H11

qui compte une liaison réelle et deux liaisons virtuelles [8]. Dans ces conditions :
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Polymère Neq CN

Polyéthylène 86 5,4

Poly(éthylène téréphtalate) 39 3,6

Poly(oxyde d’éthylène) 123 6,4

Poly(carbonate de bisphénol-A) 33 3,3

Polybutadiène cis-1,4 81 5,2

Polyamide-6 133 6,7

Poly(carbonate de tétraméthyl bisphénol-A) 51 4,1

Poly(isobutène) 286 9,8

Poly(diméthylsiloxane) 249 9,1

Poly(acétate de vinyle) 209 8,3

Poly(méthacrylate de méthyle) [syndio] 184 7,8

Poly(acrylate de méthyle) [atactique] 256 9,2

Poly(méthacrylate de méthyle) [atactique] 250 9,1

Polystyrène 365 11

Poly(méthacrylate d’hexyle) [atactique] 388 11,4

Poly(méthacrylate de dodécyle) [atactique] 1142 19,5

Tableau 10.4. Calcul semi-empirique du facteur de structure CN à partir du nombre de liaisons équivalentes, Neq
(liaisons réelles et virtuelles), entre deux enchevêtrements.

– la masse molaire (en kg.mol−1) de l’unité de répétition du copolymère de fraction
molaire x en maléimide a pour expression :

Mur(x) =
0,100(1 − 2x) + 0,279x

1 − x
=

0,100 + 0,079x

1 − x
(10.37)

– le nombre moyen de liaisons (réelles ou virtuelles) par unité de répétition est :

[nr + nv] (x) =
2(1 − 2x) + 3x

1 − x
=

2 − x

1 − x
(10.38)

Le nombre moyen de liaisons entre enchevêtrements est donc donné par la rela-
tion :

Neq(x) =
Me

Mur(x)
[nr + nv] (x) =

Me(2 − x)
0,100 + 0,079x

(10.39)

La FIG. 10.13 montre une croissance régulière de Me et de Neq(x) en fonction
de la fraction molaire x en unités maléimide. Ce résultat corrobore parfaitement
l’image des cheveux donnée au début du chapitre : les cheveux souples et le
poly(méthacrylate de méthyle) s’enchevêtrent beaucoup, les cheveux raides et
les copolymères riches en maléimide s’enchevêtrent peu.

10.5. Conclusions

À l’issue de ce court chapitre, qui achève la description des caractéristiques
moléculaires des chaînes non réticulées, le lecteur doit retenir l’importance du
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Figure 10.13. Caractérisation des enchevêtrements dans les copolymères méthacrylate de méthyle-stat-N-
cyclohexylmaléimide. D’après [8].

phénomène d’enchevêtrement des chaînes sur deux propriétés du polymère : les
caractéristiques de son plateau caoutchoutique, d’une part, et son comportement
dans le domaine newtonien d’écoulement, d’autre part.

Il doit être capable de déterminer la valeur de la masse molaire entre enchevêtre-
ments, Me, connaissant la valeur du module au plateau caoutchoutique.

Disposant de valeurs de la viscosité newtonienne η0 pour différents échantillons
d’un même polymère, à peu près isomoléculaires et de masse molaire variable, il
doit savoir évaluer l’ordre de grandeur de Me en analysant la pente des courbes
log η0 = f(log Mw).

De l’aperçu succinct qui a été donné des modèles théoriques de dynamique molé-
culaire, le lecteur doit conserver l’idée qu’une chaîne, si elle est suffisamment
longue pour être enchevêtrée, ne peut pas se déformer dans un cisaillement en
faisant des « boucles » comme le prédit le modèle de Rouse. Limitée dans ses mou-
vements par les contraintes topologiques que lui imposent ses voisines, elle ne
peut se déplacer que par des mouvements de reptation.

Un autre point important est la relation existant entre les caractéristiques des
enchevêtrements et la structure chimique des polymères, ce qui, en pratique, peut
donner des vertus prédictives aux études. Il importe de retenir que le meilleur
descripteur des enchevêtrements (de loin supérieur à Me ou à la densité d’enche-
vêtrements νe) est le nombre moyen Neq de liaisons (réelles ou virtuelles) de la
chaîne principale séparant deux points d’enchevêtrement. En effet, Neq est relié
au facteur de structure CN de la chaîne : plus CN est grand, plus le nombre de
liaisons entre deux enchevêtrements consécutifs est élevé et plus la capacité de
repliement de la chaîne est faible.

À de rares exceptions près, une à quelques centaines de liaisons séparent deux
enchevêtrements. Cet ordre de grandeur appelle une conclusion d’ensemble sur
la hiérarchie existant entre mouvements moléculaires, fondée sur leur portée spa-
tiale (tableau 10.5).
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Mouvements moléculaires Échelle

Relaxation secondaire Une à quelques liaisons

Transition vitreuse 10 à 20 liaisons

Réseau d’enchevêtrements Une centaine de liaisons ou plus

Tableau 10.5. Hiérarchie spatiale des mouvements moléculaires.

Par ordre de température croissante, on voit apparaître successivement les relaxa-
tions secondaires (chapitre 8), la transition vitreuse (chapitre 7) et enfin la mobi-
lité des points d’enchevêtrements (le présent chapitre). Chacun de ces phéno-
mènes obéit à une loi d’équivalence temps-température. Les enchevêtrements
physiques considérés dans ce chapitre sont labiles si on les observe durant un
temps suffisamment long à une température donnée.
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ANNEXE

A
SIGNIFICATION

DES PRINCIPAUX ACRONYMES
UTILISÉS

ABS terpolymère acrylonitrile-butadiène-styrène

AIBN azo-bisisobutyronitrile

AP molécule antiplastifiante

ATRP polymérisation radicalaire par transfert d’atome

CHMI N-cyclohexylmaléimide

DEA analyse diélectrique dynamique

DGEBA diglycidyléther de bisphénol-A

DMA analyse mécanique dynamique

DSC analyse enthalpique différentielle

DOP dioctylphalate

EPDM terpolymère éthylène-propène-diène

GPC chromatographie par exclusion stérique

HA 1-aminohexane (ou hexylamine)

HMDA 1,6-diaminohexane (ou hexaméthylène diamine)

IP indice de polymolécularité

LP longue période

NOE effet Overhauser nucléaire

PA-6 polyamide-6

PA-6,6 polyamide-6,6
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PαMS poly(α-méthyl styrène)

PAN polyacrylonitrile

PB poly(butadiène)

PBO poly(oxyde de butylène) ou poly(tétrahydrofurane)

PC poly(carbonate de bisphénol-A)

PE polyéthylène

PEA poly(acrylate d’éthyle)

PEBD polyéthylène basse densité

PEHD polyéthylène haute densité

PEO poly(oxyde d’éthylène) ou poly(oxirane)

PET poly(téréphtalate d’éthylèneglycol) ou poly(éthylène téréphtalate)

PI polyisoprène

PMMA poly(méthacrylate de méthyle)

PP polypropylène

PPO poly(oxyde de propylène) ou poly(méthyl oxirane)

PRC polymérisation radicalaire contrôlée

PS polystyrène

PTFE poly(tétrafluoroéthylène)

PVAc poly(acétate de vinyle)

PVC poly(chlorure de vinyle)

PVME poly(vinyl méthyl éther)

RAFT transfert par addition-fragmentation réversible

RMN résonance magnétique nucléaire

RX rayons X

SANS diffusion des neutrons aux petits angles

SAXS diffusion des rayons X aux petits angles

TDPE tétrachlorophalate de diméthyle

TEMPO radical 2,2,6,6-tétraméthyl-1-pipéridinyloxy

TMPC poly(carbonate de tétraméthyl bisphénol-A)

TMS tétraméthylsilane

UV ultra violet

VFT équation de Vogel, Fulcher et Tamman

WAXS diffusion des rayons X aux grands angles

WLF équation de Williams, Landel et Ferry



ANNEXE

B
SIGNIFICATION

DES PRINCIPAUX SYMBOLES
UTILISÉS

aT/T0 Facteur de glissement dans la construction de courbes maîtresses

atube Diamètre du tube dans le modèle de reptation

a, b, c Distances caractéristiques d’un système cristallin

A2 Second coefficient du viriel

A3 Troisième coefficient du viriel

b Dans une chaîne polymère, longueur d’un chaînon〈
b2
〉

En RMN du carbone 13, force de l’interaction dipolaire entre un carbone 13
et un proton qui lui est directement lié

bi En diffusion des neutrons, longueur de diffusion cohérente de l’espèce i

bJH Constante d’ajustement de l’équation de Jenckel et Heusch

bk Longueur du segment de Kuhn

Cijkl Tenseur des constantes élastiques

CN Facteur de structure d’une chaîne réelle

Cp Capacité calorifique

Cpol, C0 Capacités d’un condensateur, soit rempli de polymère, soit sous vide

CtrT Constante de transfert à une espèce T

Cg
1 , Cg

2 Coefficients viscoélastiques de l’équation WLF

c2 Concentration en polymère dans un mélange polymère-solvant
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Dp Degré de polymérisation

Dpn Degré de polymérisation moyen en nombre

Dpw Degré de polymérisation moyen en masse

Dtube Dans le modèle de reptation : coefficient de diffusion d’une chaîne
dans son tube

E Module d’Young

E′ Module de conservation

E′′ Module de perte

Ea Énergie d’activation d’un processus arrhénien

Ec Module d’Young sur le plateau caoutchoutique

ecoh Densité d’énergie cohésive

Ecoh Énergie cohésive

f Fréquence d’une sollicitation sinusoïdale

〈f〉 Fonctionnalité moyenne d’un mélange de monomères

fa Facteur d’efficacité d’un amorceur de polymérisation en chaîne

fi Fonctionnalité d’un monomère i

Fi Force appliquée à un objet i

G Module de cisaillement

g Nombre d’extrémités de chaîne d’un polymère en étoile ;
nombre (approximatif) d’extrémité de chaîne d’un polymère ramifié

G0
N Module de cisaillement sur le plateau caoutchoutique

G(i) Constante d’attraction molaire de groupe

h Constante de Planck ; h = 6,626.10−34 J.s

HN Champ magnétique ressenti par un noyau au sein d’une molécule

H0 Champ magnétique externe dans les expériences de RMN

[i] Concentration en une espèce i (monomère, amorceur, radical, etc.)

IP Indice de polymolécularité

j Nombre de liaisons de chaîne principale par motif de répétition

J Complaisance

J ′ Complaisance de conservation

J ′′ Complaisance de perte

k Constante de Boltzmann ; k = 1,3807.10−23 J.K−1

kd Constante de vitesse de décomposition d’un amorceur

KGT Constante d’ajustement de l’équation de Gordon-Taylor

kij Constante de vitesse de propagation en copolymérisation

kp Constante de vitesse de polymérisation

kt Constante de vitesse de terminaison

Ltube Longueur du tube dans le modèle de reptation

Mcr Masse critique

Me Masse entre enchevêtrements

Mr Masse entre points de réticulation

Mur Masse molaire d’une unité de répétition du polymère

mi Masse d’un objet i (atome par exemple)

Mi Masse molaire d’un polymère i
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Mn Masse molaire moyenne en nombre

Mw Masse molaire moyenne en masse

Mz Masse molaire moyenne en z

M0 Masse molaire d’un monomère

N Nombre de chaînons d’une chaîne polymère

n Indice de réfraction

NA Nombre d’Avogadro ; NA = 6,02.1023

〈ne〉 Nombre de motifs de répétition entre enchevêtrements

Ne Nombre de liaisons covalentes de la chaîne principale entre enchevêtrements

Neq Nombre de liaisons équivalentes entre enchevêtrements

ni Nombre de moles d’une espèce i

n0
i Nombre de moles de monomères de l’espèce i

Nk Nombre de segments de Kuhn de la chaîne équivalente à une chaîne réelle

NR Nombre de sous-chaînes dans le modèle de Rouse

nr, nv Nombre de liaisons, respectivement réelles et virtuelles, dans la chaîne principale
d’un motif de répétition

p Degré d’avancement d’une réaction de polymérisation

pg Degré d’avancement d’une polymérisation par étapes au point de gel

Pm Probabilité d’existence d’une diade méso

Pmm Probabilité d’existence d’une triade méso

Pmr+rm Probabilité d’existence d’une triade hétérotactique

Pr Probabilité d’existence d’une diade racémique

Prr Probabilité d’existence d’une triade racémique

P (N ,R) Probabilité d’existence d’une chaîne de N chaînons dont la distance
entre les extrémités est comprise entre R et R + dR

P (θ) Facteur de forme associé à la diffusion d’une solution de polymère

q En polymérisation par étapes, taux de monomère monofonctionnel

�q Vecteur de diffusion

qR Nombre de motifs de répétition par sous-chaîne de Rouse

r En polymérisation par étapes, rapport des concentrations initiales des monomères

R Constante des gaz parfaits ; R = 8,314 J.K−1.mol−1〈
R2

〉
Distance quadratique moyenne entre les extrémités d’une chaîne polymère

ri Rapport de réactivité en copolymérisation

Rθ Rapport de Rayleigh〈
S2

〉
Rayon de giration quadratique moyen

Sijkl Tenseur des complaisances

t Durée

T Température

T 0
f Température de fusion d’un cristal de taille infinie

Tg Température de transition vitreuse

T
gAB Température de transition vitreuse d’un mélange miscible de deux polymères A

et B, ou d’un copolymère statistique A-stat-B



328 DE LA MACROMOLÉCULE AU MATÉRIAU POLYMÈRE

Tpl Température plafond

t1/2 Temps de contact en RMN du carbone 13

T∞ Température à laquelle les mouvements de transition vitreuse ne seraient
observés qu’au bout d’un temps infiniment long

tan δ Tangente de l’angle de perte

uij Énergie moléculaire d’interaction de paire

v Volume

va Vitesse d’amorçage d’une polymérisation en chaîne

Vij Énergie d’interaction entre deux atomes non liés distants de rij

vp Vitesse de polymérisation

v
trT Vitesse de la réaction de transfert à une espèce T

V (bi) Énergie d’élongation d’une liaison de longueur bi

V (�i) Énergie de torsion autour de liaisons simples

V (θi) Énergie de déformation d’un angle de valence θi

wi Dans un mélange, fraction massique de l’espèce i

x Nombre de motifs de répétition d’une chaîne polymère

x, y, � Dimensions caractéristiques d’une lamelle cristalline

xi – Dans un mélange, fraction molaire de l’espèce i

– En copolymérisation radicalaire, fraction molaire de l’espèce i dans le
mélange de monomères

Xi En copolymérisation radicalaire, fraction molaire de l’espèce i
dans le copolymère

z Nombre de voisins dans un modèle de réseau

α Coefficient d’expansion d’une pelote macromoléculaire en bon solvant

αf Coefficient d’expansion du volume libre au-dessus de Tg

α, β, γ Angles caractéristiques d’un système cristallin

γ Rapport gyromagnétique d’un atome
.
γ vitesse de déformation ou gradient de vitesse de cisaillement

γi Accélération ressentie par un objet i

δi Paramètre de solubilité d’une espèce i

δN Déplacement chimique dans une expérience de RMN

�Ebh Différence d’énergie entre les conformations b et h

�G0
f Enthalpie libre de fusion

�Ga Énergie libre d’activation

�Gmel Variation d’enthalpie libre de mélange

�Gr Variation d’enthalpie libre de polymérisation

�H0
f Enthalpie de fusion

�Hvap Enthalpie molaire de vaporisation

�Ha Enthalpie d’activation

�Hmel Variation d’enthalpie de mélange

�Hr Variation d’enthalpie de polymérisation

�Rθ ,obs Caractéristique de diffusion par une solution de polymère
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�Sa Entropie d’activation

�S0
f Entropie de fusion

�Smel Variation d’entropie de mélange

�Sr Variation d’entropie de polymérisation

�µi Différence de potentiel chimique de l’espèce i

εij Déformation élongationnelle

ςi Coefficient de frottement de l’espèce i

η Viscosité

η0 Viscosité newtonienne

ηred Viscosité réduite

[η] Viscosité intrinsèque

θ Angle de valence entre deux liaisons

θf Volume libre associé à une extrémité de chaîne

� Température � de Flory

λ Longueur d’onde d’un rayonnement


 Nombre d’états

µ Potentiel chimique

ν Fréquence

νe Densité d’enchevêtrements

� Pression osmotique

ρ Masse volumique

ρe
i En diffusion des rayons X, densité électronique d’une espèce i

σij Contrainte principale

σor Énergie de surface des chaînes orientées

σre Énergie de surface des repliements de chaîne

σN Facteur d’écran en RMN

τc Temps caractéristique des mouvements moléculaires

τp Temps caractéristiques du modèle de Rouse

τrep Temps de renouvellement du tube dans le modèle de reptation

ϕi Fraction volumique de l’espèce i

ϕi,critique Fraction volumique de l’espèce i au point critique

ϕf Fraction de volume libre dynamique

�i Angle de rotation interne associé à la liaison i d’une chaîne principale

�F F Constante « universelle » de Flory et Fox

χi Angle de rotation interne associé à la liaison i d’une chaîne latérale

χ12 Coefficient d’interaction polymère-solvant

χ12,critique Valeur critique du coefficient d’interaction

ω Vitesse angulaire (rad.s−1)
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activateur, 81
algorithme de Verlet, 150, 179
amorçage, 39, 41, 51, 55
amorceur de polymérisation

cationique, 55
amorceur de polymérisation

radicalaire, 41
amorceur en polymérisation

anionique, 51
amorphe contraint, 293
amorphe libre, 293
analyse diélectrique

dynamique, 234
analyse enthalpique

différentielle, 198, 266,
288

analyse mécanique
dynamique, 202, 204, 231

angle de rotation interne, 137,
151, 153, 180–182,
194–196, 257

angle magique, 237, 278
anhydride maléique, 66, 69
anisotropie de déplacement

chimique, 238
antiplastifiant, 246, 252, 255
atactique, 58

C

capacité calorifique, 198
carte de relaxation, 236, 237
carte d’énergie

conformationnelle, 141
cellule amorphe, 193, 194, 257
cellule cristalline, 279, 282
chaîne à articulations libres,

135
Chaîne à rotations internes

gênées symétriques, 137
chaîne à rotations internes

libres, 136

chaîne équivalente de Kuhn,
138

chromatographie d’exclusion
stérique, 87, 187

cinématique coopérative, 153,
180

cisaillement simple, 200
cliché Debye-Scherrer, 264
coefficient de frottement, 179,

311
coefficient de Poisson, 202,

303
coefficient d’expansion, 139,

177, 186, 187
coefficient d’interaction, 162,

220, 223
coefficient viscoélastique, 207
complaisance, 203
complaisance élongationnelle,

202
condition de Guinier, 175
conformation, 139, 141, 144
constante de couplage, 95, 96,

146
coopérativité des

mouvements, 247, 248,
252, 254

coopérativité intermoléculaire,
255, 259

coopérativité intramoléculaire,
253

copolymère, 63
copolymère à blocs, 64, 69, 73,

103, 226, 270
copolymère

acide-méthacrylique-stat-
acrylonitrile, 104, 105

copolymère alterné, 64, 69
copolymère butadiène-bloc-

styrène-bloc-butadiène,
227

copolymère dibloc, 64, 76, 115
copolymère fumarate

d’éthyle-méthacrylate de
méthyle, 70

copolymère fumarate
d’éthyle-styrène, 70

copolymère greffé, 64, 77, 103,
116

copolymère méthacrylate de
méthyle-fumarate
d’éthyle, 72

copolymère méthacrylate de
méthyle-stat-
cyclohexylmaléimide,
320

copolymères méthacrylate de
méthyle-stat-N-
cyclohexylmaléimide,
253, 254, 317

copolymère statistique, 64, 69,
104, 116, 129, 226, 270

copolymère
styrène-acrylonitrile, 70

copolymère styrène-anhydride
maléique, 70, 72

copolymère styrène-bloc-
butadiène-bloc-styrène,
227

copolymère
styrène-butadiène, 70, 71

copolymère styrène-fumarate
d’éthyle, 72

copolymère
styrène-méthacrylate de
méthyle, 70–72, 305

copolymère tribloc, 64, 66,
115, 227

copolymérisation radicalaire
par transfert d’atome, 129

cotacticité, 104
couplage scalaire, 95
courbe maîtresse, 208, 250
cristal de taille infinie, 284
cristallisation par étirage, 270
cycloalcane, 38

D

découplage, 237, 278
défaut cristallin, 276, 278
dendrimère, 124
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densité d’enchevêtrements,
315

déplacement chimique, 94
diade, 100, 141
diagramme d’états, 192, 296
diagramme de phases, 163,

166
diagramme de Zimm, 176, 177
diffraction des rayons X, 264,

281
diffusion de la lumière, 172,

173, 175
diffusion des neutrons, 172,

174, 175, 193
diffusion des rayons X, 172,

174, 175
diffusion Rayleigh, 173
dimensions non perturbées,

187, 193
diméthacrylate

d’éthylèneglycol, 74
distance quadratique

moyenne, 135, 186
divinylbenzène, 74
dynamique brownienne, 179
dynamique locale, 197
dynamique moléculaire, 150,

195, 257

E

effet Overhauser, 239
effet Trommsdorff, 45, 48
enchaînement queue-à-queue,

40, 97, 103
enchaînement tête-à-queue,

40
enchaînement tête-à-tête, 40,

97, 103
enchevêtrement, 299
énergie cohésive, 161, 168,

194
énergie conformationnelle,

139, 279
équation de Fox, 225
équation de Gordon-Taylor,

221, 225
équation de Jenckel-Heusch,

221, 225
équation de Karasz, 225
équation VFT, 210
équation WLF, 207, 209, 213
équivalence temps-

température, 207, 321
espèce dormante, 109, 113
étalonnage universel, 188
état caoutchoutique, 192
état de contrainte, 199
état de déformation, 200
état fondu, 191, 304
état vitreux, 191
extrémité de chaîne, 215, 289

F

facteur de glissement, 209, 251
fonctionnalité, 26, 30, 89
fusions multiples, 287

G

gonflement, 15, 157

H

hélice, 273, 275, 276
hétérocycle, 29, 34, 52, 56, 57
hiérarchie des mouvements

moléculaires, 321
hybride organique-

inorganique, 126

I

indice de polymolécularité, 86,
90, 91, 93, 114, 115, 187

interaction rayonnement-
matière, 172

interaction spécifique, 220,
223

interpénétration des pelotes,
301

isomère de rotation, 147, 195
isomérie géométrique, 34, 37,

53, 183, 184
isotactique, 58, 60, 61, 146,

275

L

lamelle cristalline, 281, 282,
285

liaison hydrogène, 273, 292
liaison réelle, 318, 319
liaison virtuelle, 318, 319
libration, 151, 180, 181, 196
loi de Bragg, 264
loi de Mark-Houwink, 185
loi d’échelle, 177
longue période, 286

M

macrocycle, 117, 118
macrocycle polystyrène, 119,

120, 122
macrocycle

poly(vinylalkyléther), 121
macromonomère, 77, 80, 105
masse molaire entre

enchevêtrements, 302,
315

masse molaire moyenne, 178
masse molaire moyenne en

masse, 86, 178, 187, 188
masse molaire moyenne en

nombre, 86, 114, 115,
171, 178, 187, 188, 290

mélange de polymères, 222
mélange de polymères

incompatibles, 222
mélange de polymères

miscibles, 222
métallocène, 60, 93, 269
méthode convergente, 119,

121, 125
méthode de Monte-Carlo, 147,

193
méthode divergente, 119, 123,

125, 126
modèle de reptation, 312
modèle de Rouse, 309
modélisation dynamique, 196
modélisation moléculaire, 151,

179, 193, 257
module de cisaillement, 202,

302
module de conservation, 203
module de perte, 203
module d’Young, 202, 204, 303
moment dipolaire, 234
monocristal, 281
mouvement coopératif, 206,

212
mouvement segmentaire, 181

N

n-ade, 102, 144
nombre de liaisons entre

enchevêtrements, 316
nombre de liaisons

équivalentes entre
enchevêtrements, 317

O

oscillation de cycle, 245, 247

P

paramètre de solubilité, 161,
167, 169

pelote statistique, 135, 157
perles expansibles, 49
phase smectique, 276, 279
plastifiant, 220
poids statistique, 147
point de gel, 32
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polarisation croisée, 237, 278
polyacétal, 25
poly(acétate de vinyle), 35, 48,

197, 218, 316, 319
poly(acrylate de butyle), 218
poly(acrylate de méthyle),

218, 316, 319
poly(acrylate d’éthyle), 35
polyacrylonitrile, 35, 218
poly(4-alkyl styrène), 219
poly(α-méthyl styrène), 35,

217, 218
polyamide, 25
polyamide aromatique, 65,

134
polyamide-5,7, 292
polyamide-6, 29, 30, 36, 273,

274, 292, 316, 318, 319
polyamide-6,6, 27, 30, 65,

218, 273, 274, 292
poly(amide-ester), 67, 68
polybutadiène, 34, 36, 48, 99,

105, 106, 181, 183, 184,
215, 218, 315, 316, 318,
319

poly(caprolactone), 36
polycarbonate, 25
poly(carbonate de

bisphénol-A), 27, 218,
224, 242, 243, 255, 315,
316, 318, 319

poly(carbonate de
tétraméthyl-bisphénol-A),
224, 256, 316, 319

poly(4-chlorométhylstyrène),
127

polychloroprène, 218
poly(chlorure de vinyle), 19,

35, 46, 48, 218, 220, 221
poly(chlorure de vinylidène),

104
poly(diméthylitaconate), 152
poly(diméthylsiloxane), 29,

217, 218, 315, 316, 319
polyester, 25
polyester insaturé, 66, 82
polyéther, 25
polyéthylène, 19, 35, 46, 48,

61, 97, 98, 138, 151, 153,
166, 177, 180, 181, 218,
269, 271, 272, 278, 280,
281, 292, 316, 319

polyéthylène basse densité,
61, 270, 291

poly(éthylène glycol), voir
poly(oxyde d’éthylène)

polyéthylène haute densité,
61, 270, 287, 288, 291

poly(éthylène isophtalate),
292

poly(éthylène téréphtalate),
19, 27, 218, 243–247,

255, 270, 272, 273, 288,
292, 316, 318, 319

poly(fluorure de vinyle), 97,
102, 103

poly(fluorure de vinylidène),
97, 218, 225, 277, 287,
293

poly(hexaméthylène adipate),
292

poly(hexaméthylène
téréphtalamide), 292

poly(hexaméthylène
téréphtalate), 292

polyimide, 25, 218
polyisobutène, 56, 104, 171,

316, 319
polyisoprène, 37, 48, 53, 80,

151, 152, 180, 182, 196,
218

polymère en étoile, 119, 216
polymère hyper-ramifié, 126
polymère linéaire, 26
polymère non réticulé, 192,

204
polymère semi-cristallin, 263
polymère « vivant », 52, 74
polymérisabilité, 34, 42
polymérisation anionique, 40,

51, 74, 91, 118, 120, 121
polymérisation cationique, 40,

55, 93, 119, 121, 126, 127
polymérisation en chaîne, 34
polymérisation en émulsion,

47, 49
polymérisation en masse, 47
polymérisation en solution,

47, 48
polymérisation en suspension,

47, 48
polymérisation par complexe

de coordination, 40, 58,
93

polymérisation par étapes, 24,
65, 89

polymérisation radicalaire, 40,
41, 91

polymérisation radicalaire
contrôlée, 109, 118, 122

polymérisation radicalaire par
transfert d’atome, 112,
126

poly(méthacrylate d’alkyle),
219

poly(méthacrylate de
cyclohexyle), 232, 239,
240

poly(méthacrylate de
dodécyle), 316, 319

poly(méthacrylate de
méthyle), 19, 35, 48, 59,
79, 98, 100–102, 128,
218, 225, 233–237, 240,

253, 254, 304, 307, 308,
315, 316, 319

poly(méthacrylate d’hexyle),
316, 319

polymorphisme cristallin, 276,
287

poly(oxyde de butylène), 36,
38

poly(oxyde de
diméthylphénylène), 143,
144, 218, 292

poly(oxyde de phénylène),
143, 144

poly(oxyde de propylène), 36,
218

poly(oxyde d’éthylène), 36,
54, 80, 218, 269, 292,
293, 316, 319

poly(paraxylylène), 292
polypropylène, 19, 35, 59–61,

144–146, 194, 195, 218,
275, 276, 279, 292, 295,
302, 315

polypropylène-bloc-
polyamide-6, 287

polysiloxane, 25, 208
polystyrène, 35, 42, 48, 80, 88,

92, 118, 166, 168, 169,
177, 188, 193, 208, 209,
215–218, 224, 248, 302,
304, 315, 316, 319

polystyrène isotactique, 141
polystyrène syndiotactique,

141
poly(tétrafluoroéthylène), 35,

138, 269, 273, 275
poly(tétrahydrofurane), voir

poly(oxyde de butylène)
polyuréthane, 25, 106
poly(vinyl méthyl éther), 35
potentiel chimique, 162, 170,

289
prépolymère, 76
prépolymère à terminaisons

réactives, 105
pression osmotique, 157, 170
production de polymères, 18
propagation, 39, 111

R

radical nitroxyle, 110
ramification, 97, 289
rapport de réactivité, 69, 73,

116, 129
rayon de giration, 136, 174,

176, 178, 193
recuit, 268, 280, 281, 287
relation d’Arrhenius, 233
relation entre Tf et Tg , 295
relaxation β, 233, 240, 252,

254, 255
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relaxation γ , 232, 239, 254
réseau diamant, 137
réseau époxy-amine, 129, 130,

198, 205, 219, 248,
250–253, 255

réseau tridimensionnel, 30,
73, 128, 192, 204, 217

résine époxy-amine, 25
résine phénolique, 25
réticulation, 16, 78
réticulation sous

rayonnement, 82
retournement, 245, 247
RMN à deux dimensions, 102,

240, 241
RMN du deutérium, 242, 256
RMN en solution, 94, 181
RMN haute résolution dans les

solides, 237, 278, 294

S

saut conformationnel, 148,
151, 180, 181

second coefficient du viriel,
171, 175

silice, 128
silsesquioxane, 129, 130
solution athermique, 158, 159
solution réelle de petites

molécules, 159
solution réelle de polymère,

161
solvant �, 139, 165, 187
sphérolite, 282, 283
Starkweather, 247, 250
statistique conformationnelle,

135

statistique de
Maxwell-Boltzmann, 142,
151, 210

stéréoisomère, 34
syndiotactique, 58, 61, 146,

275
système cristallin, 271, 272

T

tacticité, 58, 98
tan δ, 203
taux de cristallinité, 265, 269,

282
température de fusion, 284
température de transition

vitreuse, 192
température plafond, 37, 38
temps de contact, 244, 252
temps de relaxation

spin-réseau, 239
temps de relaxation spin-spin,

239
terminaison, 39, 42, 55, 111
terminaison par combinaison,

42, 91
terminaison par dismutation,

43, 91
terpolymère, 63
terpolymère acrylonitrile-

butadiène-styrène, 64
terpolymère éthylène-

propène-diène, 82
théorie de Flory et Fox, 186
théorie de Flory-Huggins, 162
théorie de Gibbs et Di Marzio,

210
traction uniaxiale, 199, 200
trajectoire, 151, 152, 257–259

transfert, 39, 55
transfert à l’amorceur, 45
transfert au monomère, 46
transfert au polymère, 46, 97
transfert au solvant, 45, 55
transfert par

addition-fragmentation
réversible, 112

transition vitreuse, 192, 197,
267

transition vitreuse des
copolymères, 226

transition vitreuse des
polymères
semi-cristallins, 293

trempe, 267, 281
triade, 100
triallylcyanurate, 74

V

viscosité en solution, 182
viscosité intrinsèque, 185
viscosité newtonienne, 182,

304, 306
viscosité réduite, 185
viscosité relative, 185
viscosité spécifique, 185
volume libre dynamique, 212
volume massique, 197, 211,

213
vulcanisation, 16, 80

Z

Ziegler-Natta, 60, 93, 269
zigzag planaire, 271
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