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Cristallisation des caoutchoucs chargés et non chargés sous contrainte : Effet sur les 
chaînes amorphes 

Jeanne Marchal 
 
Nous avons étudié les propriétés de cristallisation sous traction du 1,4 poly-cis-isoprène naturel (CN) en 
fonction de la température, du taux de réticulation et du pourcentage de charge ajoutée (noir de carbone). Le 
taux de cristallinité a été mesuré par diffraction X et l’orientation des chaînes polymères dans la phase 
amorphe par RMNdu deutérium. Nous avons pu établir que l’hystérésis mécanique observée lors d’un cycle 
de traction était essentiellement due au phénomène de cristallisation sous traction. Dans le cas des 
échantillons non chargés,  le début de la cristallisation se traduit par un adoucissement de la contrainte ; ceci 
est observé jusqu’à une cristallinité de 15% environ, au-delà de laquelle on observe au contraire un 
durcissement apparaissant à une extension critique qui varie selon le matériau et les adjuvants contenus dans 
le caoutchouc. Durant la phase de décharge, on observe fréquemment une instabilité géométrique 
correspondant à la séparation macroscopique d’une phase amorphe et d’une phase semi-cristalline 
(« striction inverse ») ; cet effet a été étudié en détail.  Il  est vraisemblable que le même phénomène de 
micro-striction se produise localement dans les matériaux  où la striction inverse n’est pas visible. Dans le 
cas des matériaux chargés, seule la phase de durcissement est visible.  
La quantité d’énergie dissipée H liée à l'hystérésis mécanique n’est fonction que du taux de cristallinité 
maximale χmax atteint durant le cycle. Nous avons montré que la composante viscoélastique de cette 
hystérésis est faible (Hvisco<10% lorsqu’il y a cristallisation) : la résistance à la rupture de ces matériaux est 
donc essentiellement due à  la cristallisation sous contrainte. 
Nous avons en outre pu établir que dans les matériaux chargés, l’effet de durcissement dû à la cristallisation 
était fortement amplifié par la présence des charges. 
Dans la cas de matériaux non chargés, la RMN a permis de mettre en évidence la relaxation des chaînes due 
à la cristallisation : ce phénomène est observé y compris dans la phase de durcissement. 
Des études complémentaires ont été menées sur d’autres types d’élastomères : polybutadiène, 
polychloroprène, butyl  … Le lien entre renforcement et cristallisation a pu également y être mis en 
évidence. 
 
Mots clefs : Elastomère, Cristallinité, Cycle de traction, Hystérésis, Diffraction X, RMN du deuterium 

 
Crystallisation of rubbers filled and unfilled under strain. Effect on the amorphous chains. 

 
We studied the properties of stress-induced crystallization of the natural rubber, as a function of temperature, 
cross-link density and percentage of added carbon black. The crystallinity was measured by X-ray 
diffraction and the orientation of the polymeric chains in the amorphous phase by 2H NMR. We could 
establish that the mechanical hysteresis observed during a cycle of traction was primarily due to the 
phenomenon of crystallization. In the case of unfilled samples, the crystallization onset results in a stress 
softening; this is observed until a crystallinity of approximately 15% is reached, beyond which one observes 
on the contrary a hardening. That cross-over occurs at a critical extension which varies according to material 
and additives contained in rubber. During recovery, one frequently observes a geometrical instability 
corresponding to the macroscopic separation of an amorphous phase and a semi-crystalline phase (“inverse 
yielding”); this effect was studied in detail. A similar phenomenon of micro-yielding probably occurs at a 
microscopic level in the other materials which do not display any visible yielding. In the case of filled 
rubbers, only hardening is visible. The dissipated energy H, related to the mechanical hysteresis, is function 
only of the rate of crystallinity χmax reached at the highest extension during the cycle. We showed that the 
viscoelastic component of this hysteresis is weak (Hvisco<10% when there is crystallization): the breaking 
strength of these materials is thus primarily due to deformation-induced crystallization. Moreover we could 
establish that in filled rubbers, the effect of hardening due to crystallization was strongly amplified by the 
presence of carbon black. In the case of unfilled rubbers, NMR experiments made it possible to highlight the 
relaxation of the chains due to crystallization: this phenomenon is observed even during the hardening phase. 
We studied other elastomers like polybutadiene, butyl and polychloroprene. The same relation between 
hardening and crystallisation has been observed. 
 
Key words: Rubber, Crystallinity, successive stretching, Hysteresis, X-rays diffraction, NMR of deuterium. 
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Introduction générale 

 
Le caoutchouc naturel (produit du latex) est un matériau extrêmement original dans la mesure où il 

s’agit d’un liquide qui ne coule que très lentement (visqueux) ou même pas du tout lorsqu’il est 

vulcanisé (réticulé au soufre), peut être semi-cristallin sous tension (ou bien, quand il est détendu, à 

basse température), et qui possède des propriétés élastiques importantes et une résistance mécanique 

exceptionnelle. De plus, l’ajout de charges au caoutchouc a permis d’améliorer ses propriétés 

mécaniques et de diminuer le coût de production. 

L’existence d’une coexistence de phase dans les élastomères stéréo-spécifiques sous tension n’est pas 

une découverte récente. Le phénomène a été observé par Feuchter avant 1940 sur le caoutchouc 

naturel à température ambiante lorsqu’il est étiré.  

Pourtant, après 50 ans d’investigations expérimentales et théoriques, cette coexistence de phases 

continue de susciter l’intérêt, car de nombreuses questions restent sans réponse.  

 

- Quelle est l’influence de la cristallisation sous tension sur les propriétés de ces 

matériaux (durcissement) ? 

- Quels sont les effets de la charge et de la réticulation sur le phénomène de cristallisation sous 

tension ? La charge est-elle un simple réticulant ?  

- Quels sont les effets de cristallisation sur les propriétés de relaxation du caoutchouc ? 

- Quelle est l’origine de l’hystérésis dans un cycle de traction mécanique ? 

 

C’est à ces questions que nous avons essayé de répondre au cours de cette thèse en modifiant 

progressivement les paramètres de l’expérience : 

 

- En premier lieu : étude d’un cycle de traction mécanique classique d’un caoutchouc naturel 

- Ensuite avec une variation du taux d’élongation des cycles  

- En modifiant la température à laquelle est effectuée l’expérience 

- étude d’un caoutchouc contenant différents taux de réticulant (soufre)   

- puis étude d’un caoutchouc contenant différents taux de charges (noir de carbone) 

- enfin impact de la modification de la morphologie des chaînes (autres caoutchoucs) 

 

par des mesures de RMN et diffusion de rayons X.  

L’originalité de ce travail vient du fait qu’il s’agit de tractions de caoutchoucs à de grandes 

élongations, souvent jusqu'à des extensions proche de la rupture du matériau. Les expériences 

dynamiques et en température ont étés combinées aux rayons X afin de déterminer la structure du 

matériau et l’orientation des cristallites à chaque instant. Là encore il s’agit d’une expérience 

novatrice. Le complément à cette étude de la partie cristalline a été l’étude de la partie amorphe du 

polymère lors d’un cycle de traction mécanique par le biais de la RMN du liquide. La RMN a permis 

d’étudier par le biais de sondes deutérées introduites dans le caoutchouc l’extension locale du 

polymère fluide (partie amorphe) pendant un cycle de traction mécanique.     

 

Ce mémoire s’organise en quatre parties. Dans le premier chapitre nous rappellerons brièvement ce 

qu’est un élastomère et nous exposerons les principales propriétés qui lui sont propres telles que le 

module, l’élasticité, la cristallisation sous tension et les effets de la présence de noir de carbone. 

 

Dans le deuxième chapitre, nous présenterons les élastomères (fabriqués par la manufacture Michelin) 

sur lesquels nous avons travaillé et donnerons leur composition. Nous verrons les types de cristallites 

qui peuvent se former dans le matériau, et nous présenterons le principe des techniques d’analyse 

utilisées (diffraction de rayons X aux grands angles et RMN du liquide). Nous rappellerons la 

procédure pour déterminer la cristallinité, la morphologie et l’orientation des cristallites, et 

l’orientation des chaînes amorphes. Nous détaillerons également comment sont exploités les clichés de 

diffraction obtenus pour un caoutchouc semi-cristallin sous tension.   
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Les chapitres 3, 4 et 5 traitent la cas du caoutchouc naturel. Dans le chapitre 3, nous décrirons un cycle 

de traction mécanique classique, comparé à un cycle à l’équilibre, pour aider à la compréhension des 

mécanismes qui entrent en jeu. Puis nous avons fait varier la température et le taux d’élongation du 

cycle afin de trouver le lien entre la cristallinité et la présence de l’hystérèse au cours d’un cycle. Nous 

avons complété cette étude par des cycles mécaniques de caoutchouc en RMN du liquide afin de 

déterminer les élongations locales des chaînes amorphes au cours d’un cycle.  

 

Nous avons fait cette étude systématique sur des caoutchoucs naturels contenant différents taux de 

réticulant (chapitre 4) et de charge (chapitre 5) afin de mettre en évidence leur rôle respectif (en 

fonction de leur quantité) dans le durcissement et la cristallinité du caoutchouc. Nous avons par 

ailleurs étudié une striction (Chapitre 4) (cœxistence de phases cristalline et caoutchoutique) dans un 

caoutchouc peu réticulé afin de déterminer la structure et l’orientation moyenne des cristallites dans la 

zone de transition séparant les deux domaines amorphe et semi-cristallin, et la façon dont elle se 

produit. Je résumerai les résultats obtenus dans un dernier paragraphe du chapitre 5.  

 

Le sixième chapitre sera consacré aux autres matériaux (butyl, polybutadiène, chloroprène…) afin de 

les comparer au caoutchouc naturel et de rendre compte de l’impact de la (structure) morphologie des 

chaînes sur la cristallisation de l’élastomère. Nous commencerons par cycler les caoutchoucs afin de 

mettre en évidence l’effet Mullins. Puis pour les caoutchoucs présentant un intérêt, c’est-à-dire 

présentant les qualités suivantes :  

 

- structure semi-cristalline 

- supportant les fortes extensions  

- ne présentant pas de cristallinité à l’état relaxé à température ambiante  

- etc …, 

 

nous avons continué l’étude comme pour le caoutchouc naturel, en faisant varier la température et 

l’élongation des matériaux. Nous avons là encore complété ce travail par une étude de l’orientation des 

chaînes amorphes par RMN. 

 

Dans la conclusion générale du manuscrit, nous reprendrons et discuterons les principaux résultats 

obtenus. 

 

En annexe, nous présenterons trois méthodes de gonflement des élastomères utilisées pour déterminer 

la densité des nœuds de réticulation et la longueur moyenne d’une chaîne de polymère entre deux 

nœuds. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



CHAPITRE 1 
 
 
Chapitre 1 Propriétés générales des élastomères......................................................................9 

 
1.1 Qu’est-ce qu’un polymère ? .......................................................................................9 
 
1.2 Propriétés des élastomères : Entropie et énergie ......................................................11 

1.2.1 Module d’Young...............................................................................................11 
1.2.2 Modèle thermodynamique de l’élasticité .........................................................12 
1.2.3 Modèle statistique de l’élasticité simplifié .......................................................13 

 
1.3 Théorie de l’élasticité caoutchoutique......................................................................14 

1.3.1 Elasticité d’une chaîne isolée fortement étirée: ................................................14 
1.3.2 Cas d'un ensemble de chaînes : ........................................................................16 

 
1.4 Elastomères chargés .................................................................................................23 

1.4.1 Les noirs de carbone .........................................................................................23 
1.4.2 Quelques exemples de renforcements ..............................................................24 
1.4.3 Effet Mullins.....................................................................................................28 

 



Qu’est-ce qu’un polymère ?
 

 8



Chapitre 1 Propriétés générales des élastomères
 

   9

Chapitre 1 Propriétés générales des élastomères 
 

1.1 Qu’est-ce qu’un polymère ? 
 
Polymère vient du grec « poly » qui signifie plusieurs et « meros » parties ou unités. Un polymère est 
une macromolécule constituée de longues chaînes formées par la répétition d’un motif unitaire « le 
monomère », qui peut être toujours le même (homopolymère) ou de nature variable (copolymère). 

 
Figure 1-1: Exemple du polypropylène : son motif, constitué d’un atome de carbone avec deux atomes 
d'hydrogène suivi d’un atome de carbone avec un atome d'hydrogène et un groupe méthyle, se répète tout le long 
de la chaîne. Cette structure périodique est appelée motif constitutif.  
 
Pour simplifier l’écriture, on représente généralement juste un motif constitutif, comme ceci : 

 

L'indice n représente le nombre de motifs de la chaîne de polymères ( il peut y en avoir de 500 à 200 
000 selon les composés). 

 
Les caoutchoucs (ou élastomères) sont un type de matériau polymérique qui présente une grande 
capacité de déformation. Ces composés ont la capacité, lorsqu’ils subissent un étirement pouvant aller 
jusqu’à 1000% dans certains cas, de ne pas rompre et de retrouver leur forme d'origine, en restituant la 
majeure partie de l’énergie apportée pour les déformer (Figure 1-2).  

 

 
Figure 1-2 : Représentation de l’élasticité d’un réseau de chaînes d’un caoutchouc au niveau microscopique et 
réversibilité de la déformation. Chaque point représente une réticulation. 
 
Il n'acquiert ses propriétés qu'après une opération dite de réticulation qui consiste à créer des liaisons 
chimiques fortes entre les chaînes de macromolécules constituant le matériau. Cette transformation 
chimique est irréversible et le matériau est qualifié de thermodurcissable. En générale la réticulation 
s'effectue grâce au soufre (on parle alors de vulcanisation) mais elle peut aussi être créée grâce aux 
peroxydes ou à certaines résines. La vulcanisation s'effectue à une température comprise entre 150 et 
200°C pendant une durée de 2 à 15 minutes. Ce processus est illustré sur la figure ci-dessous : 

1/√λ 

λ 
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Figure 1-3 : Réaction de vulcanisation du polybutadiène avec du soufre. 

 
Après vulcanisation, les chaînes polymères forment un « filet » à trois dimensions plus communément 
appelé réseau de polymère. Les points de réticulation ou nœuds bloquent la diffusion des chaînes. Cela 
confère au réseau un caractère solide à de grandes échelles spatiales ( ~ 0,1 µm). C’est la raison pour 
laquelle ce type de matériau ne coule pas et conserve sa forme. Localement, les chaînes gardent la 
possibilité de se reconfigurer, ce qui donne au matériau les caractéristiques d’un liquide à cette 
échelle. Cette dualité liquide-solide confère au réseau polymère des propriétés élastiques de type 
caoutchoutique, leur permettant de subir de façon réversible de grandes déformations. 
 
Les polymères linéaires sont repliés et enchevêtrés à l'état amorphe. Les enchevêtrements agissent 
comme des points de réticulation physique quand le matériau est soumis à une contrainte pendant un 
temps court ; mais si la déformation est lente, le matériau non ponté se désenchevêtre. En fin de 
polymérisation un réseau réticulé est imparfait car le milieu est très visqueux et le pontage ne permet 
pas un réarrangement régulier des chaînes. Les thermodurcissables n'atteignent  ainsi jamais leur 
résistance mécanique théorique. 

 
Les polymères stéréospécifiques, donc réguliers, peuvent cristalliser au dessus d’une certaine 
température. Dans le cas de certains élastomères, on observe un phénomène remarquable : ils 
cristallisent spontanément au-delà d’une certaine extension alors qu’ils sont au-dessus de leur 
température de fusion normale. Le phénomène de la cristallisation a été observé par Feuchter avant 
1940 sur le caoutchouc naturel à température ambiante lorsqu’il est étiré. En 1947, Flory élabore les 
bases de la cristallisation sous tension des élastomères. La capacité à cristalliser dépend de la stéréo 
régularité, de la dispersion des masses moléculaires, et des degrés de branchement des chaînes. Mais 
l’origine de ce phénomène, lorsque le caoutchouc est étiré, est thermodynamique comme nous allons 
le voir après. Ce phénomène intéressant est le centre de cette thèse car il est mal compris et confère au 
matériau des propriétés exceptionnelles. 
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La température de transition vitreuse (Tg : pour "glass température") est en dessous de la 
température ambiante pour le caoutchouc naturel. On définit la Tg comme étant la température critique 
de changement d'état du polymère. Cela entraîne des variations importantes de ses propriétés 
mécaniques (chute du module d'élasticité par exemple). En dessous de cette température, le polymère 
est dit vitreux (état solide à l’échelle de temps des expériences) et présente le comportement d'un corps 
solide élastique. Au dessus il présente un comportement viscoélastique, puis un plateau 
caoutchoutique. La transition vitreuse (dépend de la durée ou de la fréquence d’observation) est 
réversible et s'observe sur tous les polymères non cristallins, qu’ils soient réticulés ou non. La valeur 
de Tg dépend du polymère, de la longueur des chaînes, du taux de réticulation du matériau, et de la 
fréquence de l’excitation.  
 
a)                                                                                                    b) 

 
Figure 1-4: a) Module et diagramme de phase d’un caoutchouc en fonction de la température. Il y a quatre 
domaines : l’état vitreux, viscoélastique, l’état caoutchoutique et visqueux. En pointillés la courbe d’un 
élastomère réticulé qui ne s’écoule donc pas.  b) Courbe contrainte-déformation d’un caoutchouc  f = fS + fU avec   

f : force totale, fS : force d’origine entropique et fU : force à l’origine d’une variation d’énergique interne.         . 
 
Dans le domaine du plateau caoutchoutique, les propriétés du polymère tel que le module ne 
dépendent ni du temps, ni de la température (faible dépendance) (Figure 1-4). Lorsque l’on se 
rapproche de la transition vitreuse les propriétés deviennent dépendantes et de la température et de la 
fréquence. (Loi WLF, équivalence temps-température).  
 

1.2 Propriétés des élastomères : Entropie et énergie 

1.2.1 Module d’Young 

 
Le module d’Young est la constante élastique qui, pour un matériau homogène isotrope, lie la 
contrainte à la déformation. On l’exprime en MPa.  
 
Ce coefficient caractérise la raideur du matériau. Quand on parle de module d'élasticité, on sous-
entend "en traction", il conviendrait, en toute rigueur, de préciser à chaque fois quel mode de 
chargement a servi à le déterminer. En effet, selon les matériaux (c'est le cas de composites) le module 
d'élasticité n'est pas le même en traction, en compression ou en flexion. 
 
Pour déterminer le module d'élasticité E d'un matériau isotrope, on réalise un essai de traction et on 
enregistre le couple contrainte-déformation. La pente de la courbe dans sa partie linéaire correspond 
au module d'élasticité en traction du matériau. Sur la Figure 1-4 b, la contrainte σ est tracée en 
fonction de la déformation ε=(L-L0)/L0 du caoutchouc naturel. On constate que le module croît au 
début de la déformation quand elle dépasse 2 à 5%. 

10 
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1.2.2 Modèle thermodynamique de l’élasticité 

 
Plusieurs auteurs ont développé la thermodynamique de l’élasticité caoutchoutique : Kelvin , 

Kuhn, Guth, Mark et James, Treloar et Flory. On se propose de donner les principaux éléments de 
cette théorie, qui permet de calculer la force de traction.  
La force de tension exercée sur la chaîne rencontre une résistance d’origine entropique appelée force 
de rétraction, qui va favoriser le retour à la forme initiale, à l’équilibre. 
 
Soit l’énergie de Helmholtz :                    F = U - TS 
où U est l’énergie interne et S désigne l’entropie. 
 
La variation d’énergie interne est donnée par :    dU = dQ - dW 
où dW est le travail donné par le système au cours de la déformation : dW = pdV - fdL, avec P la 
pression, dV la variation de volume et dL l’élongation. 
 
dQ est donné par le deuxième principe de la thermodynamique : dQ = TdS. 
 
On obtient donc la variation d’énergie libre :  dF = dU – TdS - SdT = -pdV – SdT + fdL 
 

La force f est donnée par :        f = )
V,TL

F
∂
∂  =  )

V,TL
U

∂
∂   -T )

V,TL
S

∂
∂  

Comme dF est une différentielle totale exacte, on a la relation : - )
VTL

S
,∂

∂  = 
LV

T
f

,




∂
∂

 

D’où : f = )
VTL

U
,∂

∂ + T
LV

T
f

,




∂
∂

 

ftotal = fenergétique + fentropique 

 

Deux contributions interviennent dans la force rétractive (voir Figure 1-5) :  
- La variation d’énergie interne : c’est la valeur à l’origine de la courbe (F,T). 
- La réduction d’entropie : c’est la pente de la courbe (F,T). 
 

Ces deux contributions ne sont pas d’amplitude comparable, la force entropique étant considérée 

comme très grande par rapport à l’énergétique. On peut écrire : f = - T )
VTL

S
,∂

∂  

Cela signifie que la force de traction, dans le cas des caoutchoucs, est reliée à l’entropie des 
chaînes amorphes, soit à l’orientation des chaînes de la partie amorphe. 

 

 
 

Figure 1-5 : Détermination des deux composantes énergétique et entropique de la force de rétraction à partir de 
la variation de la force de traction en fonction de la température. 
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1.2.3 Modèle statistique de l’élasticité simplifié 

 
Le modèle statistique de l’élasticité (développé dans le paragraphe I.3) est basé principalement 

sur l’hypothèse de la déformation affine (Figure 1-6). Les chaînes de caoutchouc entre deux nœuds se 
déforment avec le même taux d’extension λ =L/L0 où L et L0 sont les longueurs de l’échantillon de 
caoutchouc à l’état étiré et à l’état détendu respectivement. 
 
Par hypothèse, les chaînes entre deux nœuds de réticulation sont considérées comme gaussiennes dans 
l’état isotrope et déformé. Soit Ω0 le nombre de configurations correspondant à une chaîne à l’état 
isotrope (OB) dont l’une des extrémités O est fixée à l’origine alors que l’autre se trouve au point 
B(x0,y0,z0) (voir Figure 1-6). 
 

 ))zyx(exp( 2
0

2
0

2
0

2
2

3
2

0 ++−





= βπ

β
Ω      avec     ( ) 2/1

²2
3
nl

=β  et  )(²
2/1

nlr = 1/2 

où n désigne le nombre de monomères de la chaîne considérée et l  la longueur du monomère. 
 
L’entropie s’écrit : S = k ln Ω0. 

La variation d’entropie due à la déformation est donnée par : ∆S = k ln 
0

1

Ω
Ω  

avec Ω1 : le nombre de configurations de la même chaîne après avoir subi une extension λ. 

 
Figure 1-6 : Schéma représentatif de déformation affine. 

 
On se place dans le cas d’une déformation uniaxiale suivant l’axe (Ox), sans variation de volume 

(donc λ = λx et λxλyλz = 1). On obtient alors λy = λz = x1 λ . Dans ce cas, la variation d’entropie ∆S 

due à la déformation sera donnée par la relation suivante :  

∆S = 2 2
3

2

kν λ
λ

 − + −  
 

avec ν le nombre de chaînes entre deux points de réticulation. 
 
On peut alors exprimer la force de rétraction en fonction du taux d’extension λ : 

f = ( )
V,TL

F
∂
∂ ( ) ( )

V,T0V,T

S
L
T

L
ST λ

∆∆
∂

∂−=∂
∂−≈   puisque L = λL0 
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on obtient donc : f = 
2

0

1k T

L

ν λ
λ

 
− 

 
      

La contrainte nominale (force divisée par la section de l’échantillon détendu) sera donnée sous cette 
forme :  

σN = nkT
1

²
λ

λ
− 

  
 

n étant le nombre de chaînes par unité de volume. 
Cette équation introduit une grandeur physique donnée par le module élastique E = nkT. 

 

1.3 Théorie de l’élasticité caoutchoutique 
 

Ainsi que nous l’avons souligné en introduction, un élastomère est un matériau unique dans la 
mesure où il peut être soumis à des élongations allant jusqu’à 1000% et retrouver sa forme initiale. Il 
allie donc d’une certaine façon les propriétés d’un liquide (totalement déformable) et d’un solide (il 
possède une forme hors contrainte bien définie).  L’explication de cette propriété remarquable a été 
donnée dans les années 40 indépendamment par W.Kuhn  et H.M.James et E.Guth[23] : un élastomère 
est constitué de chaînes fondues (caractère liquide) liées par des nœuds de réticulation (caractère 
solide). Chaque chaîne constitue ce que l’on a appelé un « ressort entropique » : la traction tend à 
orienter dans même direction ; par contre, l’agitation thermique tend à lui conférer une orientation 
aléatoire, ce qui donne lieu à une force de rétraction [23]. C’est ce cas qui sera traité dans le 
paragraphe I-1.  La réponse élastique d’un ensemble de chaînes liées par des jonctions permanentes 
sera abordé dans le paragraphe I-2 : c’est un problème infiniment plus complexe à traiter et seuls les 
modèles les plus simples seront mentionnés. Un excellent résumé de cette question peut être trouvé 
dans la référence [22]. 
 

1.3.1 Elasticité d’une chaîne isolée fortement étirée: 

 
Nous considèrerons tout d’abord une chaîne isolée constituée de N maillons indépendants de 

longueur b ; par maillon indépendant (ou « de Kuhn »), on entend un groupement de monomères dont 
les mouvements de rotation soient indépendants de ceux des autres groupements de même taille. Selon 
la rigidité des liaisons inter-monomères,  le maillon statistique peut comprendre un ou plusieurs 
monomères. Le vecteur r

&

 relie les deux extrémités de la chaîne.  
 

 
Figure 1-7 : une chaîne isolée constituée de N maillons indépendants de longueur b 

 



Chapitre 1 Propriétés générales des élastomères
 

   15

Lorsqu’elle n’est soumise à aucune contrainte et du fait de l’agitation thermique permanente de ses 
maillons constitutifs, la chaîne adopte une configuration en pelote. Si l’on suppose que  les 
orientations de deux segments adjacents sont  non corrélées, on en déduit que :  
 

∑∑∑ =+=
≠i ij

ji
i

i Nbrrrr 222 .
&&

 

où irb i ∀>=< ,2  ; la distance moyenne entre extrémités vaut donc typiquement :  

                                                                  Nbrr =≈ 20                                              (Équation 1-1). 

 
Soit rdrWrdP 3)()( ⋅=&

 la probabilité d’observer  la distance r
&

 à  rd 3  entre extrémités ; on montre 

facilement que 





><−





><=
2

2
2/3

2 2
3

exp
2

3)(
r
r

r
rW π

, d’où le nom de chaîne gaussienne. 

 
Supposons maintenant que nous saisissions les deux extrémités de la chaîne pour la tendre : chaque 
maillon est soumis à un couple tendant à l'orienter dans le sens de la traction, alors que l’agitation 
thermique tend à lui conférer une orientation aléatoire. C’est cet effet qui est à l’origine de la force 
de rétraction caoutchoutique.  L’extension de la chaîne n’est a priori associée à  aucune variation 
d’énergie interne, dans la mesure où (i) les rotations et torsions entre chaînons statistiques sont libres 
et (ii) les distances moyennes (et donc les énergies d’interaction) entre monomères ne varient pas 
durant la traction (solide incompressible) ; la force de rétraction est d’origine purement entropique, 
c’est à dire associée à la tendance à revenir vers un état de plus grande probabilité. Cette hypothèse a 
été testée par des mesures thermodynamiques relativement délicates sur différents élastomères. On 
peut voir sur le tableau I [24](qui concerne évidemment des échantillons massifs et non des chaînes 
isolées) qu’il existe en fait une certaine variation d’énergie interne associée à une traction. Cette 
contribution est essentiellement intra-chaîne et provient du fait qu’une traction peut favoriser ou 
défavoriser certaines conformations. Ainsi dans un élastomère de polyéthylène, les conformations 
trans sont favorisées par rapport aux cis. L’extension de la chaîne s’accompagne d’une baisse 
d’énergie interne, car une conformation trans est associée à une moindre énergie (d’où le signe 
négatif). 

 
polymère Fraction de la force totale 

d’origine énergétique 
cis-1,4 polyisoprène 0.18* 
cis-1,4 polybutadiène 0.13 

polyéthylène -0.42 
 

Tableau 1-1* D’autres études donnent plutôt 0.13 
 

 L’expression de la force de rétraction peut être obtenue par un calcul simple, qui a de plus 
l’avantage de donner un résultat valable à toute élongation [25]. Soit elf  la force de rétraction. Chaque 
unité élémentaire est soumise à un couple tendant à l’aligner dans le sens de la traction. Soit  l’angle 
qu’elle fait à un instant donné avec l’axe de traction: 
 

                              
 
L'énergie nécessaire pour l'amener d'un angle nul à  vaut )cos1()( ϑϑ −⋅= bfE el . La projection 

d'une unité par rapport à l'axe de traction vaut donc en moyenne : 

1.1.1 Axe 

 

Axe de traction 
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et donc 





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elcoth  où L est la fonction de Langevin (on 

remarquera l’analogie de ce calcul avec celui l’orientation d’une molécule polaire d’un gaz dans un 

champ électrique appliqué). Au final :  
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
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total  et donc : 





 ><

= −

Nb

X
L

b

Tk
f totalB

el
1 . 

Avant extension, NbX total =
0

(voir plus haut); après extension d'un facteur λ , 

0><⋅>=< totaltotal XX λ  et donc 1 1 0B B
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f L L

b b NbN

λ λ− −= =   
     

   [2]. 

 L’extension maximale de la chaîne correspond à NbX total = , soit N=maxλ . Pour l’évaluer 

numériquement, on peut employer le développement limité suivant : 

...
875

1539

175
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5

9
3)( 7531 ++++=− εεεεεL . Pour les faibles élongations ( 1<<=

N
λε ), on retrouve 

le cas dit gaussien : λ⋅=⋅≈
bN
Tkr

Nb
Tkf BB

el
33

2
 . 

Le calcul de la force de rétraction se fait habituellement en passant par une évaluation de la variation 

d’entropie associée à l’extension : ( ) ( )
TT

el
X
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X
Ff ><∂

∂−=><∂
∂= . On obtient ainsi immédiatement : 
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, ce qui donne après 

intégration : ...
20

93)(),( 4
43

2
2

0 −><−><−=>< X
bN

kX
Nb

kTSTXS BB  Le terme du second ordre 

correspond à l’approximation gaussienne. Cette formule sera utilisée dans la partie consacrée à la 

théorie de P.J.Flory [1] de la cristallisation sous tension. 

1.3.2 Cas d’un ensemble de chaînes : 

1.3.2.1 Taux de réticulation : 

 
Charles Goodyear découvre la vulcanisation par le soufre en 1839. Grâce à la création de 

quelques liaisons à base de soufre entre les chaînes, il est possible d’éviter l’écoulement du matériau, 
sans supprimer la flexibilité des chaînes. Cela permet d’étirer le caoutchouc et ainsi de déployer les 
chaînes, sans les faire glisser les unes par rapport aux autres. Le taux de réticulation de l’élastomère 
dépend de la quantité de soufre introduite. Un premier paramètre permettant  de caractériser le réseau 
ainsi créé est de définir le nombre Nc de chaînes (de masse molaire moyenne : Mc) par unité de volume 
créées par réticulation[1]. Si ρ  désigne la masse volumique de l'échantillon et AN  le nombre 
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d’Avogadro : 
C

A
C M

N
N

ρ
= .  On doit en fait tenir compte des extrémités libres qui ne participent pas à 

la force de rétraction. Une chaîne originelle, de masse molaire moyenne Mi , va contenir 
c

i

M
M  nœuds, 

ce qui donne 1−
c

i

M
M  chaînes efficaces et deux extrémités libres inefficaces (Figure 1-8): 

 
Figure 1-8 : division d’une chaîne par des nœuds 

 

La proportions de chaînes efficaces est donc donnée par 
i

C

ci

ci

M
M

MM
MM

21
1
1 −≈+

−
 (en supposant 

iC MM <<  ), ce qui donne une densité de chaînes actives : ( )
i

CA
act

M
M

Mc
N

N 21−= ρ
 (Équation 1-2). 

 
Remarque : effet des enchevêtrements.  
De longues chaînes ont tendance à s’enchevêtrer, ce qui forme des nœuds de réticulation physique 
temporaires (Figure 1-9). 

 
Figure 1-9 : enchevêtrement 

 
La distance entre enchevêtrements dépend de la nature chimique du polymère considéré. Un certain 
nombre de masses molaires (ou de nombre de monomères) caractéristiques sont données dans le 
Tableau 1-2. Elles peuvent être calculées à partir de mesures de viscosité ou des propriétés élastiques 
du matériau non réticulé. 
 

polymère Masse molaire entre 

enchevêtrement, Me (g/mol) 

Nombre de monomère 

entre enchevêtrements 

cis-1,4 polybutadiène 7000 130 
cis-1,4 polyisoprène 14000 206 

poly(diméthylsiloxane) 29000 392 
Tableau 1-2 

Le nombre de chaînes créées par ces enchevêtrements est typiquement : 
e

A
e

M
N

N
ρ= . On peut ainsi 

modifier la formule : ( )( )
i

C

ce
Aact

M
M

MM
NN 2111 −⋅+= ρ  (Équation 1-3). 

Avec la masse 
ce MMM

111
*

+= , dite masse effective entre nœuds de réticulation. 

1.3.2.2 Force de rétraction : les modèles fantômes 

 
Dans un réseau fantôme, on considère que les chaînes polymères n’interagissent entre elles 

que via les nœuds de réticulations qui les relient de façon permanente. Deux modèles fantômes ont été 
développés successivement. Tout d’abord le modèle affine dans lequel on considère que les nœuds de 
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réticulation sont ancrés dans la matrice dont ils suivent fidèlement les mouvements, d’où le nom de 
modèle affine (Figure 1-10).   

 

 
Figure 1-10 : modèle affine 

 
La critique essentielle que l’on peut faire à ce modèle est le caractère fixe des nœuds par 

rapport à la matrice : pourquoi les maillons de la chaîne seraient-ils libres de fluctuer tandis que les 
nœuds resteraient fixes ? C’est pourquoi H.M.James et E.Guth [23] ont proposé un modèle à priori 
plus réaliste dans lequel seuls les nœuds situés à la surface de l’échantillon sont ancrés, les autres étant 
libres de fluctuer selon les degrés de liberté qui leur sont laissé par les chaînes auxquelles ils sont liés 
(Figure 1-11). C’est le modèle du réseau fantôme proprement dit.  
 

 
Figure 1-11 : le modèle fantôme 

 
Un second problème vient de la nécessité de traduire le fait que, selon la position d’origine de 

leurs extrémités, certaines chaînes vont se trouver plus ou moins étendues et d’autres plus ou moins 
comprimées durant une extension (voir par exemple la Figure 1-10)  Le premier modèle rendant 
compte de ceci a été développé par James et Guth (1943) et consiste à placer les chaînes sur les côtés 
d'un réseau cubique (Figure 1-12). On appelle r0 la distance moyenne entre deux nœuds de réticulation 
dans l’élastomère non-étiré, distance que l’on suppose être égale à la distance moyenne entre les deux 

extrémités d’une chaîne de N maillons : Nbr =0  ; N correspondant au nombre de maillons d’une 
chaîne efficace (voir plus haut). On suppose de plus l’échantillon incompressible. 

L0 

L0 

/0 

λ0L

a 

b 

D 

λb

Nœuds 

Zone de fluctuation 

des nœuds internes 
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Figure 1-12 : le réseau à trois chaînes de H.M.James et E.Guth 
 

Pour finir, placçns nous dans l’hypothèse du réseau affine (voir plus haut), c’est à dire qu’une 
élongation λ se traduit à un niveau microscopique par une élongation de même valeur. Chaque nœud 
est relié à six chaînes et le cube considéré contient donc un nœud (marqué en rouge) et trois chaînes 
(soit six demi-chaînes). 
Soit fδ  la force exercée sur les faces 0xy du parallélépipède, correspondant à une contrainte nominale 

2
0r
fδτ = . Le travail élémentaire associé à une traction d’amplitude λdrdz 0=  vaut donc (deux demi-

chaînes en extension, quatre en compression) :  

1 10
0 1 / 2 3 / 2 1 / 2 1 / 2

1
2

2
Bk T r d

dW r d L L
b N N

λ λλ
λ λ

− −= ⋅ −

 
            
 
 

. 

Sachant que dzfdW ⋅=δ , on obtient immédiatement 1/ 2 1 1

3 1/ 2 3 / 2 1/ 2 1/ 2

0

1 1Bk T
N L L

r N N

λτ
λ λ

− −= −

 
            
 
 

. 

Le nombre de chaînes actives par unité de volume vaut 3
0

3
r

Nact = , ce qui donne finalement : 

            1/ 2 1 1

1/ 2 3 / 2 1/ 2 1/ 2

1 1

3
act BN k T

N L L
N N

λτ
λ λ

− −= −

 
            
 
 

        (Équation 1-4). 

En utilisant le développement limité donné plus haut, on obtient l'expression suivante de la contrainte 
nominale :  

2 4

2 2 2

0

1 3 4 297 8
( ) 1 3 5 8 ...

25 6125
act B

f
N k T

N N
τ λ λ λ λ

λ λ λ
= = − + + + + + +

Σ
   
        

  (Équation 1-5). 
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Dans le cadre de l’approximation gaussienne (petites extensions : N<<λ ), la formule se réduit à :                           

   




 −⋅≈

2

1

λ
λτ TkN Bact    (Équation 1-6). 

On ne peut dans ce cas qu’accéder à actN , alors qu’une mesure comprenant les fortes extensions 
fournit également le paramètre N : on peut ainsi en déduire la taille du segment statistique.  

 
Ce modèle a trois chaînes a le mérite de donner des formules analytiques, mais il tient a priori 

mal compte du fait que les directions des chaînes sont uniformément réparties dans l'espace. D’autres 
modèles (quatre chaînes : nœud au centre d’un tétraèdre, modèle continu) ont été proposés par la suite 
mais ils ne donnent pas d’expressions analytiques simples. Un modèle à huit chaînes a récemment été 
développé par Arruda et Boyce (1993)[27], qui a l’avantage à la fois de donner des expressions 
analytiques et de permettre de mieux rendre compte des observations dans des situations de contraintes 
complexes. C’est pourquoi il est actuellement très utilisé et nous le décrierons brièvement. (il ne 
diffère qu’aux extensions limites du modèle à trois chaînes) 
 
Comme on peut le voir sur la Figure 1-14, ces différents modèles donnent des résultats très similaires 
en traction uniaxiale, tant que l’on n’est pas trop proche de l’extensibilité limite. On considère à 
nouveau un nœud de réticulation au centre d’un cube, mais huit chaînes partent de ce nœud selon les 
grandes diagonales (par souci de simplification, les côtés du cubes ont été normalisés à 1 ; seules les 
demi-chaînes situées dans le cube sont indiquées). 

 

 
Figure 1-13 : le réseau à huit chaînes 

 

La longueur initiale moyenne d'une chaîne est 3  ; après extension, elle devient : 2 2 2

1 2 3λ λ λ+ + , 

d'où une extension moyenne de chaque chaîne 
2 2 2

1 2 3

3

λ λ λ
λ

+ +
= . Dans le cas d’une traction simple 

selon 0z, 1 2 3

1
;z

z

λ λ λ λ
λ

= = = , et donc 21 2

3
z

z

λ λ
λ

= +  ; l’extensibilité limite des 

chaînes NMax=λ  correspond à une extensibilité limite macroscopique NMaxz 3≈λ , à comparer à 

N  pour le modèle à trois chaînes. Comme précédemment, la force de rétraction s’obtient en 
considérant le travail élémentaire développé lors d’une traction élémentaire selon l’axe 0z. 

1 

1 

1 

1λ 2λ
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La force de rétraction exercée par chaque chaîne se fait donc selon une grande diagonale du 
parallélépipède rectangle. On obtient ainsi : 

                                  1

2

1

3
act B

z

z

N k T N
L

N

λτ λ
λ λ

−= ⋅ ⋅ −
  

      
                       (Équation 1-7). 

Comme précédemment, cette formule se réduit à (Équation 1-6) dans le cas des faibles élongations. 
 

 
Figure 1-14: comparaison des modèles à trois (trait), quatre (cercles ouverts) et huit chaînes (points). Une même 
extensibilité limite des chaînes est imposée dans les trois cas  (λm = 6.45) 
 
On peut voir sur la Figure 1-14 que ces formules donnent des résultats très semblables sur une 
grande gamme d’extensions.  
 

1.3.2.3 Effet des enchevêtrements : Correction de Mooney-Rivlin 

 

D’après la formule (Équation 1-6), CteTkN Bact ≈≈− 21 λλ
τ  aux petites élongations. Il a été très tôt 

montré que ce résultat n’était pratiquement jamais vérifié et Mooney a proposé de remplacer cette 
formule par : 

λλλ
τ

21
2

22
1

CC +=− , 

 
où C1 et C2 sont deux constantes (le facteur 2 est conventionnel)[28]. C1 et C2 dépendent de la mobilité 
des chaînes dans l’élastomère(Figure 1-15). Quand C1 est grand, les chaînes sont très mobiles. Quand 
C2 est grand le matériau dissipe rapidement la chaleur fournie.(adhérence). Dans l’industrie on essaye 
de trouver un compromis entre l’adhérence du caoutchouc au revêtement (aptitude à dissiper l’énergie 
cinétique, augmente la consommation d’énergie) et la résistance aux roulements pour diminuer la 
consommation d’énergie (mesure de l’énergie dissipée par la mesure de la déformation). On cherche 
un compromis entre le confort lié à l’aptitude à l’amortissement et à l’usure lié à l’adhérence : voir 
Figure 1-15 où cette dernière formule est valide tant que l’on considère des extensions faibles. 
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Figure 1-15 : tracé du rapport

21λλ
τ

−  en fonction de λ1  ; on obtient une droite jusqu’aux fortes extensions. 

La remontée aux grandes déformations est due soit à l’extensibilité finie des chaînes soit à la cristallisation  
 

L’existence du terme correctif C2 a pu être justifiée par Rivlin en se basant sur des considérations 
de symétrie de l’expression de l’énergie élastique. On identifie généralement le terme 2C1 et 

TkN Bact  ; par contre, l’interprétation physique de ce terme fait encore couler beaucoup d’encre. Il 
semble maintenant acquis que cette correction provient de l’existence des enchevêtrements 
mentionnés plus haut : des compilations exhaustives [28] du rapport 12 CC montrent en effet que : 

- Ce rapport est d’autant plus petit que le taux de réticulation est élevé, c’est à dire les chaînes 
plus courtes et moins enchevêtrées. 

- Lorsque l’on gonfle un élastomère avec un solvant, ce qui a pour effet de diminuer le nombre 
d’enchevêtrements, ce rapport diminue. 

- Un élastomère réticulé à l’état gonflé, c’est à dire désenchevêtré, présente un apport quasi-nul. 
 
De plus des simulations numériques redonnent le terme de Mooney-Rivlin dès lors que des 
enchevêtrements sont introduits. 
 

1.3.2.4 Caractérisation des échantillons : 

 
En ce qui nous concerne, nous avons simplement besoin d’une formule générale, qui nous permette 
d’ajuster les courbes contrainte/élongation et d’accéder aux paramètres de réticulation. Pour cela, nous 
avons adopté le point de vue de B.Meissner, qui rajoute une correction de Mooney-Rivlin aux 

formules (5) ou (7)[29]. Ceci donne pour le modèle à trois chaînes (avec Nm=λ extensibilité limite): 
 

( ) 



 −+









−= −− 322/112/311

11211
3

2 λλλλλ
λλτ CLLC

mm

m  (Équation 1-8) 

 
On peut obtenir de façon équivalente une formule correspondant au modèle à huit chaînes. Il s’est 
avéré que le modèle à trois chaînes semblait donner de meilleurs ajustements aux grandes élongations 
(ils sont équivalents en-deça) et nous avons donc systématiquement utilisé la formule (Équation 1-8). 
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1.4 Elastomères chargés 

1.4.1 Les noirs de carbone 
 
Les élastomères sont en général utilisés en mélange avec du noir de carbone, ou de la silice. On peut 
aussi modifier les interactions entre élastomère et la charge en modifiant la nature et le taux des 
fonctions chimiques en surface de la charge (oxydation, graphitisation du noir). L’addition de ces 
charges fonctionnelles, a pour objectif de « renforcer » les élastomères. Par renforcer on entend 
accroître le module, diminuer les pertes par hystérèse, augmenter les caractéristiques à la rupture, la 
résistance à la fatigue, ou encore diminuer l’usure [30]. Renforcer c’est améliorer les propriétés 
d’usage ; les propriétés sont différentes selon les parties du pneumatique (amortisseur ou bande 
transporteuse).  
 
Le noir de carbone est obtenu par combustion incomplète d’hydrocarbures. Le procédé le plus répandu 
est l’obtention par pyrolyse, qui consiste à obtenir le noir dans une flamme de gaz naturel (1400°C) à 
l’intérieur du four, puis le retirer et le refroidir brutalement par pulvérisation d’eau. Divers traitements 
de surface peuvent être appliqués afin de limiter le nombre d’interactions chaînes-noir : par acide, par 
plasma ou par eau [31]. Le noir se présente sous forme de particules sphériques (de diamètre 10 à 600 
nm) assemblés en agrégats. Les particules au sein d’un agrégat ont fusionné et ne peuvent être 
détachées lors des opérations de mélange avec l’élastomère. Il existe des agrégats plus ou moins 
compacts, plus ou moins arborescents selon le mode de fabrication. 
 
Le noir de carbone est caractérisé par la surface spécifique de ses particules (finesse de grains). Les 
noirs sont classés en 9 groupes (types de structures) avec différentes finesses de grains. Un type donné 
de noir ne contient pas de particules tous identiques, mais un pourcentage de chaque classe. La surface 
spécifique varie de 150 m2g-1 à quelques dizaines de m2g-1, elle peut être déterminée par adsorption 
BET d’azote. La masse volumique des particules et agrégats de noirs de carbone est de 1,8 g.cm-3 alors 
que celle du caoutchouc naturel est de 0,9 g.cm-3 (cela permet de déterminer la fraction volumique). Le 
milieu physique est constitué d’une dispersion aléatoire de particules de charge dans la matrice 
caoutchoutique. A faible fraction en volume de charge (noté φ), les particules sont réparties en 
agrégats (indivisibles), mais ces amas sont bien distincts les uns des autres. 
 

 
Figure 1-16 : Représentation de la matrice caoutchoutique avec différents types d’agrégats de noir de carbone 
(A est plus arborescent que la structure compacte B. Nos charges sont de type A).  
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Une attraction faible entre agrégats conduit à la formation d’une structure secondaire, les agglomérats, 
destructibles sous l’action d’une contrainte mécanique. Lorsque la concentration en charge augmente, 
des amas entrent en contact et créent un réseau continu de charges à travers le milieu. Mele [32] a noté 
que, pour φ > 15 %, on passe d’une population mixte d’agrégats et d’agglomérats à uniquement des 
agrégats. Le seuil de percolation, φc, est atteint lorsqu’il y a apparition du premier chemin continu de 
charges reliant deux faces opposées de l’échantillon. Au delà d’une concentration en noir de carbone 
de 20%, on note une forte augmentation du module [33]. En outre le seuil de percolation est mis en 
évidence par une variation de résistivité électrique car le noir de carbone est conducteur (elle dépend 
de l’anisotropie de l’objet) [34]. 

 

1.4.2 Quelques exemples de renforcements 
 
L’usage est d’exprimer la teneur en charge en « pce » : partie pour 100 g d’élastomère (ou « phr » : 
« parts per hundred parts of resin »).  
Si dans un mélange on introduit une quantité croissante de noir de carbone, bien que la quantité 
d’élastomère dans l’éprouvette diminue, la contrainte de rupture croît. De plus l’introduction de charge 
augmente la taille de l’hystérésis et accroît le module. Grosch et Payne ont établi l’existence d’une 
relation entre l’énergie de rupture et l’hystérésis. Quand le taux de noir de carbone augmente, 
l’hystérèse augmente et on commence à créer un réseau de noir de carbone. La force augmente, la 
rigidité s’accroît. Il y a amplification des déformations des chaînes de polymère. Les cristallites 
semblent jouer un rôle similaire à celui d’une charge. 
 
L’introduction dans une matrice de particules de rigidité supérieure à celle de la matrice entraîne un 
accroissement du module élastique. Dans notre cas, les charges ne sont pas des sphères compactes, 
contruire un modèle réaliste est donc difficile car la forme que prennent les charges peut être 
extrêmement complexe.  
 
 

1.4.2.1 Modèle semi empirique pour agrégats  
 
La variation du module avec la fraction en volume, dans le cas d’agrégats structurés de noir de 
carbone peut être décrite par l’expression de Guth et Gold pour les particules anisotropes. Cependant, 
la taille à considérer, est plus élevée que celle que l’on peut déduire de l’anisométrie des agrégats 
déterminée à partir d’observations en microscopie électronique, ce qui a conduit Medalia à introduire 
la « gomme occluse ». Il considère une fraction en volume de charge effective, supérieure à la fraction 
réelle de charge dans le mélange.  
 

 
Figure 1-17 : Déformation d’un élastomère au voisinage de modèles bidimensionnels d’agrégats. 

 
Dans la Figure 1-17 est représenté l’effet d’une déformation sur l’élastomère au voisinage d’une 
charge bidimensionnelle. Lorsque la charge présente une forme structurée, une partie de la gomme 
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située entre les particules ne subit qu’une déformation très réduite ou presque nulle lors de l’extension 
de l’élastomère, dans certains cas. Cette gomme dite occluse, doit être considérée comme venant 
s’ajouter à la fraction en volume de la charge structurée. 
Lorsque les agrégats sont séparés et éloignés les uns des autres, la gomme occluse est exclusivement 
d’origine intra-agrégat. Au contraire, lorsque des agrégats sont en contact les uns avec les autres, en 
raison d’une fraction en volume élevée ou d’une dispersion insuffisante, à la gomme occluse intra-
agrégat vient s’ajouter à la gomme occluse inter-agrégats. La gomme occluse est liée à la structure des 
agrégats et peut être estimée, selon Medalia [35], à partir de la quantité DBP (dibutylphtalate) qu’il est 
nécessaire d’introduire dans le noir par malaxage pour remplir les espaces libres laissés entre les 
agrégats de noirs. 
La fraction en volume effective à considérer pour la charge serait alors [6] : 
 

φeff  = φ / 2 ( 1 + 0,02139 DBP / 1,46 ) 
 

avec φ fraction en volume de la charge. 
Grâce à l’équation de Guth et Gold [2] on peut calculer G le module de cisaillement du matériau 
chargé (Gm  étant celui de la matrice) en utilisant φeff : 
 

G = Gm (1 + 2,5 φeff  + 14,1 φeff  
2) 

 
Remarque : La gomme occluse ne doit pas être confondue avec la gomme liée (gomme qui ne peut 
être dissoute dans un solvant.). L’équation de Guth et Gold sous-estime le module mesuré 
expérimentalement aux forts taux de charges [38] car elle ne tient pas en compte cette gomme liée. 

 
La quantité de gomme liée augmente linéairement avec la quantité de charge (pour des extensions 
modérées) [36] et avec la surface spécifique des particules. L’adhésion des chaînes se crée lors du 
malaxage du caoutchouc par des liaisons Van der Waals[37]. Selon le procédé de fabrication on peut 
avoir des couches de polymères plus ou moins liées à la charge (la gomme liée peut même connecter 
plusieurs charges). La diminution de la mobilité des charges varie donc avec d’un matériau à l’autre et 
avec les propriétés de surface des charges. Plusieurs familles de modèles ont été élaborées, traitant la 
gomme incluse soit comme une couche rigide à la surface du noir de carbone [39], soit par une couche 
polymère ayant un comportement allant graduellement de l’état vitreux à l’état caoutchoutique [40]. 
  
 
En conclusion l’inclusion de charges modifie les propriétés mécaniques du polymère, notamment en 
renforçant le module élastique. L’effet de l’adsorption des chaînes à la surface peut être interprété 
comme induisant une fraction effective de charge plus élevée. On peut aussi le voir en terme de 
renforcement du polymère par création de nœuds de réticulation (modèle de Maier et Göritz [41]) car 
les chaînes connectent des charges voisines. 
 
 

1.4.2.2 Amplification de déformation 
 
La charge est indéformable ; donc lorsque l’on déforme un échantillon d’élastomère chargé, la 
déformation macroscopique ε0 que l’on impose à l’échantillon est inférieure à la déformation 
moléculaire de certaines chaînes. Partant de ces considérations géométriques, Bueche a calculé le 
rapport entre la déformation macroscopique ε0 et locale εmol dans le cas d’un arrangement de sphères 
de même diamètre de concentration φ, calcul dans lequel il considère une adhésion totale entre la 
charge et l’élastomère.  

εmol/ε0 = ( 1 – φ 1/3)-1 

 
Dans une autre approche, on considère que le module de l’élastomère chargé provient d’une plus 
grande déformation du caoutchouc. Pour le matériau chargé on a :  

σ = E*ε0 
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où E, le module d’Young peut s’exprimer en fonction du module de l’élastomère Em et de la fraction 
en volume de charge φ: 

E = Em [F(φ)] = EmA 
En remplaçant E on obtient σ = Em*(Aε0) 
Le matériau chargé se comporte comme l’élastomère pur soumis à une déformation moléculaire : 
εmol = Aε0 
Guth et Gold ont proposé que le facteur d’amplification A (qui tient compte de la gomme occluse) 
s’écrive sous la forme : 
 

A = 1 +  2,5 φeff  + 14,1 φeff  
2 

 
Dans cette relation, on fait l’analogie entre le module d’un système chargé avec la viscosité d’un 
fluide contenant des particules solides. La relation précédente est alors la relation d’Einstein donnant 
la viscosité en fonction de la concentration de particules solides. φeff est une concentration effective qui 
tient compte des chaînes absorbées. Les auteurs concluent que le facteur A, déduit de la relation 
empirique, donne l’amplification des contraintes A=ε/ε0. On verra par la suite que cette méthode pour 
estimer la déformation moléculaire de l’élastomère n’est pas appropriée.  
 
 

1.4.2.3 Effet Payne, non linéarité 
 
L’effet Payne est illustré par le fait que les élastomères chargés présentent une diminution importante 
du module dynamique avec l’amplitude de la déformation. C’est une non linéarité qui intervient à des 
déformations extrêmement faibles. Cet effet de non linéarité apparaît pour des fractions en volume de 
charge φ qui correspondent au seuil de percolation. Elle s’accentue quand on augmente φ. Il existe une 
réversibilité partielle de cet effet, mais le retour à la valeur initiale nécessite un temps long à 
température ordinaire  [42] ou de chauffer l’échantillon. On a déjà indiqué que l’apparition de cette 
non linéarité était associée à la fraction de volume de charge égale ou supérieure au seuil de 
percolation. Payne et Voet ont relié la chute du module dynamique G’ à une destruction partielle du 
réseau de charges suite à une déformation de la matrice [43]. Il schématise différentes contributions au 
module à faible déformation ; il en répertorie trois : 

 
Figure 1-18 :Schématisation des différentes contributions au module et de la surface spécifique de la structure. 
 

• l’une des contributions est due à la vulcanisation dans la gomme pure,  
• une autre à la structure des charges, décrit par l’expression de Guth et Gold avec φeff, 
• enfin la troisième à la surface spécifique due au réseau de charges (interactions entre les 

agrégats de noir de carbone).  
Aux plus grandes amplitudes de déformations, seules les deux premières contributions subsistent. 
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Modèle de Kraus 
 
Parmi les différents modèles qui ont étés proposés pour interpréter l’effet de non linéarité, celui du 
modèle de Kraus [17] est à détailler. L’effet Payne est considéré comme la rupture et la reformations 
continue du réseau d'agglomérat. Le taux de cassure Rb au sein du réseau est proportionnel au nombre 
de contacts entre les particules No et à l’amplitude de déformation du réseau bf .  

bbb NfkR =  
Le taux de reformations  Rm, est proportionnel au nombre de contacts rompus entre les particules N et 
à l’amplitude de déformation du réseau mf . La chute du module serait donc due à la réduction du 

nombre de contact entre les charges. 
mmm fNNkR )( 0−=  

A l’équilibre le taux de reformation est égal au taux de rupture, ce qui permet d’accéder au taux de 
contact N : 




+
=

mm

bb

fk
fk

NN
1

 

L’idée de départ est que la force de rappel du réseau de charge est due aux forces de Van der Waals 
entre particules d’agrégats différents. Entre deux particules sphériques de rayon « a » situé au plus prêt 
à une distance « δ », il existe un potentiel « V » dont la variation avec δ a l’allure donnée Figure 1-19, 
auquel correspond une force de rappel F(δ).  
 
Pour deux agrégats séparés par une distance δ0, l’application d’une force σ va entraîner une variation 
de la distance dδ et une énergie élastique stockée #(dδ)2K0 où K0 est la « constante de force » due aux 
interactions de Van der Waals. S’il y a N0 contacts effectifs entre agrégats par unité de volume, Kraus 
obtient : 

E’0- E’� # 1/3*1/2*N0*K0*R
2 

 
où R est la distance entre centre d’agrégats. E’0 est le module élastique à déformation nulle. On estime 
N0 à partir de la fraction en volume de noir φ, de la surface spécifique S, de la distance qui sépare les 
agrégats δ, et de la structure, ce qui permet d’obtenir la relation : 
 

E’0- E’� # φ2 ∗S * α 0.57 ∗ (2 + 18.5 α 2 φ 2 ) 
 
Où α est le rapport du volume effectif occupé par un agrégat sur le volume de la charge contenu dans 
l'agrégat  α ���Π*( 1 + ρ'%3���HW�ρ la densité. 
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Figure 1-19 : Schéma du potentiel et de la force entre 2 agrégats de noir de carbone. 

 
Il a aussi obtenu une relation entre E" et (E’0- E’�). Ainsi Kraus a établi : 
 

E"- E"�= Cste*ε0
m*(E’0- E’�)/(1 + (ε0/ εc)

2m) 
 

(E’- E’�)/(E’0- E’�) = 1/(1 + (ε0/ εc)
2m) 

avec :  
- ε0 l’amplitude maximale de la déformation sinusoïdale ε = ε0 sin ωt, 
- εc est la valeur de la déformation pour laquelle (E’- E’�) = 1/2(E’0- E’�), 
- E" est l’excès de module de perte par rapport à la déformation infinie, ce qui correspond à la 

dissipation d’énergie associée à la rupture et à la reformation des liaisons 
- m est un paramètre ajustable qui exprime la destruction des contacts avec l’amplitude de la 

déformation. m est proportionnel au nombre de cassures du réseau. 
 
Hubert et Vigis [44] ont repris le modèle de Kraus en tenant également compte de la structure fractale 
des charges et du nombre de connections des chaînes sur ces particules. Wang [45] indique qu’il y a 
aussi libération de la gomme incluse lors de la rupture du réseau de charge. Dans le modèle de Maier 
et Göritz [41], les charges sont considérées comme des nœuds de réticulation. Le glissement des 
chaînes faiblement adsorbées à la surface du noir, sous l’effet de la traction ou de la température, 
induit une diminution du module G’. Ce modèle ne prend en compte que la gomme liée et pas la 
gomme occluse ni le mouvement des charges. Enfin Funt [46] considère lui que cette chute de G’ 
provient d’un désenchevêtrement des chaînes polymères entre les parties « libres » et les parties liées 
aux charges. 
 
L’effet Payne résulte donc à la fois de mécanisme d’agglomération/désagglomération des charges lors 
de faibles tractions mais aussi de l’interaction des chaînes polymères avec les charges (désorption, 
enchevêtrements... )  qui est visible aux plus grandes déformations. 

  

1.4.3 Effet Mullins  
 

Les élastomères chargés ont une particularité dans leur comportement sous traction qui est la 
modification de la courbe de traction au moins lors des quatre premières courbes de tractions. Cette 
évolution est schématisée Figure 1-20.    
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Figure 1-20 : Courbe contrainte élongation schématisant l’effet Mullins (à gauche sans chauffage entre les 
cycles et à droite avec chauffage entre les cycles pour un caoutchouc naturel chargé avec 50pce de noir de 
carbone). 
 
Lors de la première traction on obtient la plus grande des courbes (phénomène irréversible car lors du 
premier cycles de nombreuses chaînes ou liaisons se rompent). La seconde traction montre une force 
nettement plus réduite. A partir de la 4ème traction les courbes sont superposées les unes aux autres.  
 
Les courbes de traction entre première et deuxième étirage, font apparaître une différence entre la 
surface de l’hystérèse. La différence d’aire entre les deux courbes, qui correspond à la modification du 
matériau, est l’hystérèse de Mullins. L’aire entre la courbe de deuxième traction et la courbe de 
deuxième rétraction évolue peu lors des cycles suivants (Elle se stabilise le plus souvent après le 4ème 
cycle).    
 
Si on chauffe l’échantillon ou si on le maintient au repos un temps long (Figure 1-20, droite), les 
courbes de tractions sont superposables à partir de la deuxième traction (Figure 1-20 à droite). L’effet 
Mullins est appelé adoucissement ou « Stress softening ». L’hystérèse dite répétable, est attribuée à 
des dissipations viscoélastiques lors de la déformation du matériau modifié par l’effet Mullins (cf 
chapitre3 §3.4.2.1) . Si on fait les 5 tractions d’affilée sans chauffer l’échantillon entre chaque traction, 
on obtient ce que l’on voit sur la Figure 1-20 à gauche. Après chauffage ou longue période de repos, 
l’échantillon ne recouvre pas sa longueur initiale, mais il recouvre le comportement du deuxième cycle 
en traction. Il ne s’agit donc pas d’une dégradation irréversible. L’aire entre la courbe de premier 
étirage et de première rétraction est l’hystérésis totale. L’hystérésis au cours des cycles suivants est 
constante. d’après Payne il y a une relation entre cet hystérésis (extrapolée pour les fortes extensions) 
et l’énergie de rupture. Au cours de déformations cycliques (essais de fatigue) l’élévation de la 
température est due à cet hystérésis.   
 
Pour suivre la recouvrance de façon quantitative on peut considérer la variable réduite définie dans la  
Figure 1-21. Son évolution avec le temps de repos à différentes températures a été étudiée pour le SBR 
chargé [20].   
 
Il s’avère que le comportement de recouvrance est très lent, même à 103°C il est de l’ordre d’une 
dizaine d’heures. A température ordinaire, ce temps est encore beaucoup plus long. 
Un changement de conductivité est également associé à l’effet Mullins dans les chargés. Après 
déformation, la résistance au repos augmente et, pour obtenir le retour à sa valeur initiale, il faut un 
traitement thermique de quelques dizaines d’heures à 100°C dans le cas du SBR chargé avec 50pce de 
noir de carbone [21]. 
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Figure 1-21 : Recouvrance de l’effet Mullins (définition de la variable réduite). 
 
 
Modèles théoriques 
 

L’abaissement de la contrainte subie au cours des toutes premières tractions a suscité de 
nombreux travaux et diverses contreverses parmi les théoriciens des polymères.  
Mullins attribue la non recouvrance à la réorganisation des agrégats et à leur réorientation. Mullins et 
Tobin [47], constatant la similarité entre la 2ème traction et la traction d’un caoutchouc non chargé, 
postulent que le système est constitué d’une phase molle et d’une phase dure inextensible (où 
présentant une élongation réduite dans le modèle de Gent[48]). Les pertes sont imputées à des 
phénomènes visco-élastiques. Ces modèles biphasiques donnent globalement une bonne estimation de 
courbes de traction. 
   
D’autre part, Hardwood, Mullins et Payne[49] estiment que la destruction et la reconstruction du 
réseau de noir de carbone au cours du cycle crée par elle-même une hystérèse spécifique. 
Bueche [50] attribue l’effet Mullins à la rupture des  chaînes reliant les agrégats de noir. Il estime la 
probabilité de rupture et montre qu’elle dépend de l’énergie de surface des agrégats, de la distance 
inter-particule et de la longueur de la chaîne. En suposant que les charges suivent la déformation de 
manière affine, la force subie par le réseau, étiré à λ’, dont une chaîne est cassée est : 

C

C
C





 N 7

F = 

 O � � � 


 
 
 

 

où γ est une constante, et λ’C est l’élongation de rupture (étirement complet de la chaîne). Enfin il 
calcule le nombre de chaînes qui se rompent au cours de la traction. L’accord avec les courbes de 
traction est relativement bon. 
Dannenberg[51], prolongeant les travaux de Boonstra[52], explique l’effet Mullins par le glissement 
des chaînes sur les particules de noir de carbone. Une chaîne reliant deux agrégats et complètement 
étirée ne rompt pas tout de suite ; ses points d’ancrage sur le noir « glissent » sur la surface de façon à 
relaxer la contrainte. De manière théorique, on considère que les extrémités des chaînes sautent d’un 
site d’acrochage à l’autre suivant un processus stochastique régi par la loi d’Eyring (modèle de 
Rigbi[53]). Ces modèles n’ont pas été complètement confrontés aux expériences.   
 
Ces multiples modèles tentent d’intéger les différents phénomènes qui semblent survenir lors de l’effet 
Mullins ; malgré leur complexité, l’accord avec l’expérience est souvent bon. Mais aucune 
interprétation (rupture des chaînes, réarrangement) n’est à privilégier. Le point essentiel sur lequel 
elles concordent est que la présence des charges impose localement des élongations très fortes, à la 
limite de l’extensibilité des chaînes.   
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Chapitre 2  Matériaux et techniques employées 
 

Dans ce chapitre nous présenterons les élastomères avec lesquels nous avons travaillé et nous 
donnerons leur composition. Nous verrons également les types de cristallites qui peuvent se former 
dans le matériau. Nous rappellerons enfin les notions de rayons X et de RMN utiles à la 
compréhension de la présente étude. En ce qui concerne les rayons X, dans un premier temps, nous 
ferons quelques rappels de cristallographie, puis nous expliquerons l’analyse d’un cliché de rayons X ; 
enfin nous expliquerons comment mesurer l’orientation, la taille et la quantité de cristallites dans un 
caoutchouc sous tension. Pour la RMN, nous décrirons d’abord comment le profil d’un spectre de 
RMN du deutérium permet d’analyser les mouvements moléculaires dans les milieux fluides 
anisotropes, puis l’importance de la nature ou de la quantité de solvant introduite dans le caoutchouc. 

 
Ce chapitre n’est pas un exposé complet des concepts de base des rayons X ni de la RMN. Pour un 
traitement détaillé, nous renvoyons le lecteur aux références [1], [2] et [3] par exemple.    

2.1 Familles de polymères (semi-cristallin, amorphes, élastomères) 
 
En 2000 la production de caoutchouc naturel a été de 6.9 millions de tonnes, alors que sa 
consommation est de 7.3 millions de tonnes. La proportion de caoutchouc naturel dans la 
consommation des élastomères est passée au dessus de 40% par rapport aux caoutchoucs synthétiques. 
 

2.1.1 Caoutchouc naturel : Structure chimique, isométrie, domaine de 
température 

 
Le caoutchouc naturel (noté CN par la suite) ou polyisoprène 1,4 cis dont la formule générale est 
(C5H8)n, fait partie de la famille des diènes. Il peut être récolté à partir de la sève de l'hévéa, mais il 
peut aussi être synthétisé par le procédé de polymérisation Ziegler-Natta, à partir d’hydrocarbures 
insaturés.  

 

 
 
Dans le cas de la récolte du caoutchouc naturel, une entaille est effectué dans l'écorce de l’hévéa, le 
latex exsude de l'entaille faite dans l’arbre. Il est ensuite filtré, dilué à l'eau et traité avec de l’acide 
formique ou acétique pour faire coaguler les particules de caoutchouc en suspension (sous forme de 
globules de diamètre moyen 0.5µm). Il est enfin pressuré entre des rouleaux et séché à l'air. 
Il existe plusieurs types d’Hévéa, la provenance de l’arbre conditionnant la masse moléculaire des 
chaînes de caoutchouc, la conformation de ses chaînes et les défauts de motif.  

 
Figure 2-1 : l’isoprène présente des double liaisons 
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Ses propriétés physico-chimiques sont une conséquence directe de la conformation spatiale des 
molécules. Les défauts peuvent être une entrave à la cristallisation.  
Les monomères qui composent cette macromolécule présentent une double liaison (Figure 2-1). 
Lorsque la double liaison C=C s’ouvre, la liaison ainsi libérée permet soit la vulcanisation du matériau 
(il se crée alors un pontage entre chaînes polymères), soit son oxydation (particulièrement sous l’effet 
de la lumière), entraînant ainsi la détérioration de ses propriétés mécaniques.  Depuis différents 
systèmes de vulcanisation ont été essayés, mais ce sont les systèmes contenant du soufre qui donnent 
la meilleure résistance mécanique. Dans les élastomères, le squelette de la chaîne est formé de 
carbones simplement ou doublement liés, l’énergie de ces liaisons étant supérieure à celle d’une 
liaison entre deux soufres. Si la chaîne subit une surtension locale la liaison pontale cède sans 
provoquer la rupture de la chaîne de polymère. La vulcanisation au soufre implique la présence de 
double liaisons dans les monomères, sensibles à l’attaque d’ozone et d’oxygène mais grâce aux 
antioxydants, le bilan reste positif. 
 
2.1.2 Nos élastomères synthétiques  
 
Un pneumatique est composé de différentes couches de caoutchoucs, dont certains sont synthétiques, 
et qui présentent chacun des propriétés particulières.  
 

 
Figure 2-2: Coupe de pneumatique 

 
Voici les principaux élastomères synthétiques semi-cristallins (dont certains entrent dans la 
composition du pneumatique), que nous avons étudiés et leurs applications dans l’industrie: le 
polyisoprène synthétique, le polybutadiène (cis et trans), l’isobutylène, le polychloroprène. 
 
Le polyisoprène synthétique nous a intéressé car il est directement comparable au caoutchouc naturel, 
même s’il ne contient que 92% de conformation cis au lieu de 99.8% pour le naturel (à la limite de 
détection). Il cristallise donc  moins bien sous tension. Ses propriétés sont les suivantes : il supporte 
bien la contrainte de traction, a une bonne tenue à l’abrasion, résiste au  déchirement, il absorbe les 
chocs et permet l’atténuation des vibrations. Mais comme le caoutchouc naturel, il résiste mal à la 
lumière, à l’ozone et à la chaleur. Il n’a aucune résistance aux huiles et fuels.  
Ce caoutchouc est utilisé pour les pneumatiques, les suspensions antivibratoires, supports élastiques, 
tubes, tuyaux, bandes transporteuses ou rouleaux. 
 
Le polybutadiène (PB) : Le 1,4-cis-polybutadiène est le principal concurrent du caoutchouc naturel car 
il lui est très similaire, par sa tenue à l’abrasion, sa bonne absorption des chocs et la capacité qu’il a de 
diminuer les vibrations. Par ailleurs, il est intéressant pour les applications aux basses températures. Le 
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1,4-trans-polybutadiène (PB) est un thermoplastique dont la température de fusion est 140°C. A basse 
température le PB trans et le PB cis cristallisent plus vite que le CN; par contre, à haute température (à 
T>20°C) et sous tension, le CN cristallise plus rapidement. Le PB à une mauvaise résistance à la 
lumière, à l’ozone et à la chaleur. Il a aussi une moins bonne tenue à la contrainte que le caoutchouc 
naturel. 
Ce caoutchouc est utilisé pour les ceintures, durites, joints. D'autres pièces automobiles sont faites en 
polybutadiène, parce qu'il reste stable aux basses températures. 
 
Le butyle est un copolymère de butadiène et d'isoprène. Ses qualités sont une très bonne résistance aux 
intempéries, à la chaleur, au froid, acides dilués, aux bases et aux acides forts, aux diélectriques. Mais 
son principal intérêt est sa très bonne imperméabilité aux gaz. Cet élastomère est peu élastique, et ne 
résiste ni aux huiles ni aux fuels. Le butyle est souvent utilisé comme matériau isolant dans les câbles. 
Ses autres applications concernent les tuyaux pour vapeur, eau chaude et surchauffée, pour gaz. 
 
Le butyle que nous avons étudié est apparu non cristallin aux rayons X. Après analyse par DSC rien 
n’est apparu. Sa température de transition vitreuse est -65°C. Sa cristallinité est inférieure à 10%, et 
elle a très peu d’effet. On obtient un hystérèse à petites déformations (effet Payne). Au contraire à 
grandes déformations il n’y a pas d’hystérésis et on ne voit pas de cristallisation au rayons X.   
 
Le chloroprène a de bonnes propriétés dynamiques (élasticité et flexion), et mécaniques ; il supporte 
bien le vieillissement (ozone, chaleur). C’est un matériau ininflammable, apprécié pour sa grande 
stabilité. Ses points négatifs sont une mauvaise résistance aux solvants aromatiques et aux cétones. 
Il est utilisé pour des applications mécaniques : bandes transporteuses, rouleaux, courroies 
trapézoïdales, joints, profilés d’étanchéité (bâtiment - fenêtres). 
 
Un des problèmes qui nous a préoccupé est de savoir pourquoi la cristallisation au repos est très rapide 
pour le polybutadiène 1,4 trans et le polybutadiène 1,4 cis alors qu’elle est très lente pour le butyle et 
le polyisoprène 1,4 cis. Par contre, sous tension, la cristallisation est très lente et faible pour le 
polybutadiène 1,4 trans et le polybutadiène 1,4 cis alors qu’elle est instantanée et importante pour le 
butyle et le polyisoprène 1,4 cis. Sachant que le polyisoprene cristallise quand les chaînes sont 
parallèles alors que le PB cristallisent en chaînes repliées. 
 
 
La composition chimique des caoutchoucs étudiés présente une spécificité qui est le taux de soufre 
introduit comme agent de réticulation et la quantité en charge de noir de carbone. Les autres 
ingrédients reste inchangés en général. Lors de notre étude, nous préciserons pour chaque cas la valeur 
de ces variables. La quantité en soufre la plus courante dans nos études est 1.2g de soufre pour 100g 
de caoutchouc. 
 

Le caoutchouc, qu'il soit naturel ou synthétique, s'utilise presque exclusivement mélangé à d'autres 
ingrédients : 

- des charges renforçantes ou non, la principale étant le noir de carbone (d'où la couleur des  
produits en caoutchouc) 

- des huiles, aussi appelées plastifiants (non précisé dans nos échantillons) 
- des agents de protection, contre les UV ou la lumière par exemple 
- des produits servant à la vulcanisation (soufre, oxyde de zinc, accélérateurs, peroxydes, etc.) 
- des produits divers tels que des colorants, des agents gonflants, des produits anti-feu, etc.(non 

précisé dans nos échantillons) 
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2.2 Cristallisation et fusion des élastomères sous tension 
 
Les polymères semi-cristallins possèdent des propriétés mécaniques intéressantes du fait de leur 
microhétérogénéité. En revanche leurs propriétés optiques sont médiocres car la morphologie du 
polymère provoque la diffusion de la lumière.  
Le phénomène de cristallisation dans les polymères est complexe du fait de la présence de longues 
chaînes moléculaires qui induit une échelle de dimensions qui va de la dizaine de nanomètre 
(cristallites sous formes de lamelles) jusqu’au micromètre (assemblage de cristallites sous formes de 
sphérolites). A l’intérieur des sphérolites, les lamelles sont séparées par des fractions de polymère 
resté à l’état amorphe. Ainsi, même lorsque les sphérolites envahissent le matériau dans sa totalité par 
un mécanisme de croissance, le taux de cristallinité χ n’atteint jamais l’unité.  
Dans un premier temps nous décrirons la morphologie rencontrée dans les polymères semi cristallins.  
Dans un deuxième temps nous verrons le phénomène de cristallisation à un niveau microscopique : la 
germination et la croissance. Puis nous verrons enfin le processus de fusion. 
Nous chercherons l’influence que peut avoir la structure moléculaire sur la température de fusion des 
matériaux polymères. 
 
 
APTITUDE DES POLYMERES A CRISTALLISER 
 
L’aptitude des polymères à cristalliser est favorisée par : 

- La simplicité structurale de l’unité de répétition (exemple : polyéthylène). La symétrie 
associée à des interactions intermoléculaires fortes. Mais ce n’est pas une condition suffisante 
(exemple : polyisobutylène). 
- L’étirage peut aider la cristallisation 
- Le taux élevé de réticulation peut aussi limiter la cristallisation.  
- Une flexibilité importante des chaînes abaisse la température de cristallisation. 

  
La caractérisation de l’état obtenu après cristallisation est difficile, du fait de la large gamme de 
dimensions caractéristiques présentes. Un certain nombre de techniques complémentaires sont 
nécessaires selon l’information que l’on désir obtenir : la taille des cristallites ou des sphérolites, le 
taux de cristallinité, leur orientation… Parmi les techniques les plus employées, on  peut noter : 

- microscopie optique 
- microscopie électronique et à force atomique 
- la calorimétrie 
- la spectroscopie IR ou Raman 
- la diffusion de rayons X aux grands et en petits angles 
- la RMN 
 

2.2.1  Morphologie et dimensions caractéristiques 

 
Un cristal est une structure ordonnée tridimensionnelle. La nature du réseau dépend de 

l’interaction des atomes qui le constituent.  
Les liaisons ioniques, hydrogène et de Van der Waals sont des liaisons à caractère électrostatique plus 
ou moins orientées. Les ions et les molécules se placent dans le cristal de manière à minimiser le 
niveau d’énergie potentielle par leur position et leur orientation. Dans le polymère l’énergie 
d’interaction entre chaînes est d’un ordre de grandeur inférieur à celui de l’énergie de rotation interne 
des chaînes. Il en résulte que les chaînes peuvent être considérées comme isolées car leur 
conformation est celle d’une chaîne isolée.  
 
On définit trois principes pour l’arrangement des macromolécules dans un cristal : 
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- l’axe cristallographique correspond à l’axe de la molécule (souvent appelé c par convention), 
les motifs de répétition occupent des positions géométriques équivalentes dans le cristal. 

 
- la conformation est proche de celle qu’aurait une chaîne isolée dans son état énergétique 

potentiel minimal. La compacité du réseau détermine la conformation de la chaîne. 
- Les distances interchaînes sont voisines des distances que l’on observe entre petites 

molécules. 
 

Naturellement, pour qu’un cristal de polymère puisse se former il faut que les chaînes puissent 
s’assembler de façon régulière et compacte. La situation favorable est donc donnée pas des chaînes 
linéaires et symétriques. Les interactions interchaînes de type polaire, hydrogène stabilisent la 
structure et augmentent la température de fusion. 
 
Si une chaîne de polymère possède des groupes latéraux portés par des carbones asymétriques, seuls 
les formes régulières syndiotactiques et isotactiques formeront des cristaux (la forme atactique peut 
cependant cristalliser si les groupes substitués sont de faibles encombrement).  
 

 
Figure 2-3 : Illustration de chaînes « isotactique », « syndiotactique » et « atactique ».  
 
 
Structure cristalline du caoutchouc naturel    
 
Le caoutchouc naturel à une structure cristalline monoclinique P21/a, identifiée par C.W. Bunn  en 
1942 [4].  L’angle β vaut 92° dans le groupe d’espace monoclinique. L’axe des chaînes correspond à 
l’axe c par convention. En 1975 Benedetti, Corradini et Pedone [5], étudient le désordre statistique 
dans l’agencement des chaînes (étudié auparavant par Nyburg en 1954) ; dans ce modèle on considère 
le polyisoprène comme un orthorhombique Pbca.  
Les paramètres de la maille sont : a = 1,246 nm, b = 0,889 nm, c = 0,81 nm (mesures effectuées par 
Nyburg [6] à basse température). Ces paramètres de maille augmentent d’environ 1% quand la 
température passe de -40°C à 20°C.  
 
Un cristal de polyisoprène est composé de quatre chaînes, dont deux ont les groupements méthyles 
orientés vers le haut et les deux autres ont les groupements méthyles orientés vers le bas.  
Les chaînes dans un cristal se présentent comme ci-dessous : 
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Figure 2-4 : a) Chaîne de polyisoprène (sphère noir : simple liaison entre 2 carbone, sphère blanche : double 
liaison, sphère grise : groupe méthyle), b) et c) Empaquetage des chaînes dans la maille cristalline.    
 
Dans notre travail nous avons utilisé les taches de Bragg correspondant aux réflexions des plans 
réticulaires d’indices (200) et (120). On aurait aussi pu utiliser la tache de Bragg correspondant aux 
réflexions (002), mais cela suppose d’incliner l’échantillon. Sur le schéma ci-dessous on peut voir les 
plans réticulaires correspondants aux réflexions (200) et (120) (voir paragraphe I.4.1).  

 
Figure 2-5 : Représentation des chaînes dans le plan (a, b), avec c l’axe de traction et l’axe des chaînes. En haut 
à gauche représentation d’une maille élémentaire avec les paramètres de maille a et b. Positions des plans 
réticulaires (200) et (120).  
 
Les plans (120) forment un angle de 92° avec l’axe b. Ces réflexions vont nous donner des 
informations sur la quantité de cristallites dans ce matériau (voir la partie taux de cristallinité). On peut 
remarquer que les plans (200) sont associés à une alternance régulière de chaînes « méthyles vers le 
haut » et « méthyles vers le bas » : cela peut correspondre à des plans de repliements. La réflexion 
(002) correspond à des plans perpendiculaires à l’axe des chaînes. Cette tache de Bragg permet d’avoir 
accès à la taille des cristallites dans la direction de traction.      
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Morphologie des polymères semi cristallins 
 

 
Figure 2-6 : en haut : Les différents modes d’organisation (schématique) des chaînes dans un polymère 
partiellement cristallisé. En bas : Détail de l’arrangement des chaînes dans un polymère partiellement cristallisé, 
(gauche) un modèle de cristallites à partir de chaînes repliées, (droite) un modèle de cristallites à partir de 
chaînes étirées. 
 
Les différents modes d’organisation des chaînes dans un polymère partiellement cristallisé ont été 
étudiés par diffraction de rayons X [7] aux petits angles et par microscopie électronique par 
transmission (TEM) [8][9][10][11][12][13] entre autre, dans le but de déterminer le type 
d’arrangement cristallin qui se formait (lamellaire, fibrilles, sphérolites). 
 
La cristallisation des polymères est complexe car elle nécessite la mobilité des chaînes 
macromoléculaires. La cristallisation peut donc se produire à la suite : 

- d’une contrainte mécanique (induite par étirage) [9][10][13] 
- d’un traitement thermique (à partir d’une solution diluée) [10][11][13] 

Chaque mode conduit à une morphologie particulière. 
 
Dans le cas d'un élastomère tel que le cis-polyisoprène, la cristallisation d'un échantillon non déformé 
est de type lamellaire (morphologie sphérolitique [14]). L'application d'une traction conduit à la 
diminution de l'extension latérale des lamelles et à l'augmentation de leur épaisseur [9][10][13][7]. 
Yeh [7] et Philips [12] ont suggéré l’existence d’une transformation progressive lamellaire/fibrille au 
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voisinage de la température de fusion de l’isotrope. S. Trabelsi a établi que les cristallites étaient 
fibrillaire au dessus de λ=3.  

 
Figure 2-7 : Morphologie sphérolitique. 

 
La cristallisation peut être induite par la déformation, en général les cristaux qui se développent sont 
des micelles frangées. Dans le cas du polyisoprène étiré une structure un peu particulière appelée 
« shish-kebab » se développe (Figure 2-8) dans certains cas. C’est une structure constituée à la fois de 
fibrilles et de chaînes repliées [15]. 
 

 
Figure 2-8 : Structure particulière « shish-kebab » obtenue après cristallisation sous déformation. 

 
Les études cinétiques confirment le passage d'une croissance lamellaire à fibrillaire des cristallites 
(voir calcul d'Avrami). 
 
Etude Thermodynamique : Cristallisation des élastomères sous tension 
 
La structure même des chaînes macromoléculaires ajoute des paramètres dont il faut tenir compte lors 
de la cristallisation :  

- une même chaîne peut appartenir à la phase amorphe et à plusieurs cristallites, 
- les cristallites peuvent être constituées de chaînes repliées 
- les cristallites présentent des propriétés anisotropes. 

 
Cela a plusieurs conséquences : 

• l’énergie de surface Seσe est très supérieure à l’énergie de surface Sσ; 
• la croissance des lamelles à chaînes replies ne peut s’effectuer que dans deux dimensions et 

l’augmentation de l’épaisseur des lamelles est un processus complexe et difficile. 
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Figure 2-9 : Aspect anisotrope de l’énergie de surface des cristallites de polymères.  
 
Les cristaux se développent à partir des germes par apport de segments de macromolécules sur les 
faces latérales. Cela signifie que l’épaisseur initiale est sensiblement conservée en régime isotherme. 
 
Germination primaire  
 
Sous l’effet de variations thermiques quelques domaines organisés ont une probabilité non nulle de se 
former. Le germe cristallin ainsi formé peut soit se développer, soit disparaître spontanément, cela 
dépend du bilan énergétique résultant (il est conditionné par la température). On note : 

- σ = énergie libre d’interface cristal/liquide par unité de surface. 
- ∆g = enthalpie libre de fusion (passage du cristal vers le liquide) par unité de volume. 

 
La taille critique du germe est atteinte lorsque le bilan énergétique du processus de croissance devient 
négatif. Son épaisseur l* et sa largeur d* vérifient alors : 
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où G est l’énergie libre du système. 
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Si la température de cristallisation augmente, la surfusion ∆T diminue, et l’épaisseur des lamelles 
augmente.  
En cas de faible surfusion, ce bilan détermine le mécanisme de croissance du germe. La situation 
favorable est la croissance par dépôt de segments sur une marche déjà formée sur une face latérale de 
lamelle. Quand une marche est complète, un segment isolé se dépose sur la surface mais cette étape est 
défavorable énergétiquement : il faut nécessairement qu’il y ait le dépôt simultané de plusieurs 
segments adjacents. La cinétique de la croissance sur chacune des faces du germe détermine la 
géométrie finale de la cristallite.  
 
 
Cristallinité à l’équilibre : 
 
Le degré de cristallinité χ, l’amplitude de la force, ou la température de fusion Tf ont été étudiés dès 
1947 par Flory [16]. Dans son modèle, les cristallites se présentent sous forme de fibrilles orientées 
selon l’axe de traction. Depuis de nombreux auteurs tels que Alexander [18] et Nyberg [17] se sont 
penchés sur le taux de cristallinité en fonction du taux d’extension (statique). La synthèse des résultats 
montre que le taux de cristallinité maximum atteint à λ=9 est de l’ordre de 30% et que celui-ci varie 
linéairement avec le taux d’extension (Voir figure 6 référence [18]). 
 
Le degré de cristallinité à l’équilibre est une fonction du taux d’extension et de la température de 
cristallisation: 

σeSe 
Sσ 
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0
fT est la température de fusion des cristallites dans le fondu isotrope, H∆ =4,8 kJ/mol est l’enthalpie 

de fusion des cristallites, m est le nombre de segments statistique entre deux nœuds de réticulation. 
  
Le degré de cristallinité à l’équilibre : donné par Flory est une fonction de la force f et de l’élongation : 
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f0 est la force appliquée avant le début de la cristallisation et m le nombre de segments statistiques 
entre deux nœuds de réticulation. 
 
Relaxation de la force : en fonction du degré de cristallisation 
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F étant l’énergie libre.  

 
Modèle d’Avrami 
 
Si on considère un germe initialement de forme sphérique, dont la vitesse de croissance est u, son 

volume en fonction du temps s’écrit : 3)]([
3

4 τπυ −= tuP  où τ est la date de germination. 

Le volume de la phase cristallisée νc obéit à la relation suivante : 

I
dt

d
Pliq

C υυυ =  

Où I est la constante de vitesse de la réaction de formation des germes : dt
dNI =  où N est le 

nombre de germes dans le matériau. 
Ce qui nous permet d’obtenir la fraction cristalline X : 
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Après développement, on trouve la loi d’évolution de X en fonction du temps : 
 

)exp()(1 nKttX −=−  
 

C’est l’équation d’Avrami, où K est une constante et n un exposant critique caractéristique du 
mécanisme de cristallisation (homogène ou hétérogène), appelé exposant d’Avrami. 
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Fusion des polymères semi cristallins 
 
Flory a calculé la température de fusion Tf en fonction du taux d’extension et du taux de réticulation 
de l’échantillon [16], en supposant que les cristallites se développent uniquement dans la direction de 
la traction. On ne peut donc pas déterminer la température de fusion de l’isotrope (λ=1) par le biais de 
cette formule. Son expression est donnée par la relation : 

 
 

 
Il faut noter que les températures de fusion déterminées par la relation ci-dessus surestiment aux 
faibles extensions [19] et sous-estiment aux fortes extensions les données expérimentales (de Gent par 
exemple [22]). Krigbaum et Roe ont établi une autre relation entre la température de fusion et la 
déformation appliquée, dans laquelle Tf et Tf

0 convergent pour λ=1 [20]. Ils ont néanmoins conclu que 
la relation établie par Flory présentait un meilleur ajustement aux fortes déformations [21].  
D’autres modèles ont été proposés par Gaylord ou Smith. Smith [23] s’est intéressé au modèle de 
Flory en tenant compte du degré d’orientation des cristallites, tandis que Gaylord à essayé d’établir la 
morphologie des cristallites en fonction de l’arrangement moléculaire (fibres ou lamelles) .  
 
La corrélation entre la structure et la température de fusion se détermine par la thermodynamique. 
L’énergie libre du système s’écrit : G = H - TS, où H et S sont respectivement l’enthalpie et l’entropie 
du système. Au point de fusion Tf l’énergie libre de la partie cristalline Gc est égale à celle de la partie 
amorphe Ga, et la variation de l’énergie libre due à la fusion est nulle :    
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Avec 0
fH∆ la variation d’enthalpie due à la différence entre les interactions intermoléculaires qui 

s’exercent dans la partie cristalline et la partie amorphe et 0
fS∆  la variation d’entropie due à la 

variation du nombre de conformations des chaînes dans l’état fondu et cristallin. 
 
 
Relation de Gibbs-Thomson 
 
Les cristaux formés ont une dimension finie et une épaisseur l. Gibbs et Thomson [24][25] ont établi 
une équation qui relie la température de fusion Tf des cristallites à l’épaisseur des lamelles dans un 
système non étiré. Il serait intéressant de l’appliquer à la fusion des cristallites dans un système étiré 
(avec Tf qui dépend de λ) via l’équation de Flory ou de Smith. 
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où 0
fT est la température de fusion d’un cristal infini dans le fondu isotrope, eσ est l’énergie de surface 

à l’équilibre et 0
fH∆ est l’enthalpie de fusion. 
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Cette relation permet de déterminer la température de fusion 0
fT des polymères cristallins à partir d’un 

fondu isotrope et la valeur de l’énergie de surface σe (en tançant Tf en fonction de 1/l). La valeur à 

l’origine donne 0
fT et la pente permet de calculer σe. 

 
 
Equation d’Hoffman : Température de cristallisation Tc et température de 
fusion Tf 

 
Les cristallites fondent lors que la température devient supérieure à la température à laquelle ils ont été 
formés (température de cristallisation Tc(l) de cristaux d'épaisseur l). On appelle Tf cette température 
de fusion. La présence d’interfaces entre le cristal et le polymère amorphe, donc la taille du cristal, va 
conditionner la température de fusion Tf des cristallites du polymère. Donc Tf est inférieure à la 
température d’équilibre Tf

0 mais supérieure à la température de cristallisation Tc. 
La température de fusion d’une cristallite d’épaisseur l s’écrit [24][25]: 
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La formule de Thomson montre que la température de fusion décroît si l’épaisseur des lamelles 
diminue (les cristallites de faible épaisseur fondent à plus basse température).  
Il a été déterminé expérimentalement la température d’équilibre cristal/liquide, en traçant la 
température de fusion en fonction de la température de cristallisation (maximum). Par extrapolation on 
obtient Tf

0, quand ces deux températures sont égales (ce qui correspond à une épaisseur de lamelle l 
infinie). Exemple du polyisoprène ci-dessous : 
 

 
 

Figure 2-10 : Détermination de la température de fusion du cristal supposé parfait et de taille infinie : en trait 
plein, droite Tf=Tc, égalité valide pour un cristal parfait et infini, symboles ouverts : Tf et Tc pour différentes 
tailles de cristaux. L'intersection des deux droites donne la température d'équilibre cristal/liquide.    
 
Hoffman dit que l’épaisseur des cristallites est une fonction de la surfusion ∆T = Tf - Tc . L’épaisseur 
est donnée par la relation : 

( ) 20

2
* C

HTT

T
l

fcf

fe
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
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



∆−

=
σ

 

 
*cc ll γ= ou *cl est la taille critique du cristal.  

En combinant  l’équation de Gibbs-Thomson et celle de lc, on obtient l’équation d’Hoffman 
[26][27]qui lie la température de fusion à la température de cristallisation : 
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Avec C2 une constante. 

2.3 Système et techniques de caractérisation  
 
Un paramètre essentiel à déterminer est le taux de cristallinité en masse Xm ou en volume Vx. Le taux 
de cristallinité en masse est le rapport :  
 

eMasseTotal

ineseCristallMasseDePha
X m =  

 
Différentes techniques peuvent être utilisées, basées sur les propriétés respectives de la phase 
cristallisée et de la phase amorphe.  
Les plus couramment employées sont : 

- mesures calorimétriques (capacité et conductivité thermiques) 
- mesure de masse volumique 
- diffraction des rayons X 
- mesure de module d’élasticité dynamique 
- méthodes optiques : spectre d’absorption IR, diffusion Raman, Résonance Magnétique 

Nucléaire 
 

Nous décrirons deux d’entre elles :  
- la diffraction des rayons X (nous étudierons la partie cristalline du polymère) 
- la Résonance Magnétique Nucléaire (nous étudierons la partie fondue du polymère). 

  
 
2.3.1 La diffraction des rayons X appliquée à la mesure des taux de 

cristallinité 
 
2.3.1.1 Diffraction par les zones cristallines [28] 
 
Comme nous l'avons vu précédemment, un polymère semi-cristallin est constitué de cristallites 
dispersées dans une matrice amorphe. Chacune de ces deux phases donne un signal de diffraction 
particulier qu'il convient d'isoler. Chaque cristallite peut être partitionné en famille de plans parallèles 
et équidistants, repérés par les indices de Miller (h, k, l). Les photons X ne peuvent se réflechir sur ces 
plans que s'ils satisfont à la relation de Bragg: 
 
 

 
 
 

2 dh,k,l sinθ = nλ 
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Figure 2-11 : condition de Bragg sur une série de plan (h,k,l). 

 
où dhkl est la distance inter réticulaire�� �HVW�O¶DQJOH�GH�%UDJJ��� �OD�ORQJXHXU�G¶RQGH�HW�Q�HVW�XQ�HQWLHU� 
 
2.3.1.2 Principe de la diffraction X par un cristal 
 
Pour interpréter géométriquement les phénomènes de diffraction des rayons X, on utilise une 
construction que l’on doit à P. Ewald. Cette construction s’appuie sur les deux conditions d’existence 
d’une diffraction élastique : 

- condition de diffusion élastique : les vecteurs de d’onde de l’onde incidente et de l’onde 
diffusée ont des modules égaux, qui valent 2 � � 

- condition de Laue : le vecteur de diffusion S
&

 appartient au réseau réciproque 

 
Figure 2-12 : Construction de la sphère d’Ewald. 

 
Le cristal est situé au centre d’une sphère de rayon SO=2 � � DSSHOée sphère d’Ewald. Partant du 
cristal, l’extrémité du vecteur d’onde diffusé est sur cette sphère. L’origine du réseau réciproque O est 
placée à l’intersection du faisceau incident et de la sphère d’Ewald (Figure 2-12) et S est le centre de 
la sphère de diffraction. Le vecteur de diffusion S

&
devant appartenir au réseau réciproque, on observe 

une tâche de diffraction lorsqu’un nœud du réseau réciproque est sur la sphère d’Ewald. 
La construction d’Ewald permet de faire le lien avec la relation de Bragg. Le vecteur de diffusion S

&
 

est égal à un vecteur du réseau réciproque hklG
&

. 
On obtient :  

2

sin2 hklG=
λ

θπ
 

or 
hkl

hkl d
G

π2=  
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ainsi, on retrouve la loi de Bragg :        λθ =sin2 hkld  

 
La résolution en vecteur de diffusion est limitée car, pour que la condition de Bragg puisse être 
vérifiée, il faut que nλ/(2d)>1, soit d>λ/2. 
 
Ainsi, sur un spectre de diffusion de rayons X, on observe des pics de Bragg à certaines valeurs de 2 ��
donc I = f�� ��� 

h kl

2
S =

d
π

, donc 
sin

S=
4π θ

λ
 

 
Si un monocristal est placé en position fixe sur le trajet d’un faisceau de rayons X monochromatique, 
il est probable qu’il ne diffracte dans aucune ou peu de directions. Un réseau immobile ne présente en 
général qu’un fort petit nombre (voir aucun) de nœuds en coïncidence avec la sphère d’Ewald. Pour un 
monocristal, il est indispensable, pour pouvoir observer les faisceaux diffractés correspondant aux 
divers nœuds réciproques accessibles à la longueur d’onde utilisée, de faire tourner le cristal dans le 
faisceau de rayons X incident. Ainsi au cours de ce mouvement de rotation les nœuds du réseau 
réciproque traversent successivement la surface de la sphère d’Ewald. Cette technique expérimentale 
utilisée est « la méthode du cristal tournant ». Notre caoutchouc sous tension peut être assimilé à un 
système dans lequel les cristallites ont une orientation aléatoire, pour chaque direction de diffraction 
potentielle, on trouve des cristallites présentant la bonne orientation: on obtient ainsi des cercles de 
diffractions, ainsi qu'il est représenté sur la figure Figure 2-13. 

 
Figure 2-13 : Construction d’Ewald pour une poudre. Une sphère de rayon Shkl coupe la sphère d’Ewald en un 
cercle (en gras) sur lequel s’appuie le cône de diffraction. 
 
 Si l'échantillon est soumis à une traction, les cristallites adoptent préférentiellement  certaines 
directions et les anneaux de diffractions se structurent : on obtient alors un diagramme de structure 
dont l'analyse permet en particulier de remonter à l'orientation des cristallites (Figure 2-14). 
 
Diffraction par une fibre cristalline : 
 

Lorsqu’il est sous tension, les chaînes polymère cristallines dans notre matériau possèdent une 
orientation préférentielle uniaxiale. Les extrémités des vecteurs de diffusion Qhkl de ce système 
forment des cercles concentriques autour de l’axe de la fibre. Le diagramme de diffraction présente 
des taches discontinues qui résultent de l’intersection des cercles avec la sphère d’Ewald.  
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Figure 2-14 : Construction d’Ewald 
pour une fibre [29] 
 
 
 

 
2.3.1.3 Diffraction par les zones amorphes 
 
Dans les zones amorphes, la structure présente un ordre à courte distance. On observe alors en 
diffraction X des maximas diffus correspondant à des distances entre proches voisins d’occurrence 
fréquente.  
 
L’analyse des spectres WAXS permettent de distinguer deux pics correspondant aux distances courtes: 
entre plus proches voisins (intra chaînes) et aux distances plus longues inter-chaînes. Dans le 
polyisoprène, Figure 2-15, les deux premiers pics représentent respectivement la diffraction inter- 
chaînes et la diffraction intra-chaînes (généralement associée à des distances plus courtes et 
s'observent donc à plus grands angles). La séparation des deux contributions est bien évidemment plus 
facile dans le cas d’un caoutchouc étiré.  

 
Figure 2-15 : spectre de diffraction d’un échantillon amorphe de poly-isoprène synthétique : A) spectre 
expérimental, B) diffraction indépendante totale, C) diffraction incohérente, D) diffraction indépendante et 
cohérente  [30] 
 
Dans la Figure 2-15, on a représenté sur le même graphe le signal expérimental complet, ainsi que la 
contribution de la diffraction indépendante (diffraction par des atomes sans interférences entre eux). 
C’est la somme d’une diffraction cohérente (provenant de l’échantillon) et incohérente (due à toute 
autre source de bruit extérieur : impuretés, radiation de l’air …etc ). La diffraction indépendante totale 
d’un système de N atomes s’écrit : 

2
ind nn

i = f∑  

et est soustraite au spectre expérimental. 
 
Le spectre expérimental peut être décrit par la formule de Debye : 
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où (4 sin )q π θ λ=  est le vecteur d’onde,  f  les facteurs de forme atomiques et j kr  la distance entre les 

atomes j et k. 
 
Pour rendre compte des caractéristiques du spectre tant aux petites valeurs de q (pic étroit vers q~1.5 
Å-1) qu’aux grandes (fluctuations au delà de 2 Å-1), les modèles [31] considèrent que les segments ne 
sont pas ordonnés en faisceaux alignés et leur orientation n’est pas corrélée entre segments voisins. 
Pour certains polymères fondus le meilleur accord est obtenu pour un système constitué d’un 
assemblage de segments relativement courts (d’une longueur typique de 4 à 5 liaisons, c’est-à-dire 
similaire au segment de Kuhn), qui auraient le facteur de structure de sphères (de même taille)  
empilées aléatoirement. 
 
Dans le cas du polyisoprène, on observe un anneau diffus qui correspond aux corrélations interchaînes. 
Les spectres X de la partie amorphe du polymère peuvent donc apporter des informations utiles sur 
l’organisation des chaînes dans la matrice et sur la longueur de cohérence spatiale. La structure en 
pelote statistique constituée de maillons indépendants semble être une bonne approximation. 
Cependant interpréter ces fluctuations est assez délicat et requiert un travail intensif de modélisation.   
 
 
2.3.1.4 Exemple de cliché de diffraction 
  
Corrélation entre la structure du cristal et les caractéristiques du cliché de 
diffraction X d’un caoutchouc sous tension : 
 
Au préalable, des clichés de précession ont été réalisés sur chaque matériau, pour nous permettre 
d’identifier les différentes taches de Bragg du réseau cristallin. 
Les figures ci-dessous montrent un cliché de diffraction obtenu pour un caoutchouc (réticulé) naturel 
ou synthétique fondu et un cliché de diffraction obtenu à l’aide d’une précession pour un caoutchouc 
naturel ou synthétique cristallisé sous traction mécanique. Les différentes taches de diffraction sont 
bien connues. Nous n’avons travaillé que sur les taches équatoriale (200) et (120) et la tache de Bragg 
méridionale (002).   
 

      
 
Figure 2-16 : Clichés de précession pour le polyisoprène 1,4-cis non chargé à température ambiante, (à gauche) 
Échantillon fondu (  �����à droite). Échantillon tendu à 700% (L0=30mm) . 
 

∑ jk
j k

j ¹k jk

s in ( r q )
i ( q ) = f ( q ) f ( q )

r q
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Grâce à de tels clichés, on peut mesurer la distance inter-réticulaire, dh,k,l, entre deux plans d’une 
même famille et ainsi on remonte, par la relation de Bragg, à l’angle de diffraction du faisceau. 
A partir du cliché de diffraction ou du signal d’une tache de Bragg enregistré grâce à un détecteur on a 
accès aux informations suivantes : 

- le halo amorphe (qui représente le fond) 
- le degré d’orientation moyen des cristallites est déterminé grâce à l’angle azimutal 
- le taux de cristallinité est caractérisé comme expliqué dans le paragraphe « détermination du 

taux de cristallinité » 
- l’élargissement de la raie de diffraction donne la taille moyenne des cristallites 
- l’orientation de la tache de Bragg donne aussi l’orientation du cristal par rapport à l’axe de 

traction. 

 
Figure 2-17 : Corrélation entre la structure du cristal et les caractéristiques du cliché de diffraction X d’un 
caoutchouc sous tension. 
 
2.3.1.4.1 Mesure du degré moyen d’orientation des cristallites dans le 

caoutchouc sous tension.  
 
La diffraction X est une technique qui permet de mesurer le degrés d’orientation moyen des cristallites 
d’une fibre étirée de polymère semi-cristallin et l’orientation des cristallites par rapport à l’axe de 
traction du polymère.  
 
On a vu plus haut que dans un matériau idéal on a une répétition tridimensionnelle d’un motif 
atomique donné, dont la maille élémentaire constitue la base du réseau cristallin. La position de 
chaque motif est repérée par un vecteur R. Le cristal est alors entièrement décrit par des translations 
selon trois vecteurs (a,b,c) de la maille. Les nœuds du réseau sont groupés en plans parallèles 
équidistants. L’amplitude de l’onde diffusée, appelée facteur de diffusion atomique, dépend du 
nombre d’électron de l’atome considéré. Deux hypothèses sont posées pour la suite des calculs : 
 

- que l’amplitude de l’onde incidente est constante 
- une onde diffusée par un atome n’est pas rediffusée (pas de diffusion multiple) 

     
Dans les cristaux réels, l’assemblage tri-périodique des mailles cristallines décrivant les cristaux est 
perturbé par la présence d’un grand nombre de défauts. Ces imperfections cristallines induisent des 
modifications de la distribution d’intensité diffractée. Si les défauts sont localisés et que leurs 
positions sont non corrélées, l’intensité est distribuée sur l’ensemble du diagramme, on parle alors de 
diffusion diffuse (c’est le cas de la phase amorphe du caoutchouc ou des charges de noir de carbone). 
Lorsque les cristallites ne sont pas parfaitement alignées on observe un élargissement de la tache de 
Bragg. 
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Analyse structurale 
 
On considère un ensemble de chaînes orientées aléatoirement. Pour chaque cristal on a un réseau 

réciproque et les vecteurs de diffusion d’indice de Miller {h,k,l} s’écrivent : 
* * *

hkls =ha +kb +lc
&& & &

 et 

hkl hklq =2 sπ& &
. Les angles définissant ces vecteurs dans le repère de l’expérience sont indiqués sur la 

figure ci-dessous : 

 
 
Figure 2-19 : représentation de la diffraction d’un faisceau de rayons X par un échantillon étiré suivant l’axe 

(Oz) ; définition des angles permettant de repérer le vecteur de diffusion hkls
&

 dans le repère de l’expérience. 

  
L’angle azimutal κ est relié à l’angle de diffusion θ et à l’angle avec l’axe (0z) par la relation : 
 

κθϕ cos.coscos =  
 

L’axe des chaînes polymères dans une cristallite ( c
&

) fait un angle τ0 avec le vecteur de diffusion hkls
&

: 

c

d
l hkl=τcos . Les axes des différents cristaux sont distribués sur un cône de demi-angle τ et leur 

position est déterminée par l’angle η. 

 
Figure 2-20 : représentation de la direction d’orientation des chaînes et vecteur de diffusion dans le repère 
{Oxyz} ; angles relatifs entre ces vecteurs 
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Dans le cas d’une traction unixiale, la variable essentielle est β, l’angle entre l’axe des chaînes et la 
direction de traction. Si N est le nombre total de cristallites, le nombre de cristaux dont l’orientation 
est voisine (c’est-à-dire comprise dans un angle solide dΩ)  est : 
 

Ω= dNgdN )()( ββ  
 

L’angle solide s’écrit : τη ddd .=Ω et g(b) est la fonction de distribution d’orientation. 
L’intensité du faisceau diffracté est donc : 

diffI g( � � �G G∝ ∫∫  

 
Dans le cas simple où la réflexion est équatoriale, hkls

&
 est perpendiculaire à c

&
 et τ vaut π/2.On peut 

alors intégrer l’expression suivante : 
 

2

2 2

sin
I exp(- ln2)

sin cos

/ 2

2
1/ 2/ 2

( )
( )

g
d

π

π

β β δϕκ β
σβ ϕ−

∝ ∝
∆−

∫  

 
si g(β) est une distribution gaussienne de largeur ∆σ1/2 (petite devant 1). 
L’observation des raies équatoriales (notamment la raie 200) permet donc de remonter à l’angle 
azimutal κ et ainsi à la distribution d’orientation β 
Les réflexions méridionales ( hkls

&
 parallèle à c

&
, par exemple dans le cas de la raie 002) ont une 

intensité qui s’écrit : 
I g( )( )κ ϕ∝   et cosβ=cosθBragg.cosκ. 

 
Evolution de l’orientation des cristallites sous tension. 
La traction du caoutchouc à une élongation λ fait varier l’angle θ selon la relation : 

0tan tan 3 / 2θ θ λ −= où θ0 est la valeur de l’angle à l’équilibre. 

 
Figure 2-21 : variation de la direction d’orientation θ au cours de la traction pour un matériau homogène 

 
La fraction de chaînes orientées d’un angle θ après traction s’écrit : 

2

sin

cos

3

3 3 3 / 2
( )

2( ( 1) )
N d d

λ θθ θ θ
λ λ θ

=
− −

 

et l’orientation moyenne est : 

arcos
cos

3 3 / 2
2

3 3
1

1 1
λ λθ

λ λ

− 
= − − − 

 

 
Une approche thermodynamique permet de calculer la distribution des angles d’orientation lors de la 
traction. Dans ce modèle, chaque chaîne (constituée de n segments de longueur l ) voit N chaînons 
cristalliser. L’énergie libre du système est la somme de l’énergie de cristallisation, du gain d’entropie 
dans les parties restées amorphes et des énergies d’interface. 



 Chapitre 2 Matériaux et techniques employées                     

                     

 55

On obtient : 

2

3kT

2(n-N)l
2 2

0( )dF r rλ∆ = −  

La minimisation de cette énergie conduit à la relation :   

cos
3

2
3 2
λθ

λ
=

+
 

Dans ce modèle l’orientation est très proche de 0 mêmes pour des valeurs de λ modérées. 
 
D’un autre point de vue, si on considère que la chaîne comporte des segments (de longueur b) soumis 
à un couplage f qui tend à les aligner sur la direction de traction, l’énergie s’écrit : 0E=E -lfcosθ . 

L’énergie libre d’une chaîne étirée à λ vaut : 
Bk T

F=
2

2 2
( )λ

λ
− . Or la longueur moyenne de la 

chaîne est : 
2Nb

x
3

λ= . 

Le système est donc soumis à un couple dF/dx. La probabilité d’avoir une orientation θ est donc de : 
 

θ λ θ
λ

∝
2

3 1
( ) exp( ( - )cos )

n
P

N
 

 
On obtient une distribution gaussienne dont l’écart-type est : 
 

2
1/2

N 2ln2
n 3

3

3 1
λσ

λ
∆ =

−  

 
Taille des cristallites : 
 
Yeh a déterminé localement par microscopie électronique [10], la taille des cristallites dans le 
caoutchouc naturel. (les rayons X permettent de mesurer la distribution de taille de cristallite dans le 
matériau). Leur taille a été déterminée pour le caoutchouc naturel (vulcanisé avec 1,2g de soufre) par 
S.Trabelsi dans sa thèse [32]. 
 
2.3.1.4.2 Détermination du taux de cristallinité : 
 
L’intensité intégrée de chaque raie d’une phase donnée est directement proportionnelle à la quantité 
volumique de cette phase. Le dosage quantitatif se fera donc à partir de la mesure très précise de ces 
intensités intégrées. La réalisation du dosage de phase par diffraction des rayons X est 
particulièrement délicate, mais il faut noter que la diffraction des rayons X est la seule méthode avec la 
diffraction des neutrons qui permet de doser les phases en présence. 
 
La méthode de détermination rigoureuse (a) du taux de cristallinité par diffraction des rayons X 
consiste à décomposer  le diffractogramme en une contribution de la diffusion incohérente (diffusion 
Compton), une contribution de la phase amorphe ia(q), et une contribution de la phase cristalline ic(q), 
où q est le vecteur de diffusion q = 4π sin (θ)/λ. Le taux de cristallinité atomique (et massique) est 
donné par le rapport d’aire Ic/(Ia+Ic) dans le diagramme i(q)q2, qui exacerbe la composante incohérente 
qui doit être soustraite.   
 
Une méthode approchée (b) consiste également à décomposer le diffractogramme en une partie 
amorphe et une partie cristalline, mais à évaluer les aires I’a et I’c à partir du diagramme i(2θ)−2θ.  
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Ces aires sont supposées varier linéairement avec le taux de cristallinité. Les constantes de 
proportionnalité peuvent être évaluées si l’on dispose d’échantillons à divers taux de cristallinité, pour 
lesquels on met en évidence la variation comparée de I’a et I’c.  
 

 
 

Figure 2-18 : Méthodes de détermination du taux de cristallinité [33] 
 
En pratique, cette méthode est particulièrement laborieuse. Dans le cas du cis-polyisoprène, nous 
avons procédé de la manière suivante: un échantillon de CN 1,2g a été étiré à 650% et sa cristallinité à 
température ambiante évaluée à 18,5% par la méthode décrite ci-dessus; cette valeur est d'ailleurs en 
bon accord avec les déterminations trouvées dans la littérature. Ceci a constitué notre standard: il suffit 
de connaître l'intensité de réflexion (200) associée au standard pour renormaliser les intensités mesurés 
sur cette même réflexion sur d'autres échantillons. Bien entendu, ces comparaisons ne peuvent être 
effectuées que si les données sont parfaitement corrigées des effets d'absorptions et de fluctuation 
d'intensité du faisceau primaire. C'est pourquoi il est tout particulièrement important de mesurer 
précisément le faisceau transmis au travers de l'échantillon.  
 
2.3.1.5 Montage de diffraction X 
 
Le dispositif expérimental de diffraction de rayons X est constitué principalement de quatre éléments : 
le générateur de rayons X, un monochromateur, la machine de traction et deux détecteurs (ou d’une 
caméra CCD): l’un pour la mesure du faisceau transmis à travers l’échantillon et l’autre pour le 
faisceau diffracté. 
 
Générateur de X : 
La source de rayons X est un générateur RIGAKU Rotaflex de type « anode tournante » Dans le cas 
présent, le foyer est de 0.2*0.2mm2 (foyer fin) ; le monochromateur, en graphite double courbure, 
fournit un faisceau intense, si bien que nous avons dû travailler à petite puissance  (30kV, 10mA) afin 
de ne pas saturer le détecteur. On obtient un faisceau X de longueur d’onde λ=1.452 Å. 

 
La machine de traction : 
C’est un appareil qui permet de tirer sur l’échantillon à température et à vitesse contrôlée. La force 
exercée, l’élongation, la température, la vitesse, et l’intensité du faisceau difracté sont mesurées en 
continu par des capteurs extérieurs. 
 
Elle comporte : 

- un moteur pas à pas qui permet de faire subir au caoutchouc une traction lente. Les vitesses 
sont comprises entre 1 mm/min  et 180mm/min. L’échantillon peut être tiré jusqu’à 240mm. 
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- Une enceinte en poly-carbonate dans laquelle est placé l’échantillon. Elle est isolée 
thermiquement par une couche intérieure de néoprène. Ce boîtier permet de faire des 
expériences en température. Il est équipé d’un capteur de force et d’une sonde platine. 

- le capteur de force est fixé à l’un des mors qui tient l’échantillon. Nous en avons trois 
interchangeables. Leur capacité maximum est de 50 N, 100 N et 250 N. Ils permettent 
d’établir les courbes de force-élongation. Nous avons  utilisé le capteur de 250 N pour les 
caoutchoucs chargés et le capteur 50 N pour les caoutchoucs de module plus faible. 

- Plusieurs capteurs de température (à différentes hauteurs dans le boîtier pour une meilleure 
homogénéité).  

- Une résistance liée à un régulateur de température est fixée au boîtier. Ce dispositif est 
traversé par de l’air comprimé qui permet de diffuser la chaleur.  Pour les basses températures, 
on opère de même avec un bain thermostaté réfrigérant que traverse le tuyau d’air comprimé. 
L’air froid traverse ensuite la résistance.  

 

 
Figure 2-19 : Photo de la machine de traction combinée au dispositif RX. 

 
1 : boîtier de commande    2 : indicateur d’absorption 
3 : machine de traction                 4 : détecteur It 
5 : détecteur ID                  5 : Source RX 

 
Procédure 
Le caoutchouc se présente sous la forme d’une éprouvette de longueur L = 30mm, d’épaisseur e = 
1.5mm et de largeur l = 6 mm. 
 
Le protocole expérimental est le même pour toutes les expériences qui vont êtres décrites par la suite :  

- Le caoutchouc, cyclé au préalable, est placé à l’état détendu (λ=1) entre les deux mâchoires de 
la machine de traction de manière à ce que la force mesurée soit nulle.   

- La température est fixée grâce au régulateur de température. On la laisse s’homogénéiser dans 
le boîtier. 
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- On définit une vitesse de traction et une valeur d’élongation maximale à atteindre à partir de 
laquelle il y aura retour à l’élongation initiale. 

- Les données sont enregistrées en temps réel par le programme (temps en secondes, force en 
Newton, élongation en millimètres, température en degrés, cristallinité en intensité de faisceau 
difracté). 

- Le détecteur est placé selon un angle de 10° par rapport au faisceau de rayon X, pour détecter 
la diffraction correspondant à la réflexion de Bragg (200) durant tout le cycle de traction.  

 
Le détecteur (caméra CCD) : 
Au LURE [34] les clichés de diffraction X aux grands angles ont été enregistrés par une caméra CCD. 
Sa résolution est de 1152 x 242 pixels. Elle contient un détecteur de rayons X (écran d’oxosulfure de 
gadolinium : GdOS :Tb) qui émet à son tour de la lumière visible (500 à 550 nm). L’écran est connecté 
au détecteur par l’intermédiaire de fibres optiques afin d’assurer un transfert d’image rapide en 
préservant un excellant contraste. Tout ce mécanisme est dans une chambre, munie d’une fenêtre de 
béryllium d’épaisseur 0,5 mm, sous vide. L’avantage de la caméra est de permettre d’obtenir une série 
d’images de résolution comparable à celle obtenue avec une image plate, avec des temps de pause 
courts (30ms à 30mn) et de pouvoir les transférer immédiatement sur un ordinateur.  
 
Mesure du faisceau transmis : 
Pour toutes les autres expériences nous avons utilisé une photodiode. C’est une jonction PN de 
Silicium dopé, sur laquelle on applique une tension, qui recueille le faisceau transmis. Celui-ci va 
traverser la jonction et créer des paires électron-trou par ionisation. Ce courant est ensuite amplifié par 
une électronique mise au point par D. Petermann.  
 
Le détecteur linéaire : 
Ce détecteur à localisation a été mis au point au laboratoire (D.Petermann et S.Megtert). Sa résolution 
est typiquement de 150µm. Il est très robuste mais sature assez vite (réflexion de Bragg < 2000 
coups/sec).  
 
Le montage de diffraction contient donc deux détecteurs permettant l’obtention de deux types 
d’information sur l’échantillon : 

- En recueillant le faisceau transmis directement à travers l’échantillon, on obtient les 
informations nécessaires aux corrections. On peut également mesurer le taux d’extension local 
des chaînes, qui n’est pas forcément égal à l’extension macroscopique que l’on fait subir à 
l’échantillon (voir plus loin) 

- En recueillant le faisceau diffracté, on obtient des informations sur la cristallinité de 
l’échantillon ; en plaçant le détecteur à un angle donné, on récupère alors l’intensité diffractée 
associée à la famille de plans choisie. 

 
2.3.1.5.1 Mesures d’absorption 
 
On place donc le détecteur à un angle θ de 8° de façon à se que le faisceau diffracté corresponde à la 
tache 200 du réseau. Toutes nos mesures de cristallinité ont été faites sur la base de la diffraction 
(200). 
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Pour le calcul de ID, on intègre dI(x) sur toute l’épaisseur du caoutchouc, en négligeant l’angle avec 
l’axe d’incidence pour simplifier le calcul : 

dI(x) ∝ dx. I0 e
-µx. e-µ(d-x) 

∫∫ −=∝ d

0
d

0
I

0D dxeI)x(dII D µ
 

L’intensité du faisceau diffracté est alors donné par la relation : 
2

D 0 tI de I F dI )2.dµ χ−= =  
Cette intensité ID va nous permettre d’obtenir la valeur de la cristallinité. Mais il est également 
nécessaire d’estimer certains facteurs comme le facteur de correction : 

t
0

1
Corr=

d
I

d

 ,  facteur de normalisation de l’épaisseur. 

On a donc la formule de la cristallinité :  χ ∝ 

0

D

d
d.It

I
 

Il s’agit de mesures par absorption. On calcule l’intensité transmise par la loi de Beer-Lambert. La loi 
établit la dépendance exponentielle de l’intensité transmise en fonction de l’épaisseur du matériau : 

 
avec  µ, le coefficient d’absorption massique et d, l’épaisseur de l’échantillon. 

 
A partir de la mesure de It, on peut calculer l’épaisseur, d, du caoutchouc au fur et à mesure de la 
traction. C’est à partir de ces mesures d’épaisseur que l’on peut remonter au véritable taux d’extension 
des chaînes dans le matériau, λlocal .  
Considérons donc un échantillon de caoutchouc parallélépipède de longueur L et de section carrée (d²) 
et considérons la traction uniaxiale que l’on fait subir à l’échantillon : 

 

L’échantillon étant supposé incompressible, son volume reste constant ( 11.1. =λλλ ). 

On connaît la loi de variation des deux autres directions perpendiculaires au sens de traction : d = 
λ
0d

 

D’après Beer-Lambert, on a : − µd = ln(
0I

)(It λ
)  et  - µd0 = ln(

0I
)1(It =λ

) 

On obtient donc: 
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0
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
=λ  

d’où finalement, le taux d’extension local des chaînes (précision de 3%). 
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Déterminons l’influence de la cristallisation sur l’absorption du matériau. Pour cela, écrivons les 
dépendances de µ et de d avec le taux de cristallinité du matériau : 
 
 
 
 

• Pour le coefficient d’absorption massique : 

[ ]
��� ���� 
	

ρ

χρχρρ
µµ )1(ac

iso

−+




=  

avec 
iso








ρ
µ

, une caractéristique de l’isoprène déterminée dans les tables 

                  ρc = 1g/cm3 , la densité de la phase cristalline   
                     ρa = 0.9g/cm3 , la densité de la phase amorphe 
 

• Pour l’épaisseur de l’échantillon : 

Soit   V=Ld²  Î  
d
d2

V
V ∆∆ =       et      ρ = 

V
M   Î   

V
V∆

ρ
ρ∆ −=  

On a alors : 

)(.
2
1

2
1

V
V

2
1

d
d

ac
aa

a

a
ρρχρρ

ρρ∆∆ −−=−−==  

da correspondant à l’épaisseur initiale, sans cristallisation (à l’état détendu). 
Pendant la phase de traction, le caoutchouc est étiré et son épaisseur diminue. 
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• On obtient alors la dépendance pour le produit µd : 
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On peut alors calculer la valeur de µd pour le maximum de cristallisation que l’on peut obtenir, c-à-d  
χ=20% :    µd = 1,01.µada 
Finalement, au maximum de cristallinité, on obtient une différence de 1% entre le produit µd, pendant 
la traction et le produit µada initial, à l’état détendu (donc totalement amorphe). 
 
On en conclut que l’apparition de cristallites, lorsque le caoutchouc étiré cristallise, n’entraîne pas de 
variations notables de l’absorption et donc, quelque soit le taux de cristallinité, l’intensité transmise 
n’est que peu modifiée et ne dépend quasiment que de l’épaisseur de l’échantillon. 
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2.3.1.5.2 Homogénéité du matériau 
 
Tout d’abord, nous avons voulu vérifier l’homogénéité du matériau pour différentes élongations. Pour 
cela nous avons pris des mesures de l’intensité transmise, sur un échantillon de longueur L0=30mm et 
uniformément réparties sur toute la longueur du caoutchouc. 
 
Le graphe que l’on voit Figure 2-20, nous montre bien que quelque soit l’étirement de l’échantillon, 
les variations de l’intensité transmise peuvent être considérées comme négligeables. L’échantillon est 
donc bien homogène sur toute sa longueur. 
 

 
Figure 2-20 : Intensité transmise en fonction de λ. 

 
L’utilisation des Rayons X est donc très riche en information. Elle nous permet d’obtenir des mesures 
de cristallinité, d’absorption, on peut ainsi analyser plus finement le comportement du matériau de part 
une étude plus locale et plus précise que certaines expériences uniquement mécaniques. 
De plus, si on dispose d’un faisceau de rayons X suffisament fin et intense (comme dans le cas de nos 
expérience au LURE pour la caractérisation de la striction, cf. chapître4, [34]), il est possible 
d’effectuer des mesures résolues spatialement, avec assez de précision pour mettre en évidence 
certaines inhomogénéités du matériau semi-cristallin. 
 
 
2.3.2 Résonance Magnétique Nucléaire 
 
Dans ce chapitre nous rappellerons les notions de RMN utiles à la compréhension decette étude. Nous 
décrirons comment l’allure des spectres de RMN du deutérium permet d’analyser la symétrie des 
mouvements moléculaires dans un milieu fluide anisotrope. 
Ce chapitre n’est pas un exposé complet des concepts de la RMN. Pour un traitement détaillé, nous 
renvoyons le lecteur aux références [2][3][35][36][37], parmi beaucoup d’autres.  
 
 
2.3.2.1 Rappels de RMN 
 
La RMN à une dimension du deutérium (H2) est une méthode de choix pour l’étude de la partie liquide 
du caoutchouc, car elle est très sensible à la dynamique locale des molécules [39]. Dans le cas des 
réseaux de polymères sous contrainte, elle a été développée pour comprendre le processus 
d’orientation des segments de chaîne. Elle est complémentaire d’autres techniques, comme la 
diffraction des rayons X, qui donne accès à la partie cristalline de l’élastomère. 
 
Interaction Zeeman 
Le moment dipolaire magnétique m

&
 et le moment cinétique de spin I

&
!  d’un noyau sont colinéaires :                       

Im
&

!
& γ=  
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γ est le rapport gyromagnétique (caractéristique du noyau). 

Soit un champ magnétique statique oB
&

, supposé uniforme. L’énergie de couplage entre le moment 

dipolaire magnétique m
&

 et oB
&

est décrit par l’hamiltonien de Zeeman : 

ZoZ IBH γ!−=  

où ZI est l’opérateur associé à la composante du moment cinétique du noyau selon (Oz), par définition 

confondu avec l’axe du champ oB
&

. Le champ oB
&

permet la levée de dégénérescence des (2I+1) 

niveaux d’énergie d’origine nucléaire, qui sont donnés par : 
mBE om γ!−=  

Où m est le nombre quantique magnétique peut prendre l’une des (2I+1) valeurs : 
IIm +−= ,...,0,...,  

 
La répartition de ces niveaux d’énergie est représentée sur la figure ci-dessous, pour un spin I égal à 1 

et 
2

1
. Nous avons arbitrairement choisi l’énergie du noyau égale à 0, avant application du champ oB

&
. 

 
Figure 2-21 : Levée de dégénérescence des niveaux d’énergie nucléaire par couplage Zeeman pour un spin I=1 
 

Un champ radiofréquence, 1B
&

, normal à oB
&

, induit des transitions entre les niveaux d’énergie du 

noyau. Ces derniers étant équidistants, le spectre RMN associé à ces transitions est constitué d’une 
raie unique, située à la fréquence : 

o
o

o B
π
γ

π
ων

22
==  

oν  est appelée fréquence de Larmor du noyau considéré. La valeur du rapport gyromagnétique pour 

un spin de deutérium I=1 est γ=41 MHz.T-1�� 0 = 54 MHz pour les deutériums placés dans le champ B0 
= 8,3 Tesla) et T = 293 K. 
 
D’autres interactions nucléaires sont à prendre en compte et se traduisent par une perturbation sur 
l’Hamiltonien Zeeman (HZ). Ces interactions sont intéressantes, car elles expliquent la forme des raies 
d’absorption, leur déplacement, leur dédoublement ou leur élargissement. Elles se traduisent 
localement par des fluctuations du champ magnétique ressenti par le noyau.  
Nous allons décrire dans la suite du chapitre les interactions nucléaires à considérer dans le cas du 
deutérium. Nous verrons la structure des spectres RMN, induites par ces interactions dans les milieux 
fluides orientés. 
Dans le but de simplifier les écritures les hamiltoniens seront exprimés en unité de fréquence.  
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RMN du deutérium (H2-RMN) et ordre orientationnel 
 
La résonance magnétique nucléaire (RMN) est une technique spectroscopique qui consiste à détecter 
les variations de l’aimantation des noyaux atomiques d’un matériau placé dans un champ magnétique 
statique fort (B=8,3 Tesla en ce qui nous concerne) sous l’action d'une onde électromagnétique 
excitatrice. 
 
Une population de moments magnétiques nucléaires placés dans un champ magnétique 0B

&
constitue 

un véritable oscillateur de fréquence propre o. Lorsque cet oscillateur est soumis à l'action d'une onde 
électromagnétique, il absorbe son énergie puis la dissipe par relaxation. Si la fréquence de l'onde est 
égale à o , alors l'absorption d’énergie sera maximale. 
 
Il est équivalent de mesurer l’absorption d’énergie en fonction de la fréquence (c’est-à-dire de mesurer 
le spectre en fréquence) ou de mesurer la relaxation (au cours du temps) de l’aimantation vers sa 
valeur d’équilibre, après une excitation qui l’a mise hors équilibre. Les deux quantités sont liées par 
transformée de Fourier : 
 

 
Figure 2-22 : fonction de relaxation temporelle de l’aimantation – spectre équivalent en fréquence 

 
Ce qu’on cherche à mesurer, c’est non pas 0 (c’est à dire l’interaction « Zeeman » avec le champ B0) 
mais la structure et la largeur des niveaux d’énergie (du spectre en fréquence) sous l’effet 
d’interactions qui viennent perturber l’interaction Zeeman. 
Dans toute la suite, on se place donc à la fréquence 0 (54 MHz) et on ne considère que les écarts 
DXWRXU� GH� 0. Un écart δ par rapport à la fréquence de résonance ν0, ou de façon générale une 
interaction δ, se traduit en terme de relaxation par un facteur oscillant (précession) de la forme 
exp(iδt), c’est à dire par l’apparition d’un déphasage φ(t) = δt. Le signal de relaxation résulte de 
l’accumulation des déphasages de tous les spins de l’échantillon.  
 
 
1. Principales interactions nucléaires 
 
Les interactions dominantes (qui perturbent l’interaction Zeeman) sont : 
 

a) Cas du deutérium ( I = 1 ) : interaction quadrupolaire 
 
L’interaction quadrupolaire n’intervient que pour les noyaux de spin supérieur à ½, qui n’ont de fait 
pas de moment dipolaire électrique. Contrairement aux protons qui présentent une symétrie sphérique, 
les noyaux de deutérium ont une densité de charges nucléaires, )(r

&ρ , de symétrie ellipsoïdale, et il 
possède donc un moment quadrupolaire électrique non nul, Q. Pour le deutéron Q est positif (densité 
de charge nucléaire de forme allongée) et vaut +2,8.10-3 barn. De ce fait, l’interaction à considérer 
couple le moment quadrupolaire électrique du noyau avec le gradient de champ électrique, par 
exemple créé par les électrons de la liaison C-D, et peut se mettre sous la forme d’un tenseur d’ordre 2 
dont l’axe est suivant la liaison C-D.  
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L’interaction quadripolaire est la principale interaction à considérer dans le cas des deutérons. En 
particulier, il est à noter que l’interaction dipolaire entre les moments magnétiques est négligeable en 
première approximation devant l’interaction quadripolaire. Par conséquent la RMN du deutérium est 
une RMN de spins indépendants, en première approche. On peut donc obtenir une information 
spécifique et localisée sur la dynamique de réorientation des molécules portant des deutérons.  

 
Figure 2-23 : Noyau quadrupolaire placé dans le champ électrique créé par deux charges négatives d’une 
molécule. La densité de charge du noyau est représentée par l’ellipsoïde, et la molécule par le rectangle. Quand 

la molécule se réoriente dans le champ magnétique 0B
&

, l’énergie du noyau varie (énergie d’interaction plus 

élevée dans le schéma de droite que dans celui de gauche). 

 

Du fait du caractère non sphérique de )(r
&ρ , l’énergie électrostatique d’un deutéron dépend de 

l’orientation de cette distribution de charges dans le potentiel électrostatique créé par son 
environnement électronique immédiat. Ainsi, le moment quadrupolaire du noyau interagit avec les 
gradients des champs électriques qui l’entourent (gradients dus aux charges électroniques des liaisons 
aux quelles le noyau participe).  

 

b) Energie d’interaction : 
 
Cet « écrantage chimique » (champ local induit qui s’oppose à 0B

&
) est dû aux électrons de liaison dans 

laquelle est impliqué le deutéron. Il est proportionnel à 0B
&

. Cet effet introduit un décalage � GH� OD�
fréquence de résonance (par rapport à la fréquence de résonance 0). Ce décalage est mesuré en ppm 
(parties par millions, soit 10-6 en valeur relative : à 54 MHz, 1 ppm correspond donc à un décalage de 
54 Hz), il dépend de l’environnement chimique de chaque deutéron. En terme de fonction de 
relaxation, ce décalage �FRUUHVSRQG�à une modulation de l’oscillation en exp(i W��GDQV�OD�IRQFWLRQ�GH�
relaxation temporelle de l’aimantation. 
 

c) Séparation des pics  [38] 
 
L’interaction quadrupolaire, représentée par l’Hamiltonien HQ, peut être traité en perturbation. Le 
couplage s'exprime sous la forme : 

 
2

2, 2,
2

( 1)
2 (2 1)

m
Q m m

m

eQ
H A T

I I

+

−
=−

= −
− ∑  

où eQ est le moment quadrupolaire du noyau de deutérium, les coefficients A2,m s'écrivent simplement 
en fonction des composantes du tenseur de gradient de champ électrique Vαβ et T2,-m dépendent 
uniquement des opérateurs de spin I, I+/-  et Iz (l'axe z est celui des liaisons C-D).  
En particulier on a : 
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Comme le tenseur V est symétrique par rapport à (Oz), l'interaction quadrupolaire de l'ordre de : 
2

Q e qQν =  
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νQ est appelée constante quadrupolaire et est typiquement de l'ordre de 100 kHz pour une liaison C-D 
et 262 kHz pour un groupement CD3. 
 
Si θ est l’angle entre la liaison C-D et la direction du champ B0, l’hamiltonien quadrupolaire 
s'écrit, au premier ordre de perturbation : 

2
23cos 1

3 ( 1)
6 2
Q

Q zH I I I
ν θ −  = − +    

 

Les énergies des niveaux perturbés sont : 
2

2
0

1 3cos 1 1
( ( 1))

2 2 3m QE B m m I I
θγ ν  −= − + − + 

 
!  

Le couplage quadrupolaire introduit un terme additionnel dans l'énergie, en plus du terme de Zeeman 
et les niveaux d'énergies ne sont alors plus régulièrement espacés :  

2

2

3cos 1
(cos )

2Q QP
θν ν ν θ−∆ = =  

Il y a alors deux fréquences de transition. L'écart a pour effet de créer un doublet d’écartement 
ν, centré autour de la fréquence νo : 

 

 
 

Figure 2-24 : spectre de RMN – interaction quadrupolaire 
 
L’écartement ∆ν  est à celui correspondant à l’interaction dipolaire. Cela traduit simplement le fait que 
ces interactions sont des tenseurs d’ordre 2. Dans la fonction de relaxation, le doublet correspond à 
une oscillation de la forme cos(∆Qt/2). 
 

2. Spectre 2H-RMN : cas d’une dynamique lente : 

 
Considérons un ensemble de liaisons C-D immobiles ou dont les mouvements de réorientation ont des 
temps de corrélations τc grands devant νQ

-1 (solide amorphe). Les interactions quadrupolaires ne sont 
pas moyennées sur l’échelle des temps de la 2H-RMN. En général, les orientations des liaisons (C–D) 
sont réparties selon une distribution qui peut être assez large. Le spectre résultant est la superposition 
des contributions correspondant à toutes ces orientations. Dans le cas d’un solide isotrope, les liaisons 
(C-D) occupent des directions équiprobables. 
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Dans le cas du deutérium on a donc un spectre très large (spectre de poudre de largeur §�����N+]��TXL�
est indépendant de l’orientation de l’échantillon par rapport à 0B

&
. 

 
Figure 2-25: spectre typique du deutérium d’un solide isotrope 

 
3. Liquides isotropes : 
 

Dans un liquide, du fait des mouvements moléculaires rapides, les interactions dipolaires et 
quadrupolaires dépendent du temps (à cause du facteur angulaire). On peut décrire schématiquement 
l’effet du mouvement moléculaire de la façon suivante. 
On suppose que l’interaction fluctue avec un temps caractéristique c (petit devant νQ

-1 ) , et que la 
FRQVWDQWH�G¶LQWHUDFWLRQ� �SUHQG�DOéatoirement les valeurs + �RX�–� ��HW�HQ�PR\HQQH�HVW�QXOOH�� 
 
3HQGDQW�OH�WHPSV� c, la précession d’un spin voit sa phase augmenter de � � c . Par analogie avec un 
mécanisme de marche aléatoire, au bout d’un temps t, le déphasage moyen est nul :  

0≡Φ  

Et le déphasage quadratique moyen s’écrit : 
  

t
t

c
2

c

22 τδ=
τ

ϕ≡Φ  

Les déphasages entre les différents spins sont répartis selon une distribution gaussienne de la forme : 

( )














Φ
Φ−≈Φ

2

2

2
expP  

L’aimantation moyenne qu’on observe est la somme (moyenne) vectorielle des vecteurs aimantation 
de tous les spins dans le système : 






 Φ−≡Φ














Φ
Φ−Φ≅Φ= ∫

∞+

∞− 2
expMd

2
expcoscosMM

2

02

2

0x
 

La RMN du deuterium n’est alors sensible qu’à l’interaction quadripolaire moyennée par les 
fluctuations orientationnelles de liaisons C-D plus rapides que νQ

-1, qui peut s’écrire : 










 −Θ=∆
2

1)(cos3 2 t
Qν  

∆  est appelé interaction quadripolaire résiduelle (interaction partiellement moyennée par les 
mouvements de la liaison C-D).  
Si le liquide est isotrope chaque liaison C-D explore sur l’échelle de temps définie par νQ

-1 toutes les 
orientations de l’espace de manière équiprobable. On parle alors de dynamique réorientationnelle 
isotrope. Dans ce cas :  

3

1
)(cos2 =Θ t  

La réorientation rapide et isotrope du tenseur d’interaction quadripolaire lié à chaque liaison C-D 
moyenne à zéro l’interaction quadripolaire résiduelle ∆ . L’Hamiltonien décrivant le comportement 
des liaisons C-D se réduit au seul Hamiltonien Zeeman, zH . Le spectre associé à ces deutérons est 
une raie unique, centrée autour de la fréquence : 



 Chapitre 2 Matériaux et techniques employées                     

                     

 67

00 2
B

π
γνν ==  

 
4. Liquides anisotropes : traction uniaxiale 

 
Si à présent nous considérons le cas de mouvements de liaisons C-D rapides (devant νQ

-1) et 
anisotropes, supposons aussi que le système possède un axe de symétrie macroscopique, que nous 
désignerons par n

&
. Les mouvements réorientationnels n’explorent plus de manière équiprobable 

toutes les directions de l’espace sur cette échelle de temps. Du fait de l’anisotropie des mouvements 
moléculaires, l’effet de moyenne n’est pas total. Le système considéré est alors dit pseudo-solide, car 
bien que fluide, il conserve une composante anisotrope. Chaque liaison C-D contribue au spectre 2H-
RMN par un doublet, centré autour de la fréquence 0ν , et dont l’écartement est directement relié à la 

valeur de l’interaction quadripolaire résiduelle ∆  :  










 −Θ=∆=∆
2

1)(cos3
2

2 t
Qνν    

 
On sépare dans l’interaction ∆ la valeur moyenne <∆> et la partie qui fluctue rapidement δ : 
 

δ+∆=∆  

 
L’interaction résiduelle <∆> entraîne un déphasage φ(t) = <∆>t , c’est à dire un facteur cos(<∆>t) dans 
le signal temporel de la relaxation et la partie fluctuante introduit un terme en exp(-t/T2). 
La fonction de relaxation résultante Mx(t) est de la forme :  
 

Mx(t) §�H[S�-t/T2�FRV�� !W� 
 
Dans le cas qui nous intéresse, l’interaction moyenne � !�est plus faible que pour un solide, sans pour 
autant s’annuler totalement. 
 
Dans le cas où les mouvements moléculaires sont rapides, anisotropes et uniaxiaux autour d’une 
direction privilégiée de l’échantillon, les tenseurs dipolaire ou quadrupolaire sont moyennés suivant 
cette direction. En utilisant le théorème de composition en harmoniques sphériques, on a : 
 

()
2

1cos3
2

1cos3
2

1)(cos3 222 −





 −Ω=−Θ tt θ  

 
où � HVW� O¶DQJOH� D]LPXWDO� HQWUH� O¶D[H�GH� V\Pétrie n

&
 et le champ 0B

&
(direction du champ 0B

& ��� HW� �
l’angle polaire entre n

&
 et (C-D) (direction de la liaison C-D). 
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Figure 2-26 : Angles polaire et azimutal (θ, φ) (et (Ω, Φ)) définissant l’orientation de la liaison C-D 

(respectivement de 0B
&

) par rapport à n
&

. 

 

Le terme ))((cos2 tP θ  est appelé paramètre d’ordre orientationnel de la liaison C-D par rapport à la 
direction de traction n

&
. L’interaction résiduelle (le doublet) ∆ν, est proportionnelle au degré d’ordre 

orientationnel P2 (P2 étant la deuxième fonction de Legendre) : 
 

( )
2

1cos3
)(

2

2
−

=
t

P
θ

θ  

Sa valeur absolue traduit le degré d’anisotropie des fluctuations orientationnelles des liaisons C-D, 
relativement à n

&
. La réorientation du système étudié dans le champ magnétique 0B

&
 permet de suivre 

la dépendance de ∆ν avec Ω.  
 
 

5. Dispositif expérimental 

 
Le spectromètre de RMN 
 
L’échantillon est plongé dans un champ magnétique statique 0B

&
 (ici 8,5 Tesla, soit une fréquence de 

/DUPRU� 0 des protons de 360 MHz), homogène et stable. Ce champ est créé par une bobine 
supraconductrice maintenue à la température de l’hélium liquide dans un cryostat. Un ensemble de 
bobines auxiliaires, alimentées par des courants ajustables, permet de régler finement l’homogénéité 
du champ magnétique statique au voisinage de l’échantillon. A l’émission, une induction oscillante 
radiofréquence (RF) 1B

&
 est générée afin de basculer l’aimantation M

&
 dans le plan xOy.  

 
Les principales étapes d’une expérience de RMN sont donc : 

i) Mise en place de l’échantillon dans la sonde de mesure, au centre de la bobine RMN  
ii) Accord de la sonde par la recherche du Tuning et du Matching : cela consiste  en un accord du 

circuit oscillant à la fréquence voulue et à une impédance de 50 �� SDU� OH� Uéglage de deux 
capacités  

iii) Mise en place de la sonde de mesure dans le champ statique B0  
iv) Optimisation des paramètres : 

• Amplitude du champ 1B
&

 (§��-3 Tesla), qui correspond à la puissance du champ RF durant 
les impulsions ; 

• Durée des impulsions (typiquement 3µs pour les protons) ; 
• Gains de la chaîne de réception ; 
• Paramètres d’acquisition du signal : 
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- Fréquence d’échantillonnage ; 
- Durée d’acquisition ; 
- Durée de répétition ; 
- Nombre de répétitions pour obtenir un rapport signal sur bruit correct. 

 
Le principe de détection du signal RMN est le suivant. Une bobine parcourue par un courant alternatif 
haute fréquence crée le champ oscillant 1B

&
 perpendiculaire au champ 0B

&
 ce qui incline le moment 

magnétique M
&

 de l'échantillon placé au centre de la bobine. 
 

 
 
C'est la composante M(t) (perpendiculaire à 0B

&
) qui tourne a la vitesse 0ω

&
 qui est détectée (et non 

celle parallèle à 0B
&

). Elle crée en effet à travers les spires de la bobine un flux variable donc une force 

électromotrice induite qui apparaît comme une tension variable au borne de la bobine. On nomme le 
signal obtenu signal de précession libre (« Free Induction Decay », FID). 
 
L’aimantation M

&
est perpendiculaire à 0B

&
 après l'application du champ 1B

&
 oscillant a la fréquence o 

(après une durée �WHOOH�TXH� 2/B1 π=τγ ). Elle va progressivement reprendre sa position parallèle à 0B
&

 

Le signal détecté aux bornes de la bobine va être périodique et varier de sa valeur maximale (si � �
o) à 0 : c’est la relaxation M(t) que l’on observe en RMN.  

 
Le signal FID peut avoir diverses formes que l’on peut traiter par Transformée de Fourier. 
Si les noyaux sont identiques alors le signal obtenu est très peu différent d’une sinusoïde de fréquence 

o qui s’affaiblit au cours du temps. Par Transformée de Fourier, on récupère le spectre de résonance. 
 

 
 

Figure 2-27 : Signal de RMN : relaxation temporelle de l’aimantation – spectre de résonance obtenu par 
Transformée de Fourier 
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Mesure d’orientation des chaînes amorphes étirées par RMN 
 
Le caoutchouc se présente sous forme d’une éprouvette de longueur L = 26mm, d’épaisseur e=1mm et 
de largeur variable. Seule la longueur de l’échantillon doit être impérativement connue car les taux 
d’extension sont à appliquer par l’expérimentateur. La largeur de l’échantillon et son épaisseur n’entre 
pas dans les calculs. 
 

 
 

Le gonflement 
 
Ce ne sont pas les chaînes de polymères qui sont directement observées par RMN, mais des molécules 
sondes deutérées insérées dans le réseau de polymères. Avant tout, l’échantillon est donc gonflé avec 
2% en masse de solvant deutéré (dodécane (216,3°C), nonane (Tf = 150,3°C), et éicosane. On a 
comparé certaines expériences entres elles avec différents solvants). L’adjectif deutéré signifie que les 
atomes d’hydrogène de la molécule sont remplacés par du deutérium.  
L’échantillon de caoutchouc à étudier est pesé, et 2 % de cette masse de dodécane deutéré est déposé 
sur l’échantillon. On laisse le caoutchouc absorber le solvant pendant environ 48 heures dans une 
enceinte en verre placé dans une étuve afin que le solvant ne s’évapore pas. Avant de l'introduire dans 
le spectromètre, l’échantillon est à nouveau pesé pour connaître la quantité de dodécane absorbée. 
 
Taux de déformation 
 
Le porte échantillon est constitué d’une tige taraudée et d’un écrou de plastique, placé dans un tube de 
verre. Il permet d’appliquer à l’échantillon étudié le taux d’extension voulu par le biais de l’écrou qui 
prend appui sur le tube en verre. Après avoir placé l’échantillon dans le porte-échantillon, on place 
l’ensemble dans un spectromètre RMN, dont le fonctionnement est décrit plus haut. 

 

 

 
 
Figure 2-28 : Echantillon placé dans le porte-échantillon. A l’aide de la tige taraudée, l’expérimentateur peut 
choisir le taux d’extension de l’échantillon de caoutchouc 
 
Le spectromètre permet d’obtenir des spectres du type de celui Figure 2-29. La méthode consiste 
ensuite à étudier l’évolution du spectre 2H-RMN quand on passe de l’état relaxé à l’état sous 
contrainte uniaxiale. L’état initial isotrope a une dynamique de type liquide (voir plus haut) caractérisé 
par l’apparition d’une raie fine et unique. 

Cet raies éclatent en un doublet d’espacement en fréquence ∆ν, dès que le système est déformé suivant 
une traction uniaxiale (λ≠1). Le spectre évolue lorsque λ augmente. La dynamique locale du système 
(à l’échelle des segments de chaîne) est affectée par la contrainte. Pour λ≠1, les interactions 
quadripolaires sont moyennées par les mouvements moléculaires le long de l’axe de la contrainte. 
Autrement dit, au cours de leurs fluctuations réorientationnelles, les segments de chaîne et donc les 
molécules de solvants se réorientent autour de l’axe de la force. Le spectre RMN obtenu sur un réseau 
étiré s’apparente au spectre d’un fluide uniaxe, c’est-à-dire d’un milieu où la dynamique de tous les 
objets se fait autour d’un même axe macroscopique, ici l’axe de la force appliquée. Cette dynamique 
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est caractérisée par un paramètre d’ordre orientationnel S. La valeur du doublet ∆ν est directement 
reliée au paramètre d’ordre uniaxial de la liaison C-D. 
 
Le solvant 
 
Le solvant n’a pas été choisi au hasard car il doit posséder un certain nombre de propriétés : 
 
1.  Etre peu polaire : Le solvant doit être peu polaire car le caoutchouc est lui-même peu polaire. 

Pour des raisons d’affinité, cela permet une bonne diffusion du solvant, une homogénéité optimale 
du mélange et limite son évaporation. 

 
2.  Deutérium équivalents : Avoir beaucoup de deutérium équivalents chimiquement (le radical CD2 

ne donne pas le même déplacement chimique sur le spectre RMN que le radical CD3) pour que le 
spectre soit simple à analyser avec un  signal intense. Cela permet de n’utiliser que peu de solvant. 

 
3. M : Un solvant de grande masse moléculaire permet de limiter son évaporation. 
 
4. Point d’ébullition élevé : Afin de pouvoir faire des expériences en faisant varier la température 

(0°C à 100°C). Choisir un solvant à point d’ébullition élevé permet d’espérer limiter l’évaporation 
du solvant. 

 
5. Utilisable en petites quantités : Il faut pouvoir mettre peu de solvant pour ne pas modifier les 

propriétés mécaniques du polymère. 
 
6. Produit peu toxique au toucher : Il est important que le solvant ne soit pas toxique au toucher. 
 
Des essais d’introduction de solvant sous forme vapeur ont été faits (à température ambiante et à 
l’étuve 60°C) avec le cyclohexane [D12], le dodecane [D26], l’heptane [D16], l’octane [D18], le nonane 
[D20]. Voici les résultats de ces essais :  
 
 

Nom cyclohexane dodecane heptane octane nonane 

t° ébullition 81°C 216°C 98°C 127°C 151°C 

Prise de masse à t° 
ambiante(A) et à l’étuve 

(E) en 20h 
7%(A et E) 13% (A et E) 

4 à 7% (A) 

7 à 10% (E) 
10 à 15% (E) 

4 à 7% 
(E) 

Il y a perte de masse lors 
des tractions-produit 

restant 
1,3% 5 à 13% 2 à 3% 2 à 4% 2 à 3% 

Nombre de [D] [D12] [D26] [D16] [D18] [D20] 

Masse molaire (g.mol-1) 96 196 116 132 148 
 
 
Le dodécane CD3(CD2)10CD3 est le solvant , parmi ceux sélectionnés, qui contient le plus de deuterium 
par molécule, ce qui permet d’en mettre peu (ne perturbe pas le système) et d’être visible en petite 
quantité sur un spectre RMN. Il est lourd et donc peu volatil. Sa température d’ébullition  élevée 
(216°C) en fait un bon candidat pour nos expériences à haute  température.   
Nous avons donc choisi de travailler avec du dodécane. 
 
Nos solvants sont donc des alcanes, composés de CD3 et d’une chaîne de CD2. Le spectre se compose 
de deux doublets : 
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- Le premier doublet (le plus central) correspond aux groupes CD3 : on y associe la mesure ∆ν1. 
- Le deuxième doublet correspond aux groupements CD2 : on y associe la valeur de ∆ν2. 

 

 
Figure 2-29 : Spectre d’un échantillon de cis-polybutadiène avec 2 % de dodécane deutéré étiré de façon 
uniaxiale à λ=4.. 
 
La séparation des pics varie en fonction des radicaux voisins. Un CD2 entouré de deux CD2 aura un 
couplage quadripolaire légèrement différent d’un CD2 entouré d’un CD3 et un CD2. C’est la raison 
pour laquelle le deuxième doublet correspond aux groupements CD2 est si large. Il comprend une série 
de radicaux CD2 (avec de légers écartement quadripolaire les uns par rapport aux autres, car ils n’ont 
pas les mêmes voisins). Nous avons donc essayé de déconvoluer ce pic, afin de retrouver les 
contributions des différents CD2. 
   
Le solvant deutéré vient s'insérer dans la matrice polymère. Ce que l'on mesure c'est donc l'orientation 
des groupes C-D3 de la sonde par rapport à l'axe de traction. Cette méthode est donc pertinente 
seulement si la sonde, une chaîne qui n'est pas liée aux nœuds de réticulation du caoutchouc,  adopte la 
même orientation que les chaînes liées. Deloche et coll. [40] ont montré, en utilisant une chaîne 
deutérée de PDMS dissoute dans une matrice de PDMS, que l'écart quadrupolaire suit la loi attendue 
en fonction de Ω, l'angle entre le champ statique et l'axe de traction : ∆ν~P2(cosΩ). Quand le polymère 
est  étiré, le splitting ∆ν1 augmente. Les interactions chaîne-chaîne et les effets stériques sont donc 
suffisamment importants pour aligner une chaîne libre (dont les deux extrémités sont pendantes) sur 
les chaînes du réseau .  
 
Cette méthode est donc intéressante car elle est : 

- non destructive : le solvant deutéré ne crée pas de liaison permanente avec le caoutchouc et 
peut être entièrement désorbé 

- de grande sensiblité, même si la concentration de solvant est faible : les noyaux sont dilués, ce 
qui limite les interactions entre deutérons 

- fidèle : l'orientation mesurée est bien celle des liaisons C-H dans les chaînes du réseau 
Ces résultats sont cohérents avec les mesures optiques de biréfringence [41] et de diffraction de 
neutrons [42] ; ils illustrent la corrélation des  orientations entre chaînes voisines.   
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2.3.2.2 Analyse d’un spectre (déconvolution) 
 
Pour ce faire nous avons ajusté les pics par une lorenzienne. Prenons une molécule de dodécane CD3-
(CD2)10-CD3 :  

- Le premier doublet (le plus central) correspondant aux groupes CD3 a un poids de 3 car il y a 
trois deutériums. 

- Le deuxième doublet correspond aux groupements CD2 (de poids 2). 
 

 
Figure 2-30 : Spectre RMN, dont on a deconvolué les pics pour observer la contribution de chaque CD2. 

 
Pour déconvoluer les pics compris sous le deuxième doublet (spectre ci-dessus) nous avons calculé 
l’aire sous le pic, puis considéré que cette aire se décomposait en cinq pics distincts et de surfaces 
équivalentes (pour simplifier), correspondants aux cinq CD2 de la chaîne deudérée.  Ci-dessous est 
représenté un pic, avec les paramètres nécessaires à compléter l’équation.  

 
 

Voici le calcul de l’aire d’un pic : 
2

0
2

2

)(
*

2
yya

a

a

A

−+
, avec A (aire du pic) et ∆νq=(y-y0)

2 

En première approximation A2=A3=A4=A5=A6 et a2=a3=a4=a5=a6 : 
 
On résout la déconvolution des pics grâce à l’équation de la moitié de l’aire sous la courbe : 
 

Paramêtres des pics RMN nécessaires pour 

la résolution de l’équation de déconvolution 
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2 2 2 2 2 2
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A a A a A a A a A a A a

a a a a a a a a a a a aν ν ν ν ν ν
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+ ∆ + ∆ + ∆ + ∆ + ∆ + ∆
 
Les CD2 se décomposent en cinq pics (pour les différents déplacements chimiques de CD2). La 
déconvolution est donnée dans la figure ci dessus. 
 

2.3.2.3 Influence du pourcentage de solvant 
 
Quelle quantité de solvant peut on introduire dans le caoutchouc sans que les propriétés mécaniques 
du matériau soient modifiées et que le signal du deutérium reste visible en RMN ?  
En comparant plusieurs cycles de traction mécanique F(λ) d’un caoutchouc naturel dans lequel on 
ajoute progressivement du solvant, on fait le constat que, jusqu’à 4% de solvant introduit dans le 
caoutchouc, les courbes de cycles de tractions F(λ) du polymère sont quasiment superposées. Par 
contre lorsque le pourcentage est plus élevé la courbe se détache et la taille de l’hystérésis diminue.  
 

 
Figure 2-31 : Cycle de traction mécanique sur un caoutchouc contenant 0%, 1,3% et 3,5% de solvant.  
 
On peut imaginer que le caoutchouc gonfle en s’imprégnant de solvant, les chaînes étant alors plus 
libres de bouger (ce qui améliore la cristallisation quand il y a très peu de solvant et la défavorise 
quand il y en a un peu plus) et leur alignement nécessaire à la cristallisation se fait plus difficilement. 
D’où la diminution de la taille de l’hystérèse.  
 

% de solvant en masse 0% 1,3% 3,5% 5,3% 7,5% 19% 33% 
Aire pour un cycle 

étiré à λ=7 
1,9 2,0 1,7 1,4 1,2 1,15 0,9 

% de cristallisation 19,2 20 17,7 16 15 14,4 11,5 
 
Le moment à partir duquel la courbe du caoutchouc avec solvant diffère de celle sans solvant indique 
le début de la perturbation du milieu caoutchouteux par le solvant. 



 Chapitre 2 Matériaux et techniques employées                     

                     

 75

 
Figure 2-32 : Cycle de traction mécanique sur un caoutchouc contenant 0%, 5,3% et 33% de solvant 
 
Nous avons fait cette même expérience en RMN en dessous de 3,5% de solvant, pour s’assurer que 
cela n’avait pas d’influence sur l’orientation des chaînes amorphes. D’après la Figure 2-33 présentant 
l’écart quadripolaire en fonction du terme de l’élasticité pour différents taux de gonflement du PB 
chargé avec du dodécane deutéré ( 1%, 2%, 3%), montre une superposition de toutes les courbes. On 
en déduit donc que le taux de gonflement des échantillons n’a aucune influence sur les résultats. Ainsi, 
si des erreurs minimes sont faites lors du gonflement des échantillons, cela n’aura pas de répercussion 
sur les mesures de RMN. 

 
Figure 2-33 : Courbes représentatives de l’écart quadripolaire en fonction du taux d’extension du PBC pour 
différents taux de gonflement en dodécane deutéré : 1%, 2% et 3%. 
 

2.3.2.4 Influence de la nature du solvant 
 
Pour vérifier l’influence de la nature du solvant, nous choisissons de gonfler des échantillons de PB, 
de PB chargé, de CN et de CN chargé avec un autre solvant que le dodécane deutéré : le nonane 
deutéré. On compare ensuite les résultats obtenus en RMN. La Figure 2-34 montre les mesures de 
l’écart quadripolaire en fonction de l’élasticité. On remarque les courbes se superposent, ce qui 
signifie que ce changement de solvant n’influence pas les mesures. Les résultats sont identiques que 
l’on gonfle les échantillons avec du dodécane ou avec du nonane deutérés. 



Système et techniques de caractérisation 
 

 76

 

 
Figure 2-34 : Courbes représentatives de l’écart quadripolaire en fonction du taux d’extension pour:  

a) CN, b) CNC, c) PB, d) PBC 
 
J’ai effectué des cycles de traction sur des caoutchoucs gonflés de solvant (toluène de 0 à 62% en 
masse). Pendant un cycle de traction, le caoutchouc perd entre 1.5% et 4% du solvant absorbé.   
 

2.3.2.5 Corrélation entre les écartements quadripolaires 

 
Comme on le verra par la suite les pics dus aux groupements CD2 apparaissent nettement pour les 
grandes déformations (ex. fig1.31) sans avoir recours à la déconvolution. Aux déformations faibles on 
appellera l’écartement ∆ν2  l’écartement correspondant au maximum du deuxième pic (qui résulte de 
la somme de 5 pics). Ces deux mesures ∆ν1  et  ∆ν2 sont donnés par exemple dans les figures ci dessus.  
Comme cela a été observé dans les cristaux liquides, les orientations des liaisons CD des différents 
groupements le long de la chaîne de la sonde deutérée sont corrélées. Dans la Figure 2-34 on reporte 
les valeurs de ∆νi des différents groupes Ci le long de la chaîne. Pour un même matériau étiré à deux 
élongation différentes λ=4.5 et 7. on remarque que l’orientation augmente le long de la chaîne , il y a 
saturation pour le 4ème groupement CD2 .  
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On définit les rapports de corrélation : 
r2 =∆ν2 /∆ν1 ∼ 3.4   ,   r4-6 =∆ν4-6  /∆ν1 ∼ 4.5 

 
Dans cet exemple les pics des premiers CD2 sont visibles (sans déconvolution). Les pics des groupes 
suivants de C3 à C6 ne sont pas résolus. On appelle ∆ν4-6 l’écartement quadripolaire correspondant au 
maximum de cet ensemble. Dans la figure ci dessous on note que les deux rapports de corrélation sont 
constants.  
 
On conclut que l’orientation des sondes et donc du polymère peut être suivie par la mesure de 
l’écartement quadripolaire de n’importe quel groupement de la chaîne deutérée. C’est une conclusion 
qui a déjà été établie dans le cas des cristaux liquides ; les rapports de corrélation ri trouvés sont 
d’ailleurs du même ordre. 
  

 

 
Figure 2-35 : a) Ecart quadripolaire ∆νi, mesuré par RMN dans le caoutchouc naturel (1.2g, avec 2% d’alcane 
deutéré) étiré à  � ���� et � ��, à température ambiante. (l’expérience reproduite avec trois types de solvant : 
dodecane, nonane, eicosane). On observe les différents écarts quadripolaires ∆νi des pics du spectre RMN 
correspondant aux différents groupements CD de la chaîne deutérée du solvant. b) Rapport des écarts 
quadripolaire ∆νi /∆ν1 (des chaînes de solvant deutéré introduite dans le polymère) en fonction de l’extension (au 
cours d’un cycle mécanique) de l’échantillon de caoutchouc naturel contenant 1,2g de soufre.  
 

a) 

b) 
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2.3.2.6 Largeur du pic (W) 
 
Le couplage quadrupolaire entre pics dédoublés indiquent l’orientation moyenne des chaînes de 
solvant dans la matrice caoutchoutique. La largeur du pic (noté W) indique une distribution 
d’orientation moyenne des chaînes. W est dû à plusieurs facteurs : l’inhomogénéité du champ 
magnétique, l’hétérogénéité statique et dynamique du système. Dans le domaine non cristallisé, W 
croit linéairement avec ∆ν, c'est à dire avec (λ2−1/λ).   

 
Figure 2-36 : Largeur des pics (1,2 et 3 correspondant aux différents groupes CD du solvant) mesurés à mi-
hauteurs, en fonction de l’élongation. (il s’agit d’une traction mécanique d’un caoutchouc naturel, contenant 1.2g 
de soufre et étiré jusqu’à λ=4). Dans le domaine non cristallisé, W croit linéairement avec ∆ν, c'est à dire avec λ. 
 
Lorsqu’on fait la traction statique d’un échantillon à une élongation donnée et qu’on élève 
progressivement la température se produit une amélioration de l’orientation des chaînes en moyenne,  
au fur et à mesure que la température augmente. 
 

 
Figure 2-37 : Largeur des pics (1,2 et 3 correspondant aux différents groupes CD du solvant, ici le dodécane) 
mesurés à mi-hauteur, en fonction de la température. Il s’agit d’une traction statique d’un caoutchouc naturel, 
contenant 1.2g de soufre et étiré jusqu’à λ=5. On augmente progressivement la température au cours de la 
traction.  
 

W1 

W2 

W3 



 Chapitre 2 Matériaux et techniques employées                     

                     

 79

Au fur et à mesure que la température croît, la largeur du pic décroît ce qui signifie que la distribution 
d’orientation devient moins large. Les chaînes s’orientent en moyenne mieux. Cela est confirmé par le 
spectre d’orientation, ∆ν croît, avec la température (Figure 2-38). 
 

 
Figure 2-38 : Ecartements quadripolaires (∆ν1,∆ν2 et ∆ν3 correspondant aux différents groupes CD du solvant, 
ici le dodécane) en fonction de la température. Il s’agit d’une traction statique d’un caoutchouc naturel, 
contenant 1.2g de soufre et étiré jusqu’à λ=5. On augmente progressivement la température au cours de la 
traction.  
 
Comme on l'a dit plus haut, l'écartement quadrupolaire traduit l'orientation des chaînes deutérées dans 
la matrice polymère. Le confinement et les interactions à courte portée avec les chaînes voisines 
conduisent à un alignement progressif de la sonde avec l'axe de traction. La largeur de raie est la 
signature de fluctuations collectives des chaînes par rapport à leur position d'équilibre, induisant de 
petites fluctuations dans le potentiel ressenti par la sonde [43]. Le mouvement des chaînes de 
polymère n'est pas gouverné par leurs extrémités (noeuds de réticulation) mais par celui du corps de la 
chaîne. C'est pourquoi il ne faut pas voir les chaînes comme isolées : c'est la corrélation d'orientation  
qui est mesurée par la RMN. On peut la quantifier au travers du paramètre d'ordre orientationnel S, 
typiquement 10-3 pour des fluides uniaxe (plus S est grand plus la chaîne est anisotrope, étirée)[44]. 
 
Les bords de l'échantillon en particulier peuvent générer des fluctuations orientationnelles sur une 
épaisseur de quelques nanomètres, avec alignement préférentiel parallèlement à l'interface. 
Quand on augmente la température on observe que la position des noeuds de réticulation fluctuent 
rapidement mais autour d'une position presque fixe : il n'y a pas de mouvement d'une chaîne entière à 
ces échelles de temps. Chauffer l'échantillon diminue la viscosité, il y a rétrécissement de la largeur 
des raies.  
 

2.4 Conclusion  
 
Les rayons X s’avèrent être une technique extrêmement bien adaptée aux mesures de cristallinité en 
continu. Cela permet d’obtenir tous les paramètres du cristal à chaque instant. La RMN est une 
technique complémentaire car elle donne accès à la partie liquide du matériau par le biais de sondes 
deutérées. Celles-ci permettent de suivre l’orientation des chaînes. On a vu que l’ajout d’une sonde ne 
perturbe ni les propriétés mécaniques, ni les mesures d’orientations des chaînes quand sa concentration 
ne dépasse pas 3%. La nature du solvant ne semble pas non plus influer sur les résultats. Le dodécane 
deutéré à été utilisé dans la plupart de nos expériences ; il a une affinité importante avec le caoutchouc 
et ne s’évapore qu’à très haute température (au delà de 200°C).  
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Chapitre 3   Caoutchouc naturel (CN)  
 
Comme on a pu le voir dans le chapitre 1 et 2, les propriétés mécaniques des élastomères  sont 
connues pour dépendre de la nature de l’élastomère lui-même (taille des chaînes, viscosité, la 
morphologie), du taux de réticulation au sein de la matrice polymère, de l’aptitude à cristalliser et de la 
présence de charges. Elles sont également fortement influencées par l’état de dispersion de ces 
éléments dans la matrice, car il se crée des interactions charge-charge et charge-matrice. Nous avons 
envisagé le système sous différents aspects afin d’en avoir une meilleure compréhension. Le 
caoutchouc naturel sera notre matériau de référence durant cette étude.  
Dans les chapitres 3, 4 et 5 nous allons étudier le caoutchouc naturel : 
 
1-  Non chargé : 

Chapitre 3 : Etude détaillée du déroulement d’un cycle de traction mécanique en même temps 
que la croissance cristalline du système (étude par rayons X) afin de comprendre d’un point de 
vue microscopique ce que l’on observe macroscopiquement. Nous avons réitéré l’expérience 
en RMN afin d’observer la partie amorphe du matériau. Nous avons également effectué des 
tractions statiques du caoutchouc à divers taux d’élongation que l’on a laissé relaxer, afin 
d’étudier l’état d’équilibre du système et de le comparer à une traction dynamique. Nous 
avons enfin essayé d’évaluer la contribution des énergies élastique et visco-élastique dans 
l’hystérésis (variation de la température des expériences pour observer son influence sur la 
cristallinité, le cycle d’hystérésis et les propriétés mécaniques du matériau). 

 
2- Contenant différentes quantités de vulcanisant (soufre) :  

Chapitre 4 : Nous nous sommes particulièrement penchés sur le cas du caoutchouc le moins 
réticulé (0,8g) dont nous avons étudié la striction afin de comprendre la façon dont se produit 
le transition de phase. Nous avons déterminé l’orientation et la quantité de cristallites dans 
cette zone par le biais des rayons X. Nous avons là encore essayé d’évaluer la contribution 
d’énergie élastique, et visco-élastique dans l’hystérésis (expériences en température). 

 
3- Contenant différent taux de charges (noir de carbone) :  

Chapitre 5 : Même type d’expérience que dans le chapitre 4 sur les matériaux plus ou moins 
chargés en noir de carbone afin de pouvoir comparer nos résultats au caoutchouc naturel. 
 

Le chapitre 5 se termine par une comparaison et une discussion sur le rôle respectif des charges, de la 
réticulation  et des cristallites. 
 
3.1 Généralités : Cristallisation et fusion du CN sous tension  
 
Introduction 
 
Les élastomères sont connus pour leur forte extensibilité, ils peuvent subir de grandes déformations 
sans rompre. Cependant ces déformations ne sont pas entièrement réversibles. En effet, la courbe 
force-extension présente une boucle d’hystérésis au cours d’un cycle de traction [1]. La présence d’une 
hystérésis mécanique peut être interprétée comme la conséquence de différents phénomènes :  

- Les effets viscoélastiques (le désenchevêtrement des chaînes au cours de la traction) 
- L’endommagement de la matrice polymère dans le cas d’un élastomère chargé (désorption des 

chaînes des particules de noir de carbone ou cassure des chaînes). 
- La différence de cristallinité entre les phases aller et retour d’un cycle de déformation 

mécanique (« super-cooling ») 
 

La prédominance d’un de ces effets sur les autres n’est pas évidente à déterminer, d’autant que cela 
dépend de nombreux paramètres (quantité de vulcanisant utilisé, présence ou absence de charge, 
aptitude à cristalliser sous tension qui est directement lié à la régularité des chaînes de monomères).  



 Généralités : Cristallisation et fusion du CN sous tension
 

 84 

 
Nous allons essayer de déterminer la relation  existant entre les courbes contrainte - déformation et la 
cristallinité dans l’élastomère, ainsi que d’évaluer la contribution de la viscoélasticité à l’hystérésis 
mécanique. Pour cette étude, la cristallisation sous tension du caoutchouc naturel à été effectuée selon 
deux processus :  
 

La cristallisation sous tension à l’équilibre : 
 

Il s’agit d’étirer le caoutchouc à une extension donnée, de le chauffer afin d’éliminer toute trace de 
cristallinité, puis de le refroidir à température déterminée, de manière à obtenir le taux de 
cristallisation du matériau à l’équilibre thermodynamique (on s’affranchit de tous les effets de 
cinétiques et de relaxation qui peuvent se manifester sur des durées très longues). 

 
La cristallisation hors équilibre, lors d’un cycle de traction : 
 

Il s’agit d’effectuer une déformation cyclique du caoutchouc à vitesse constante et à température 
donnée. La cristallinité de l’échantillon est mesurée en continu tout au long du cycle de traction. C’est 
une mesure sur un système hors équilibre, bien que la vitesse de traction soit très lente.  
Dans la gamme des faibles élongations (λ<3), de nombreux modèles ont été élaborés [2] [3][4] pour 
les élastomères non chargés, mais ils ne concordent pas avec les données expérimentales à fort taux de 
déformation.  
 
Peu d’auteurs ont étudié la cristallinité des caoutchoucs sous tension [5][6][7] au cours de cycles de 
traction à forte extension. S. Trabelsi dans sa thèse (2002) a utilisé la technique de la diffraction des 
rayons X aux grands angles pour mesurer la cristallinité au cours d’un cycle de traction. Nous avons 
fait de même en suivant simultanément la force de traction de l’élastomère et la cristallisation dans le 
polymère. La variation de l’intensité diffractée des raies (200) et (120), nous a permis de déterminer le 
taux de cristallinité du matériau, l’orientation moyenne des cristallites ou encore leur taille en tout 
point du cycle. 
 
3.1.1 Procédure expérimentale 
 
Échantillons étudiés (chapitres 3, 4, 5) 
 
Le caoutchouc naturel étudié est un polyisoprène de conformation 1,4 cis de composition : 
 

Ingrédients de base Echantillons Echantillons 

Caoutchouc naturel 100 g 100 g 

Acide stéarique 2 g 2 g 

Oxyde de zinc 5 g 5 g 

Antioxydant 1 g 1 g 

Soufre 1,2 g, 2g et 0.8g 1,2 g 

Accélérateur 1,2 g 1,2 g 

Noir de carbone 0pce 20pce, 40pce et 50pce 

 

Figure 3-1 : Composition chimique du caoutchouc naturel chargés et non chargés délivrés par la manufacture 
Michelin 
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1- Caoutchoucs naturels avec un taux de réticulation de : 0,8g ; 1,2g ; 2g de soufre (pour 
100g de caoutchouc). 

 
2- Le caoutchouc naturel réticulé avec 1,2g de soufre, et avec trois taux de charges : 20pce, 

40pce ou 50pce de noir de carbone (pour 100g de caoutchouc). 
Les matériaux se présentent sous la forme d’éprouvettes de traction formées d’une bande (e=1.5mm 
d’épaisseur* l=0.6 mm de large) de  L=10 ou 30mm de long, aux extrémités desquelles se trouvent 
deux renflements (qui permettent de le fixer dans les mors de la machine de traction). 
 

 
Figure 3-2: échantillon de caoutchouc 

 
Instrumentation 
 
Le dispositif expérimental utilisé pour les cycles de traction mécanique est constitué de trois 
éléments : la machine de traction, la source de rayons X, le détecteur ou la caméra CCD pour la 
détection de l’intensité diffractée.  
 
La machine de traction comporte : 
 

- un moteur pas à pas. La vitesse minimale est v=0.9 mm/min, elle peut aller jusqu’à 
180mm/mn. Nous travaillons généralement à 2mm/mn. 

- un capteur de force (capacité maximum de 50N, 100N ou 250N) interchangeable, qui permet 
d’obtenir les courbes de force-élongation.  

- un capteur de température 
- une circulation d’air permettant de faire varier la température de 0°C à 110°C. 

 
Synchrotron : 
 
L’expérience menée au synchrotron est une expérience sur un caoutchouc étiré de façon statique, dont 
on a étudié la cristallinité. Les photos ont été enregistrées par le biais de la caméra CCD (décrite 
chapitre 2).  La longueur d’onde utilisée est λ = 1,448 Å et le diamètre du collimateur est φ = 0,1 mm. 
L’intensité de la radiation synchrotron autorise des temps de pause très courts, ce qui a permis de faire 
une cartographie de notre échantillon. L’échantillon et la caméra CCD sont placés 
perpendiculairement au faisceau de rayons X.     
 
Procédure : 
 
Le protocole expérimental appliqué est le même pour toutes les expériences qui vont être décrites par 
la suite : ce protocole permet de mesurer et enregistrer en temps réel la cristallinité du matériau (en 
intensité de faisceau diffracté), la force (en Newton), la température (en degrés Celsius) et le temps (en 
secondes) au cours de l’expérience.  

- On place le caoutchouc à l’état détendu (λ=1) entre les deux mâchoires de la machine de 
manière à ce que la force mesurée soit nulle.  

- On définit une vitesse de traction  et une valeur d’élongation maximale à atteindre après 
laquelle il y a retour à l’élongation initiale. 

- Les courbes Contrainte-Déformation sont obtenues à partir de cycles de traction mécanique 
effectués à vitesse constante sur des échantillons de caoutchouc naturel. Simultanément est 
enregistré par le biais d’un détecteur à gaz, l’intensité de la raie équatoriale (200) associée aux 
cristallites.  
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b) a) 

3.2 Description d’un cycle de traction lente à température ambiante   
  
Le cycle de traction se décompose en deux phases : la traction (aller) et la rétraction (retour). Ces deux 
phases sont indiquées par les flèches sur la Figure 3-3. Le cycle peut être subdivisé en plusieurs 
segments, qui correspondent aux divers comportements microscopiques du caoutchouc. Ces points 
singuliers sont notés O,A,B,C,D,E sur la figure : 
 
 

Figure 3-3: Evolution simultanée a) de la contrainte σ� �E��GH�OD�FULVWDOOLQLWp�DX�FRXUV�G¶XQ�F\FOH�GH�WUDFWLRQ�GH�
vitesse 2mm/min à la température ambiante pour un caoutchouc naturel. 

 
La théorie générale de l’élasticité caoutchoutique aux faibles élongations donne la relation contrainte 
déformation : 

                                                          )(2 2−−= λλσ sFkTd                     Équation 3-1 
 
où σ est la contrainte nominale (force divisé par la section initiale de l’échantillon), F est un préfacteur 
(dépendant du modèle décrit [1][8]), T la température, k la constante de Boltzmann, ds la densité de 
ponts sulfure du polymère. La déformation macroscopique λ= L/L0 est la déformation locale des 
chaînes entre nœuds de réticulation.  

  
3.2.1 Traction aller : parcours (OABC)  
 
De 0 à A : 1<λ <4  
 
La contrainte σ augmente linéairement avec l’élongation λ (Figure 3-3 a), pour les gammes 
d’extension comprise entre 2< λ <4. On ne détecte aucune trace de cristallinité avant l’extension λ ���
(Figure 3-3b), bien que Toki prétende avoir détecté un début de cristallinité plus précoce par le biais 
de l’étude de la phase solide en RMN. 
Dans ce domaine de faible déformation, et tant que le matériau n’a pas commencé à cristalliser, il obéit 
à la relation de Mooney et Rivlin, qui relie la force de relaxation à la déformation suivant la loi 
empirique suivante : 

                                                       σ / (λ -λ -2) = C1+C2.λ -1                              Équation 3-2 
 

C1 et C2 étant des constantes (définies dans le chapitre 1 et en annexe) et σ la contrainte nominale. 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN)
 

 87

Pour certains auteurs, la présence du deuxième terme est due aux enchevêtrements  (les mesures qui 
ont conduit à cette loi n’ont pas été faites à l’équilibre). La constante C2 est donc un terme correctif 
permettant à la loi de Mooney et Rivlin de mieux décrire le comportement de l’élastomère avant 
cristallisation. La densité de ponts sulfure est de la forme ds∼1/Mc où Mc est la masse moléculaire des 
chaînes reliant les points de réticulation. Quelques auteurs proposent d’écrire ds=1/Mc+1/Me, où Me est 
la masse moléculaire entre deux enchevêtrements, ds est alors appelée densité "effective" de pont de 
réticulation. 
 
De A à B : 4<λ <5 
 
Les premières cristallites se forment à partir de λA=4, elles continuent ensuite de se multiplier et un 
réseau cristallin se met en place. La cinétique de cristallisation est très lente au début et s’accélère 
rapidement. 
La cristallisation sous tension produit deux effets : 

• Chaque cristallite joue le rôle d’un nœud de réticulation, ce qui tend à augmenter le module 
apparent.  

• Au cours de la cristallisation, Flory a montré qu’il y a relaxation des chaînes amorphes, ce qui 
tend à faire diminuer la contrainte. 

 
Pour λA ≥ 4, la cinétique de ces deux effets opposés sont du même ordre, ils se compensent 
partiellement. Dans ce cas la force augmente peu avec la déformation (Figure 3-3 a). Il y a alors 
apparition d’un plateau.   
Dans ce domaine l’équation 1 s’écrit :                    

     ( ) lcs dd λσ +∝                          Équation 3-3 

 

car aux grandes élongations on a : λλλ ≈− − )( 2 , le rapport d’extension local λl est inférieur au 
rapport λ macroscopique, en effet la cristallisation a modifié l’étirement de la phase amorphe. (ds+dc) 
est appelé densité effective de points de réticulation. dc est un terme proportionnel à la cristallinité. 
Chaque cristallite joue le rôle d’un nouveau point ou d’une série de points de réticulations, le terme ds 

tient compte des enchevêtrements.  
 
La cristallisation a deux effets antagonistes, dc augmente avec le nombre de cristallites et l’extension 
locale λl diminue (relaxation des chaînes). Le facteur (ds+dc) λl, varie donc peu dans ce domaine.   
 
 De B à C : 5<λ <6 
 
La contrainte et la cristallinité augmentent fortement avec le taux d’extension λ : F
HVW�OH�GXUFLVVHPHQW� 
La cinétique de cristallisation est très rapide, l’effet de la réticulation domine sur l’effet de relaxation 
des chaînes, d’ou l’augmentation de la contrainte. Ce durcissement a été interprété par de nombreux 
auteurs comme étant du à l’extensibilité limite des chaînes. Ce n’est pas notre interprétation, car si l’on 
chauffe le durcissement disparaît (Figure 3-4). 
Dans ce domaine l’équation 1 s’écrit :  

                                                                ( ) lAA k λλλσσ −+∝ 2                               Équation 3-4 
 
Car dc, la densité en cristallites (sachant qu’elles sont de taille constante) est proportionnelle à la 
cristallinité : dc~χ~(λ−λΑ). Le préfacteur k2 dépendrait de la fonctionnalité des cristallites, c’est à dire 
du nombre de chaînes les reliant aux autres cristallites et aux points de réticulation. C’est un paramètre 
phénoménologique qui traduit la correspondance entre les effets de cristallites et ceux des points de 
réticulation. On peut suggérer que ces cristallites sont d’autant plus efficaces que la déformation est 
forte, dans ce cas k2 ∼λ. Ici k2 augmente avec λ car dans cette zone, les cristallites sont suffisamment 
nombreux pour être interconnectés entres eux par des chaînes polymères.  
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Si, comme on le verra par la suite, λl varie faiblement avec l’extension macroscopique λ, on obtient 
alors la loi de renforcement   
                                                                     σ ∼ λ (λ−λΑ)                                          Équation 3-5 

 
3.2.2 Rétraction : Relaxation : parcours (CDEO)   
 
Les cristallites précédemment formées fondent, les chaînes redeviennent amorphes. Durant la phase 
retour du cycle de traction il y a diminution de la contrainte et de la cristallinité. Il n’y a pas de retard à 
la fusion des cristallites. 
De C à D : 6<λ <4.5 
 
La contrainte présente des valeurs inférieures à celles de la traction [B-C] pour les mêmes taux 
d’extension et une cristallinité supérieure, d’où l’apparition de la boucle d’hystérésis (dans la courbe 
mécanique et dans celle de cristallisation) (Figure 3-3 a et b). Nous allons établir la corrélation entre 
les hystérésis qui apparaissent simultanément dans les cycles contrainte extension et cristallinité 
extension. De manière similaire à la phase de renforcement dans ce domaine l’équation 3-1 s’écrit :  
    

                                                        ( ) 2
4 ~ λλλλσσ DD k −+∝                               Équation 3-6 

 
Signalons à nouveau que λ est la déformation macroscopique et non la déformation locale λl (qui est 
différente du fait de la présence de cristallites). 
  
De D à E : 4.5<λ<3 
 
La contrainte est constante alors que les cristallites fondent de façon continue. C’est une zone 
d’équilibre entre deux phases : la force reste quasi-constante. Cela est dû au fait que lorsque les 
cristallites fondent, les chaînes, enchevêtrées entre les cristallites précédemment, se retendent 
partiellement. La disparition progressive des cristallites provoque la remise sous tension d’une partie 
des chaînes de polymère, et donc un maintient de la force lorsque la déformation diminue. Le taux 
d’extension λE correspond à la fusion des dernières cristallites.  

Dans cette zone: Cte=σ  
 

Pour comprendre l’origine de l’hystérésis et l’effet de la cristallisation sur le cycle de traction, nous 
avons fait un cycle de traction à haute température.  

 
Cycles en température 
 

Les cycles à hautes températures permettent de s’affranchir de la cristallinité (car à cette 
température et dans ces conditions expérimentales, il ne cristallise plus). Il faut cycler l’échantillon 
pour obtenir des résultats reproductibles, même dans un caoutchouc non chargé  (Figure 3-4 c). Le 
premier cycle (en noir) présente une petite hystérésis. A partir du second cycle (en rouge), l’expérience 
est reproductible et l’hystérésis est pour ainsi dire inexistante. L'hystérésis lors du premier cycle est 
attribuable à la viscoélasticité qui subsiste à 82°C, à la rupture de chaînes courtes et/ou à la 
réorganisation des nœuds de réticulation. Il y a aussi un effet de relaxation au niveau des mors qui 
retiennent les extrémités de l’échantillon. C’est l’effet attendu en l’absence de cristallisation induite (à 
haute température). L’hystérésis est donc principalement due à la présence de la cristallisation. Il faut 
considérer le fait que la viscoélasticité de l’élastomère, n’est pas identique à 20°C (elle est amplifiée 
Figure 3-4 d) et à 82°C, on ne peut donc pas négliger la partie hystérétique qui subsiste. 
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Figure 3-4 : Evolution simultanée a) de la contrainte σ (en noir) à 40°C, (en rouge) à 82°C, (en bleu) sous 
contrainte statique b) de la cristallinité au cours d’un cycle de traction de vitesse 2mm/min à 40°C pour un 
caoutchouc naturel, (en bleu) au cours de tractions statiques à 40°C c) Il faut cycler l’échantillon pour obtenir des 
résultats reproductibles, même dans un caoutchouc non chargé (effet Mullins à 82°C),d) effet Mullins à 22°C  

 
Figure 3-5 : Cycle de traction d’un caoutchouc naturel effectué à la vitesse de 2mm/min, à la température de 
8°C., évolution de la contrainte σ (en noir) à 8°C, (en rouge) à 82°C (renormalisée à 8°C), (en bleu) sous 
contrainte statique. 
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La Figure 3-4 a, représente (en noir) un cycle de traction mécanique classique auquel on a superposé 
un cycle à 82°C (le caoutchouc ne cristallise plus). Le plateau AB a totalement disparu sur la courbe à 
80°C. Cela confirme que ce plateau est induit par la présence des cristallites qui permettent aux 
chaînes amorphes de relaxer. La courbe de traction à haute température (rouge) coupe la courbe de 
contrainte (noire) à 40°C  à une élongation λ∼7; à cette extension la cristallinité est d'environ 14% 
(Figure 3-4 b). 
 
Sur la Figure 3-5, l’expérience est la même, mais effectuée à 8°C (courbe noire). Le « durcissement » 
est spectaculaire à cette température car le taux de cristal formé est de 25% au maximum d'élongation 
alors qu’il n’est que de 15% à 40°C. L‘amplification de la contrainte due aux cristallites qui réticulent 
« temporairement » le matériau est notable lorsque l’on compare la courbe du caoutchouc non 
cristallisé (courbe rouge) à celle du caoutchouc cristallisé (courbe noire).  
 
Il est intéressant de noter que quelque soit la température, l'intersection de la courbe de traction avec 
celle faite à 82°C (pas de cristallisation) se fait à une certaine élongation qui correspond à 15% de 
cristallinité du matériau (intersection de la courbe rouge et la courbe noire).  
 
Tractions statiques 
 
Rappel : Il s’agit d’étirer le caoutchouc à une extension donnée, de le chauffer afin d’éliminer toute 
trace de cristallinité, puis de le refroidir à température déterminée, de manière à obtenir la cristallinité 
du matériau à l’équilibre. 
La traction statique (points bleus) est une expérience qui a lieu à l’équilibre, alors qu’un cycle de 
traction continu est une expérience hors équilibre car le matériau n’a pas le temps de cristalliser autant 
qu’il le pourrait à une élongation donnée. Lors de l’expérience à 40°C (Figure 3-4 a et b), la contrainte 
σ, que l’on obtient pour chaque élongation statique λ, est très proche des points de contrainte que l’on 
aurait obtenus pour un cycle mécanique continu tiré à l’infini, en phase de rétraction. De même, la 
cristallinité obtenue est la même que celle que l’on obtient lors de la phase de rétraction du cycle 
mécanique dynamique. Cela permet de conclure que la phase de rétraction d’un cycle mécanique 
correspond à un état d’équilibre macroscopique du matériau, à partir de l’extension où les courbes se 
confondent (traction statique (points bleus) et la courbe rétraction dynamique.  
 
Si on observe à présent la traction statique (points bleus) à 8°C, que l’on compare au cycle de traction 
à cette même température (cycle noir)(voir Figure 3-5 ), les points du cycle statique sont situés un peu 
au dessus du cycle mécanique déformé en continu à v=2mm/min. Cela s’explique par le fait que les 
deux échantillons n’ont pas la même histoire. En effet, pour une extension de λ=5, l’un a la 
cristallinité correspondant à cette extension (échantillon étiré de façon statique) alors que l’autre (cas 
de l’expérience dynamique) présente plus de cristallites (lors de la rétraction du cycle) à cette même 
extension, car il a été étiré jusqu’à λ=7 antérieurement dans le cycle. Plus de cristallites signifie aussi 
plus de relaxation des chaînes amorphes entre les cristallites. Cela explique que la contrainte au cours 
de la rétraction est un peu inférieure à la contrainte lors du cycle statique.  
On peut en conclure que la rétraction est à un état de « pseudo équilibre ». 
 
Conclusion : L'existence de l'hystérésis et du durcissement au cours du cycle est attribuable 
essentiellement à la cristallinité. La phase de rétraction du cycle mécanique est une phase d'équilibre.  
 
 
3.2.3 Influence de la vitesse de traction 
 
Dans ce paragraphe nous allons essayer de mettre en évidence l'effet de la vitesse de traction sur la 
contrainte au cours du cycle de traction. Nous allons pour cela faire des cycles de traction à différentes 
vitesses v=1mm/s et v=0.07mm/s (voir Figure 3-6), ainsi qu’à V=1.5mm/s et V=0,05mm/s. Nous 
disposons d’échantillons de caoutchouc naturel (1,2g de soufre) de longueurs L0=10mm et L0=30mm. 
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Comme précédemment les cycles ont été subdivisés en quatre régimes séparés par les points 
caractéristiques définis précédemment Α, B, C, D et E. 
 
Tractions à vitesse modérée 

 
Figure 3-6: Cycles de traction mécanique sur un échantillon de CN a) L0=10mm, v=1mm/s et v= 0.07mm/s, b) 
L0=30mm, v=1mm/s et v=0.07mm/s. Comparaison des cycles pour chaque vitesse et chaque échantillon. 
  
La Figure 3-6 a) donne la variation de contrainte au cours du cycle de traction (taux d’extension 
λmax=6,5) pour deux vitesses (v=1mm/s et v=0.07mm/s.).  
 

- Les deux cycles de traction se superposent dans les domaines [O-A] et [E-O]. Ces derniers 
correspondent à l'extension élastique réversible du caoutchouc, qui est libre de tout effet de 
cristallisation. Il n'y a pas d'effet de la vitesse dans ces domaines au cours du cycle de traction. Les 
cycles se superposent aussi entre [B-C] et [C-D], zones de durcissement puis de fusion d'une grande 
part des cristallites (cinétique rapide).  

 
- Pour la vitesse la plus faible, le plateau [A-B] est plus marqué. Dans ce domaine  la courbe 

σ( ε ) est légèrement inférieure à celle obtenue à plus forte vitesse. Ceci serait dû à la relaxation des 
chaînes amorphes : le matériau dont la traction est la plus lente a plus le temps de cristalliser et ses 
chaînes de relaxer en A lorsque la cinétique de cristallisation est encore lente. La reptation des chaînes 
dépend uniquement du matériau et de ses adjuvants, alors que la cinétique de cristallisation augmente 
avec la vitesse de traction. Lorsque la traction est rapide, la cinétique de cristallisation l’emporte sur 
celle de relaxation, et le palier [A-B] est plus court ; si au contraire la traction est très lente, la 
relaxation des chaînes peut compenser l’effet de la cristallisation et le plateau « s’allonge ». Ici le 
cycle à v=0.07mm/s dure 28 minutes, le cycle le plus rapide dure 2 minutes; comme on pouvait s’y 
attendre, lors du cycle lent, les chaînes du polymère amorphe entre les cristallites relaxent beaucoup 
plus que pendant la traction rapide, les deux effets s’opposent et la force augmente à peine.  

 
- A partir de λB, il y a durcissement, la cinétique de cristallisation augmente rapidement et les 

deux courbes se confondent pour les deux vitesses. Nous sommes dans les deux cas à vitesse 
suffisamment lente pour que le caoutchouc ait le temps de cristalliser pleinement. 
 
La Figure 3-6b, permet de se rendre compte que les petits échantillons sont moins homogènes que les 
grands. L'expérience est identique à la précédente, mais a été menée sur un échantillon de longueur 
L0=30mm. On observe les mêmes faits que précédemment. Ce qu’il est intéressant de noter est la 
différence de force pour les deux échantillons à même taux d’extension 650% (en théorie, on aurait du 
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trouver la même force maximale). La force est plus faible pour l’échantillon court que pour le long, 
certainement parce que la préparation des éprouvettes (injection dans le moule, condition 
d’écoulement, réticulation) est un peu différente. On peut également invoquer  les effets de bords aux 
mors sur la force de relaxation, effets qui seraient plus importants sur l’échantillon le plus court. Cet 
effet n’est pas compris. 
 
Tractions à vitesses élevées 
 

A présent  comparons ces expériences à d'autres tractions (tirées des expériences effectuées 
par Trabelsi [24]) faites à plus grande vitesse V=0,05mm/s et V=1,5mm/s sur des échantillons de 
30mm (Figure 3-7). On constate la superposition des deux cycles de tractions dans les domaines 
d'extension [O'-A'],et [D'-O'], zone du domaine élastique, réversible. Par contre à partir d'une certaine 
vitesse, le plateau ([A-B]) n'est plus visible (Figure 3-7a, V=0,05mm/s) et la zone de durcissement 
(que nous appelions [B-C], ici c'est [A'-B']) ne se superpose plus. Dans le domaine du durcissement 
λ=[5-6], où cristallinité et contrainte croissent fortement avec λ, les contraintes enregistrées pour le 
cycle rapide sont légèrement inférieures (σ=3,5MPa contre σ=3,8MPa pour la traction lente) (Figure 
3-7a). Parallèlement, la cristallinité présente des valeurs plus faibles dans le cas d'une traction rapide 
(Figure 3-7b). En effet, si la vitesse de traction augmente, la vitesse de cristallisation augmente aussi 
(et donc la cristallinité « hors équilibre » diminue). Au contraire, lors d’un cycle à basse vitesse 
(Figure 3-6), d’une part la contrainte n'est que de σ=2,8MPa à λ=6 car la cristallinité plus importante, 
et d’autre part la lenteur de la traction donne aux chaînes amorphes de relaxer. 

 
Figure 3-7: Effet de la vitesse de traction sur a) la contrainte, b) la cristallinité, c) la dimension du cristal L002, d) 
l'orientation cristalline donnée δψ1/2 au cours d'un cycle de traction pour un CN ms=1,2g. 

 
En ce qui concerne la phase de rétraction [B'-D'], les enregistrements de la contrainte (Figure 3-7a) 
montrent que la déformation rapide ne permet pas une relaxation, mesurée au travers de la quantité 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN)
 

 93

δσ/σaller, similaire à celle obtenue au cours d'un cycle lent. En effet la cristallinité diminue (en tout 
point du cycle) lorsque la vitesse augmente. C'est la raison pour laquelle il y a une diminution 
simultanée de l'aire d'hystérésis dans les deux types de cycles: contrainte/extension et 
cristallinité/extension. Par contre la mesure de la taille des cristallites (raie de diffraction 002, Figure 
3-7c) montre que leurs dimensions ne varient pas avec la vitesse de traction (Figure 3-7d). 
L'orientation des cristallites n'est pas non plus influencée (la désorientation à la rétraction est la même 
quelle que soit la vitesse considérée). 
 
Conclusion :  
On constate que la vitesse de traction a deux effets : d’une part elle accroît la vitesse de cristallisation 
et d’autre part elle laisse moins de temps  aux chaînes amorphes pour relaxer. Ces deux effets tendent 
à rendre le système plus fortement cristallisé et avec des contraintes plus élevées quand on augmente 
la vitesse des cycles. Ceci n’est toutefois plus vrai aux très grandes vitesses où la cristallisation se fait 
de manière très partielle. Ceci illustre la compétition entre les cinétiques de cristallisation et de 
relaxation lors d’une traction mécanique.  
 
3.3 Explication: Variation entropique du système 
 
Lorsque l’on effectue une traction sur un caoutchouc, on induit une cristallisation forcée, entre deux 
points de réticulation. Deux effets concourent alors : l’extension des chaînes provoque une diminution 
d’entropie, ce qui conduit à la cristallisation d’une partie des segments d’entres elles (les chaînes sont 
prétendues et orientées suivant la direction de la traction) et d’autre part un gain d’entropie de la partie 
restée amorphe du polymère. Il relaxe et la force exercée sur les points de réticulation diminue. 
 

                   
Figure 3-8: Cristallisation des chaînes, modèle de Flory 

 
Dans la Figure 3-8, λ représente l’extension macroscopique à laquelle est soumise une chaîne de 
polymère comportant Nc monomères. Avant extension, la longueur de la chaîne à l’équilibre vaut 
r0=αa√Nc (où a est la longueur d’un monomère), après traction elle vaut : r=λr0. Quand une cristallite 
de longueur a.nc se forme, il reste Nc-nc monomères dans la partie amorphe de la chaîne. L’extension 
de la chaîne amorphe restante s’écrit alors : 
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L’extension locale λl est donc plus faible que l’extension macroscopique λ, ce qui traduit le 
phénomène de relaxation induite par la cristallisation. 
Quand le caoutchouc cristallise, il tend vers un état d’équilibre thermodynamique qu’il va atteindre 
avec une cinétique très lente et dépendante de la température. 
 
Nos cycles de traction sont en général effectués à la vitesse v=0,034mm/s ; un cycle de 210mm (λ=7) 
dure donc environ 3h26mn. Le matériau commence à cristalliser à λ=4 à température ambiante et le 
plateau de relaxation débute à λ=4,6 (Figure 3-9 c). Entre λ=4 et λ=4,6, le caoutchouc s’allonge de 
18mm. Le matériau met 8min 50 sec avant que la relaxation soit visible.  

 

 
Figure 3-9: Cycles de traction mécanique à différentes élongations maximum λmax, sur un échantillon de CN, 
L0=30mm, v=1mm/s a) avant cristallisation, b) après cristallisation, c) cristallinité correspondante. 
 

Nous avons réalisé plusieurs cycles à diverses élongations maximales λmax (Figure 3-9 b) et (Figure 
3-9 c) sur l’échantillon de longueur 30mm, à la vitesse v=1mm/s. La reproductibilité des cycles pour 
les différents taux d’extension est très bonne et les courbes à λmax croissants s’imbriquent parfaitement 
les unes dans les autres. Tant que le caoutchouc ne cristallise pas il n’y a pas d’hystérèse ; elle apparaît 
à partir de 450%. Le point λE (point où se referme le cycle mécanique, c’est-à-direle point de 
disparition de la dernière cristallite) est le même quelque soit l’élongation choisie (λ ≈ 2,5 20°C).  

 
A partir de quelle cristallinité les chaînes peuvent elles commencer à relaxer de façon visible ? A 
λ=4,6, la cristallisation est environ de 3% et la relaxation des chaînes est visible au travers de la baisse 
de la contrainte. Au-delà de 10% de cristallisation, la force est plus importante, le durcissement 
l’emporte cinétiquement sur la relaxation des chaînes. 
 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN)
 

 95

Conclusion :  
Lorsque la traction est rapide la cinétique de cristallisation l’emporte sur la cinétique de relaxation des 
chaînes et le palier [AB] est plus court ; si au contraire la traction est très lente, la relaxation des 
chaînes peut compenser l’effet de la cristallisation et le plateau « s’allonge ».     
L'effet de la vitesse se traduit donc par une diminution de la cristallinité et donc de la force quand la 
vitesse est rapide (moins de points de réticulation), ou une baisse de la force quand la vitesse est lente 
(car les chaînes amorphes ont le temps de relaxer). En effet le temps de cristallisation (et donc la 
cristallinité) diminue quand la vitesse augmente. Ni la taille des cristallites ni leur orientation ne sont 
affectées par la vitesse de traction. Il en ressort que plus la vitesse est rapide et plus la taille de 
l'hystérésis est réduite, car plus la cristallinité est faible. (la cristallisation débute à plus forte 
extension). 

 
Il doit exister une vitesse au-delà de laquelle le matériau ne cristallise plus, quelle que soit l'extension. 
La cinétique de la cristallisation sous tension est importante, car la baisse de cristallinité est synonime 
de fragilisation du matériau face à la rupture. 
 
3.3.1 Procédure expérimentale 
 
Nous avons étudié un autre aspect de la cinétique : la traction statique.  
 
Dans la thèse précédant celle-ci [24] avaient été effectuées des tractions statiques à λ=3 à basse 
température (-25°C). On avait observé : 
 

• deux régimes de cristallisation, un « rapide » durant les 15 premières heures (de façon 
corrélée, une relaxation importante de la force) suivi d’une phase de cinétique plus lente 
(durant laquelle la force relaxe très peu).  

• la taille moyenne des cristallites et leur orientation sont constantes au cours du cycle, même si 
le taux de cristallinité augmente. 

 
Nous avons refait le même type d'expérience à température ambiante (la cristallinité et la viscosité 
sont différentes à cette température) dans le but de suivre l'évolution de la force en fonction du temps. 
Nous avons étiré le caoutchouc à différents taux d'extension λmax, et l'on a observé la valeur de la 
contrainte au cours du temps ("les deux régimes" décrits plus haut).  
 
Le dispositif expérimental utilisé pour l’étude de la cristallisation au cours de la relaxation des chaînes 
de l’élastomère est identique à celui employé pour effectuer les cycles mécaniques. 

Figure 3-10: Hystérésis contrainte 
extension en fonction du taux d'élongation 
maximum,, pour trois vitesses de traction 
V1, V2 et V3. [24] 
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- Il est placé au repos (λ=1) entre les deux mâchoires de la machine de manière à ce que la force 
mesurée soit nulle.  

- On définit la vitesse de traction (v=1mm/s) et la valeur d’élongation maximale à atteindre. On 
maintient ensuite l'échantillon à cette extension. 

- Le programme enregistre en temps réel les données de l’expérience (temps en secondes, force 
en Newton, élongation en millimètres, température en degrés).  

 
On effectue une traction de l’échantillon jusqu’à différents taux d’extension maximaux λmax fixés. 
Cela permet de suivre l’évolution de la relaxation de la force du caoutchouc en fonction de log(t) 
(Figure 3-11). 
 
On soumet aussi un caoutchouc contenant du solvant deutéré, à différents taux d’extension fixé, puis 
on compare (par le biais d'une RMN) les variations des écarts quadrupolaires ∆ν6 en fonction du temps 
(Figure 3-11c) afin de visualiser la relaxation des chaînes amorphes durant la cristallisation. 
 
 
3.3.2 Résultats : traction statique à température ambiante 
 
L’analyse quantitative des mesures expérimentales a fourni les résultats suivants : 

- On commence à observer une relaxation à λmax > 3,7. 
- La cinétique de relaxation, pour un λmax donné, présente systématiquement deux régimes 

distincts : une relaxation rapide exponentielle et une relaxation lente linéaire (Figure 3-11b). 
- Les pentes des courbes de relaxation dσ/dlog(t) varient suivant le taux d’extension maximum 

λmax  
- Le saut de la force de relaxation aux temps courts varie également avec λmax. 

a) b) 

Log(t) 
 

Log(t) 
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Figure 3-11: a) Relaxation de la force à taux d’extension fixé, b) Cinétiques de relaxation pour différents taux 
d’extension. (le saut T1=100sec), c) Evolution de l’écart quadrupolaire ∆ν6 du CN-D à différents taux 
d’élongation (avant et après cristallisation) en fonction du temps, d) Variation de ν6 en fonction du temps (CN 
étiré à un taux d’extension fixée  λ=6) ; deux spectres obtenus à deux temps différents     
 
La cinétique aux temps courts est la même pour l’ensemble des expériences effectuées, à tous les taux 
d’extension. Seuls deux paramètres changent : le saut de force aux temps courts et la pente des courbes 
de relaxation aux temps longs. 
 
Les spectres obtenus en RMN donnent des résultats complémentaires (Figure 3-11c et d ):  

- Pour un taux d’extension de 2,9 (avant cristallisation), il n’y a aucune variation des écarts 
quadrupolaires au cours du temps ce qui confirme qu’il n’y a pas de relaxation des chaînes 
amorphes. 

- Après cristallisation, pour des taux d’extension de 4,3 et 5,7, les écarts quadrupolaires 
diminuent en fonction du temps ce qui montre bien une relaxation des chaînes amorphes du 
CN dans ce domaine. Cette expérience confirme que la relaxation des chaînes amorphes ne 
serait donc due qu’à la cristallisation. 

-  
La Figure 3-11d illustre ce phénomène de relaxation des chaînes de solvant et donc des chaînes 
amorphes du  CN à deux temps différents. Plus le temps d’attente d’une mesure est important et plus 
les chaînes amorphes relaxent. 
 
 
Interprétations : 
 
Plusieurs explications peuvent être avancées : 

- Cela peut être attribué aux effets de bords de l’échantillon : la partie centrale du matériau 
relaxe plus lentement que les extrémités (situées près des mors). Après traction la déformation 
locale au centre de l’échantillon est plus faible que la déformation macroscopique. Cette 
hypothèse a été confortée par des mesures d’absorption de RX (mesure de cristallinité locale -
voir striction). 

 
- On peut également attribuer cet effet à la présence de deux types de cristallisation, dont les 

cinétiques seraient très différentes (chapitre 2, figure 2.6 : conformations en chaînes étirées ou 
en chaînes repliées par exemple). 

 

c) d) 

'Q��
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- Une dernière hypothèse est que, étant donné la vitesse de traction (v=1mm/s), l’énergie que 
l’on apporte au système permet une cristallisation rapide du matériau.  Les chaînes amorphes 
relaxent avec retard (car cette cinétique est lente) de façon importante quand la traction cesse - 
d'où le saut de force. D'autre part, quand la traction s'arrête, la cristallisation continue, il y a 
retard à la cristallisation (premier régime). Dans un second temps, la cinétique de 
cristallisation ralentit (car l'extension est fixe (vitesse nulle) et la vitesse de cristallisation 
converge donc vers zéro) et de façon corrélée la relaxation des chaînes amorphes : c'est le 
second régime de relaxation. 

 
 

 

Figure 3-12: a)Variation de la pente dF/dlogt et du saut ∆F (voir Figure 3-11) avec la déformation λmax avant 
relaxation. Sur la même figure on donne les variations de σ et de χ au cours d’un cycle (v=0.07mm/s) (variation 
de la relaxation avec λ) , b)Variation du saut de force avec λ. Sur la même figure on donne les variations de la 
force et de la cristallinité. (v=0.07mm/s) 
 

• 1ère
 hypothèse : 

 
Dans cette hypothèse, les effets de bord aux mors jouent un rôle lors de la relaxation. Ils sont à 
l’origine du saut de force observé (Figure 3-12b) et donc du régime de relaxation rapide.  
Ces effets sont en grande partie responsables de la relaxation après une forte traction, leur action est 
plus faible pour les petits étirements. Il y a un plateau de force entre λ=4.5 et 5.5, qui correspond à la 
phase de cristallisation avant durcissement. Dans ce domaine la contrainte est constante (compensation 
des deux effets : relaxation et cristallisation). La vitesse de relaxation est corrélée à l’apparition des 
cristallites. 

Relaxation de la contrainte : 
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Le deuxième régime est dû à la relaxation de la partie centrale du matériau de l’échantillon qui est plus 
lente que la précédente. Les Figure 3-12 illustrent la corrélation entre les pentes de relaxation pour 
différents λmax et  un cycle de traction mécanique du même échantillon :  

 
Pour λ < 3.7 : La cristallisation n’a pas lieu. 
 
Pour 3.7< λ < 4.5 :  
Début de cristallisation. Des germes de cristallites apparaissent et entraînent la relaxation des chaînes 
suivant le modèle de Flory. L’augmentation de la valeur absolue des pentes témoigne de la relaxation 
des chaînes. 
 
Pour 4.5< λ < 5.0 : 
La relaxation diminue. Cet effet est dû à la réticulation induite temporairement par la formation des 
cristallites. Ils jouent le rôle de nœuds de réticulation ; ils piègent les chaînes qui relaxent alors moins, 
d’où cette diminution de la relaxation. 
 
Pour 5.0< λ < 6.5 : 
La relaxation augmente. C’est la phase de durcissement du matériau, les chaînes cristallisent beaucoup 
avec une cinétique très rapide. Cela entraîne une relaxation importante des chaînes amorphes.  
 

• 2ème
 hypothèse : 

 
La morphologie des cristallites formées est déterminée par le mécanisme de cristallisation choisi. Cette 
seconde hypothèse implique qu’il y ait deux types de cristallisation : 

- Une cristallisation primaire due à la traction mécanique et dont la structure cristalline est 
constituée par des fibres à chaînes étendues qui s’orientent selon la direction de la traction. 

- Une cristallisation secondaire dont la structure lamellaire stable et favorable a été mise en 
évidence. Elle est constituée de lamelles à chaînes repliées et orientées dans le sens de la 
traction.  

 

 
Figure 3-13: Les différents types de cristallisation. 

 

Deux types de relaxation sont donc observables (Figure 3-12a). Le saut de force (Figure 3-12b) 
correspond à la cristallisation primaire qui est la plus rapide alors que la phase lente et linéaire (Figure 
3-12a) correspond à la cristallisation secondaire. 

 

Structure lamellaire 
Cristallisation 

Structure étendue 
Cristallisation primaire 

Traction  
mécaniqu
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Pour 3.7< λ < 4.5 :  
Il y a un début de cristallisation à λ=3.7, de type lamellaire. La primaire commence à λ = 4 
(l’étirement est suffisamment important pour induire ce type de cristallisation). La cristallisation 
secondaire prend le pas sur la primaire, ce qui implique une relaxation des forces. 
 
Pour 4.5< λ < 5.0 :  
Il y a une diminution des pentes de relaxation sur les Figure 3-12a) donc un ralentissement de la 
cristallisation secondaire, alors que la cristallisation primaire ne cesse d’augmenter Figure 3-12a). On 
peut penser que le processus de cristallisation primaire va ralentir celui de la secondaire et donc 
engendrer ce type de comportement. 
 
Pour 5.0< λ < 5.5 :  
La cristallisation primaire est constante et correspond à la phase du cycle où les effets  réticulant des 
cristallites compensent la relaxation. La cristallisation secondaire passe par un minimum avant de 
reprendre. 
 
Pour 5.5< λ < 6.0 : 
A partir de λ=5.5, il y a durcissement, les deux cristallisations reprennent simultanément. 
 
Conclusion :  
 
On a montré qu’il existe deux régimes de relaxation des chaînes après une cristallisation rapide : un 
régime aux temps courts, de cinétique rapide (appelé saut de force) et un régime aux temps longs, plus 
lent (pente de relaxation). Porté très rapidement à forte élongation, le système converge vers 
l’équilibre  tout d’abord très rapidement (premier régime) puis lentement (second régime). Lors d’un 
cycle mécanique, la relaxation des chaînes amorphes se fait donc d’autant plus rapidement que le 
système est loin de l’équilibre. A l’aller, on observe la relaxation aux temps courts (la contrainte est 
supérieure à sa valeur à l’équilibre). Au retour, au contraire, on est plus proche de l’équilibre car le 
saut de force y est inexistant. 
La comparaison entre les tractions statiques à élongation fixées et les cycles mécaniques sont 
pertinentes. Elles confirment que la phase de rétraction est proche de l’équilibre (sur le plateau).  
 
 
3.3.3 Effet Mullins  
 

Pour caractériser la résistance des caoutchoucs et leurs diverses propriétés mécaniques, une 
bonne méthode est de les soumettre à des tests de fatigue, c’est-à-dire à des cycles successifs de 
traction/rétraction. 
 
Sur les échantillons vierges, nous avons observé l’effet Mullins, déjà décrit dans le premier chapitre. 
Cet effet se traduit par une non reproductibilité du tout premier cycle de traction que subit 
l’élastomère. Nous nous sommes aperçus que cet effet existe, que le caoutchouc soit chargé ou non 
chargé (Figure 3-14). Les différentes théories et modèles proposés reposent soit sur l’interaction entre 
les charges et la matrice polymère, soit sur des pertes visco-élastiques. C’est donc cette deuxième 
hypothèse qu’il faut explorer pour comprendre l’effet Mullins chez le caoutchouc naturel. 
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 Figure 3-14 : a) Les trois premiers cycles d’un caoutchouc naturel non chargé (à gauche), b) cristallinité 
correspondante du premier et du second cycle de traction 

 
S’il est chargé, cet effet est amplifié et se poursuit lors des quatre premiers cycles (cf. chapitre 1) du 
fait : 

- des interactions charge-charge,  
- de la dispersion des charges dans la matrice polymère,  
- du fait de l’existence d’une couche piégée de polymère à la surface des charges (d’où la 

rupture de certaines chaînes),   
- du fait des cavitations et réorganisation des charges. 

 
De plus, on a vu dans le chapitre 1, qu’entre chaque traction mécanique il est nécessaire de chauffer 
l’échantillon afin de permettre aux chaînes de relaxer vers leur configuration d’équilibre. 
  

Une des questions qui a été soulevée est : l’effet Mullins persisterait-il si l’on diminuait la viscosité 
locale en augmentant la température ? En effet l’augmentation de la température permettrait une plus 
grande mobilité des chaînes, mais ne supprimerait pas tous les effets imputés aux charges. Nous avons 
donc fait cette expérience sur un caoutchouc non chargé (Figure 3-4c qui représente deux premiers 
cycles de traction mécaniques d’un caoutchouc naturel à 80°C). 

Il s’avère que même à 82°C, température à laquelle le caoutchouc naturel ne cristallise plus, l’effet 
Mullins persiste (∆σ=0,2MPa à λmax) (Figure 3-4c). Cet échantillon est réticulé avec 1.2g de soufre, 
mais il ne contient pas de charges. Cet effet est amplifié à basse température (Figure 3-14a). 
On peut expliquer l’existence de cet hystérésis à haute température par : 

- la rupture de certaines chaînes, 
- la réorganisation de certains nœuds de réticulation. 

 
Conclusion :  
Il y a un "effet Mullins" même pour le caoutchouc naturel. Il faut donc, quoi qu’il arrive, cycler 
mécaniquement nos échantillons pour obtenir des résultats reproductibles dans la suite de nos 
expériences, même dans le cas de caoutchoucs non chargés.  
 
3.3.4 Rôle de la température 
 
Lorsque l’échantillon est cyclé, les hystérésis sont stables et reproductibles. On constate que lorsque la 
cristallinité baisse (χ), l’aire du cycle mécanique (∆W) diminue aussi. Dans cette partie nous allons 
essayer de trouver les relations entre la contrainte et la densité de cristallinité de façon expérimentale. 
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Le graphique ci-dessous montre la traction d’un caoutchouc naturel au cours d’un cycle mécanique à 
quatre températures différentes. On voit une diminution du travail (de la surface du cycle mécanique) 
avec la température. 
 
    

 
Figure 3-15 : a) Cycles de traction mécanique d’un caoutchouc naturel effectué à 11°C, 33°C, 52°C et 72°C à la 
vitesse v=2mm/mn (entre chaque cycle l’échantillon est chauffé) b) Cristallinité correspondant aux cycles de 
traction mécanique d’un caoutchouc naturel effectué à 11°C, 33°C, 52°C et 72°C 

 
Il y a une diminution conjointe de l’aire du cycle de cristallisation et de la cristallinité maximale. 
Cherchons les liens qui existent entre les deux. Dans la Figure 3-16 nous avons tracé l’aire de 
l’hystérésis mécanique (obtenue  au maximum d’extension) en fonction de la cristallinité maximale.  
 

 
Figure 3-16 : Aire de l’hystérésis mécanique en fonction de la cristallinité maximum du cycle. Chaque point 
donne la surface du cycle d’hystérésis mécanique lors d'un cycle de traction étiré à une élongation donnée 
(λ compris entre 3,5 et 7), v=2mm/mn, pour une température T donnée (entre 0°C et 80°C), en fonction de la 
cristallinité maximale (mesurée par diffusion de rayons X) pour ce cycle  correspondant (effectué a T). 

 
 

La courbe passe par zéro, ce qui signifie que la présence de l’hystérésis semble entièrement attribuable 
à la cristallinité.  
Il apparaît deux régimes linéaires sur la Figure 3-16: le passage de l’un à l’autre correspond au même 
état qui départage la relaxation au durcissement dans le cycle mécanique. Le point de cassure 
correspond à 15% de cristallinité dans le matériau. Quand le caoutchouc cristallise à plus de 15% on 
peut s’attendre à ce que les chaînes de polymère amorphe relaxent plus entre les zones cristallisés (que 
lorsque les cristallites sont moins abondantes), le module devrait donc diminuer, et avec le module la 
surface du cycle. Or c’est l’inverse que l’on observe. Pour quelle raison ? 

a) b) 
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Régime de relaxation et régime de durcissement 
 
Deux phénomènes s’opposent dans le matériau lors de la cristallisation :  

- les chaînes relaxent entre les cristallites (baisse du module élastique et de la surface du cycle 
hystérétique). 

- Il y a durcissement du matériau du fait de l’accroissement du nombre de cristallites, donc du 
nombre effectif de points de réticulation. D’où une augmentation du module, et du cycle 
hystérétique.  

 
L’explication peut se trouver dans le fait qu’une grande quantité de cristallites, qui percoleraient 
autour des chaînes amorphes, formant ainsi des « cages », pourraient empêcher la relaxation des 
chaînes. Les chaînes amorphes n’auraient alors plus la possibilité de relaxer, comme dans la structure 
shish-kebab. Ce qui devrait conduire à une diminution de la taille de l’hystérésis (une forte 
cristallisation compensé par une forte relaxation des chaînes amorphes, finit par empêcher la 
relaxation des chaînes et ainsi ralentit l’accroissement de la cristallisation). 
La surface comprise entre la courbe en pointillée et la courbe noire (Figure 3-16), représente une perte 
d’énergie du système dû au fait qu'au delà de 15%, la cristallinité rend la relaxation des chaînes 
amorphes difficile.  
  
Il y a deux régimes de cristallinité au cours de la traction, sur la courbe représentant la cristallinité en 
fonction de l’élongation. Un premier régime assez rapide, puis un second où il y a un léger 
changement de pente qui marque un ralentissement de la vitesse de cristallisation (Figure 3-17). Cela 
confirmerait l’hypothèse ci-dessus selon laquelle les cristallites « formeraient des cages » à partir d’un 
certain pourcentage de cristal dans le matériau, ce qui freinerait la cristallisation. Alors, à la rétraction 
lors du cycle et tant que le système est au dessus de ce taux de cristallinité, les chaînes amorphes 

relaxent peu ou pas entre les cristallites qui percolent. Vérifions cette hypothèse :  
Ici le point d’inflexion se trouve à λ=5,25 ce qui correspond à une cristallinité de 14% : point de début 
de « piégeage des chaînes au seins » des cristallites. (Flèche rouge : début du durcissement sur le cycle 
de traction mécanique).  
  

 
Figure 3-17 : Cycle de traction mécanique d’un caoutchouc naturel effectué à 11°C, à la vitesse v=2mm/mn (la 
fléche rouge indique le point d’inflexion du changement de pente de la cristallinité, début supposé de la 
percolation des charges entres elles) b) Cristallinité correspondant au cycle de traction mécanique d’un 
caoutchouc naturel effectué à 11°C. 

 

Au cours de la « rétraction » (cycle cristallin), 14% de cristallinité correspond à λ=4,5, c'est le début 
de la striction inverse (sur ce matériau particulier). Sur le cycle mécanique, c'est le début du plateau à 
l’équilibre. La relaxation des chaînes amorphes, bloquées jusqu’alors, commence à reprendre en ce 
point. Cela expliquerait l’existence du plateau à partir de cet endroit, où fusion des cristallites et 
réextension des chaînes se compensent et créent un état d’équilibre momentané. Quand la traction du 

a) b) 

Point 
d’inflexion 
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caoutchouc dépasse λ=7, il apparaît un troisième régime sur le graphique représentant la cristallinité 
(Figure 3-19 à 8°C ou 23°C), au-delà de 22% de cristallinité. Dans cette zone la cristallisation 
augmente de nouveau de la même façon que dans le premier domaine. Cela pourrait s’expliquer par le 
fait qu’à partir de 22% on distingue des zones solides et des zones amorphes dans le caoutchouc, tel 
que c’est représenté ci-dessous sur le dessin 3 Figure 3-18 ci-dessous : 

 

 

 
Figure 3-18 :  Hypothèse quant à la dispersion et à l’agencement des cristallites dans le matériau au cours de la 
traction au regard de la courbe de cristallisation. L’étape 1 correspond à la phase comprise entre 3% et 14% de 
cristallites, la 2eme entre 14% et 22% de cristallites enfin la 3eme se situ dans la zone supérieure à 22% se 
cristallinité. 

 
Dans cette interprétation, je suppose qu’il y a percolation des agglomérats de cristallites au sein de la 
matrice polymère, transversalement à l’axe de traction. Il se crée des zones cristallines étendues entres 
lesquels subsiste des zones partiellement amorphes. On a donc un système bi-phasique composé de 
plusieurs zones amorphes reliant entre des zones rigides. Cela explique le fait que la cinétique de 
cristallisation augmente à nouveau à partir de ce pourcentage de cristallinité, car en étirant le 
caoutchouc la contrainte se répercute directement (par le biais des zones cristallines) sur la partie 
amorphe. On peut imaginer que si « cet ordre » existe, il serait visible par le biais de diffusions 
diffuses sur les clichés de rayons X. En pratique, pour que cela soit possible, il faudrait que le réseau 
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de cristallites soit très ordonné pour que les taches de Braags aux petits angles soient d’intensité 
notable, car les distances d entre cristallites sont grandes (la tache diffuse ne serait visible que très près 
du centre de l’image). 
 
Lorsqu’on superpose la courbe de traction mécanique à 82°C (température à laquelle l’échantillon ne 
cristallise pas) à une courbe de traction effectuée à une température à laquelle le matériau cristallise à 
un taux supérieur à 15%, l’intersection des deux courbes a lieu à 15% de cristallinité. Et ceci quelle 
que soit la température choisie (courbes ci-dessous). 

 

 
Figure 3-19 : Cycles de tractions mécaniques (à gauche) respectivement de haut en bas à 40°C, 23°C et 8°C 
avec en rouge la courbe de traction du cycle à 82°C (température à laquelle le matériau ne cristallise plus). On 
s’intéresse à l’intersection de ces deux courbes et plus particulièrement à la cristallinité correspondant à cette 
intersection. A droite, cycles correspondant de cristallisation aux mêmes températures.  

 

22% F�
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80°C 
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La valeur de λ à laquelle a lieu l’intersection varie avec la température (λ=7 à 40°C, λ=6 à 23°C et 
λ=5 à 8°C). Cependant la valeur de la cristallinité est la même, environ 15% (elle suit la loi λA(T)). 
 
Conclusion :  
On constate un effet de durcissement étonnant dans la courbe mécanique de traction, que l’on attribue : 

• d’une part à l’accélération de la cinétique de cristallisation sur la cinétique de  relaxation des 
chaînes. 

• d’autre part à un réarrangement ordonné (et/ou percolation) des cristallites entres elles à partir 
d’une concentration de 15% de cristal dans le matériau, ce qui aurait comme conséquence de 
limiter la relaxation des chaînes amorphes. 

 
 
3.3.5 CN : Relation entre la taille de l’hystérésis et la présence de 

cristallites, énergies mises en jeux  
 

Le but de ce paragraphe est d’établir quantitativement la relation entre taux de cristallisation et aire de 
l’hystérésis. Nous chercherons à évaluer les énergies des phénomènes qui entrent en jeu. 
 
Lors d’un cycle mécanique la présence d’une hystérésis indique qu’il y a des pertes énergétiques. 
Connaître sa taille est très important car plus elle est grande, plus la résistance du matériau à la rupture 
est grande. Au cours de la traction, le caoutchouc dissipe de l’énergie de manière irréversible. 
L’énergie perdue est égale à la différence de travail de la force lors de la traction (c’est l’aire du cycle 
contrainte-déformation). Elle dépend de tous les états intermédiaires par lequel transite le système. Or, 
ce qui varie au cours du cycle, c’est la cristallinité du polymère.  
 

Si on observe uniquement la phase de traction du cycle, on constate que le système absorbe de 
l’énergie aussi par des mécanismes réversibles (qui n’engendrent pas d’hystérèse). En particulier on 
mettra en évidence l’énergie élastique des chaînes.  
 
Ainsi, dans une première partie, nous chercherons à : 

- déterminer la contribution de la visco-élasticité à l’hystérésis total.  
- montrer les relations macroscopiques qui existe entre l’aire d’hystérèse et cristallinité ;  

montrer que c’est bien la cristallinité qui est à l’origine de l’hystérésis mécanique 
 
Dans une seconde partie, nous chercherons à  comprendre les mécanismes qui relient contrainte et 
cristallisation au niveau microscopique lors de la phase de traction. Nous allons : 

- montrer qu’il y a relaxation des contraintes dans le matériau 
- mettre en évidence le durcissement du matériau lors de la cristallisation 
- comparer les énergies mises en jeu : le travail mécanique apporté au système, l’énergie 

élastique  des chaînes, l’énergie de formation des cristallites ….  
 
 
Aire de l’hystérésis  
 
Il est très important pour les industriels d’évaluer les qualités de résistance à la rupture des 
caoutchoucs utilisés dans les pneumatiques. Or cette résistance est étroitement liée à l’hystérèse 
mécanique. Comme pour l’effet Mullins, la rupture est due à l’existence de fortes contraintes locales, 
et ces inhomogénéités amènent le matériau à se déchirer en certains endroits. 
Si Ub est l’énergie mécanique à fournir pour obtenir la rupture du polymère, on a la relation [17]: 

                                                                      
  = 
 

1/ 3

2 / 3ref
b b

T
U H

T
K                                                 Équation 3-7 
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où Hb est l’aire de l’hystérèse d’un cycle où le matériau est porté quasiment jusqu’à sa tension de 
rupture et K une constante. Cette aire résulte de la rupture des chaînes les plus contraintes lors de cette 
première traction (effet Mullins) et d’autre part de la visco-élasticité du caoutchouc. Cette équation 
indique que plus le système est capable de dissiper d’énergie au cours d’un cycle, plus il est résistant à 
la rupture (car plus il est capable d’en dissiper avant de rompre). Nous allons chercher si cette 
résistance est liée à la cristallisation. 
 
On distingue donc deux phénomènes dissipatifs à l’origine de l’hystérésis mécanique : 

- Les forces visco-élastiques, traduisant des forces de frottement entre les chaînes 
polymères. L’énergie se dissipe sous forme de chaleur. 

-  La cristallisation du caoutchouc. Elle est différente à l’aller et au retour au cours du cycle 
(effet de surfusion). Elle contribue à l’hystérésis en changeant l’élasticité de la partie 
amorphe.  

 
 
3.3.5.1 La visco-élasticité 
 
Considérons un cycle mécanique mené jusqu’à l’élongation λA (extension de cristallisation). Pour 
λ<λA, le caoutchouc n’est pas cristallin, l’aire de l’hystérésis est uniquement due à la visco-élasticité 
(on la note w). Le frottement des chaînes dans le polymère provoque une perte d’énergie par 
échauffement du matériau. Nous cherchons à évaluer cette contribution à l’hystérèse totale. 
 
Calcul 
 
La contribution visco-élastique à l’hystérésis peut être estimée de la manière suivante (voir Figure 
3-20). On fait l’hypothèse que la visco-élasticité augmente linéairement avec l’élongation maximale de 
l’échantillon au cours du cycle λmax. L’aire d’un cycle étiré jusqu’à λ=4 (au cours duquel le 
caoutchouc naturel ne cristallise pas) représente entre 25 et 30% de l'aire du cycle entre [0,λA] (étiré 
jusqu’à λ=7) et ceux quelque soit le matériau. Cela permet de calculer l’aire supposée attribuable à la 
visco-élasticité pour un cycle effectué à plus forte extension. Voici ce que l’on obtient : 
 

 
Figure 3-20 : cycle contrainte-déformation à 25°C. L’aire en noir (w) est celle du cycle au cours duquel le 
caoutchouc ne cristallise pas et Hv-e (en gris) est la contribution visco-élastique à l’hystérèse (w ramené à l’aire 
totale du cycle). 

 
On a calculé l’aire d’hystérésis de matériaux qui n’ont pas cristallisé :  

- le premier est étiré à T=20°C jusqu’à λ=λA 
- le second est étiré à T=82°C jusqu’à λ=7 

L'hystérésis dû à la viscoélasticité (ici) vérifie la relation :   
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m a x

corr v isco -é la stiqu e
A

H = H -H = H -w                Équation 3-8 

où H est l’aire totale et Hvisco-élastique l'hystérésis due à la viscoélasticité. 
A grande élongation (λ=7) la viscosité du polymère explique 10 % de la dissipation de ce cycle(15% 
pour le chargé étiré à λ=4). Par contre elle n’est pas négligeable aux petites élongations.  
 
Conclusion: 
La viscosité du polymère explique 10 % de la dissipation. 
 
3.3.5.2 Effet de la température 
 
La température, a deux conséquences : d’une part elle limite la cristallinité du matériau sous tension 
(Figure 3-15) et d’autre part elle diminue la viscosité des chaînes amorphes (elle facilite le 
désenchevêtrement des chaînes et  la rupture des liaisons chaîne-chaîne). On s’attend donc à une 
diminution des pertes viscoélastiques avec la température. Nous avons tracé l'énergie viscoélastique 
Hv-e (J/cm3) et la cristallisation χ à élongation maximale en fonction de la température. 

  
Figure 3-21 : à gauche : énergie visco-élastique Hv-e (J/cm3, courbe rouge) et cristallisation χ à élongation 
maximale (courbe bleue, en pourcents du volume total de l’échantillon) en fonction de la température. A droite : 
fraction de l’énergie visco-élastique sur hystérèse totale, en fonction de la température. 

 
Sur la Figure 3-21, les cycles effectués à 80°C (le matériau ne cristallise pas) montrent que  la 
contribution visco-élastique est quasiment nulle. Cela signifie qu’à basse température, les frottements 
inter-chaînes sont plus importants qu’à température élevée. Les pertes visco-élastiques et la 
cristallinité diminuent linéairement quand on augmente la température. D’autre part, la fraction de la 
visco-élasticité sur l’aire totale reste constante ou baisse lentement quand on fait varier la température ; 
le pourcentage est d’environ 10 %. Cela traduit du fait que le reste de l’hystérèse (pertes non dues à la 
viscosité) diminue lui aussi avec la température. 
 
Conclusion: 
 
Les pertes visco-élastiques et la cristallinité diminuent linéairement quand la température augmente. 
La fraction de la visco-élasticité sur l’aire totale varie peu avec la température.  
 
Mais quelle est la relation entre l’aire totale de l’hystérèse et la cristallinité ? 
 
3.3.5.3 Relation phénoménologique aire de l’hystérèse-cristallinité 
 
Nous avons effectué deux types d’expériences : des cycles de tractions à élongations successives 
(comprises entre 200% et 700% d’extension, à la vitesse de 2mm/min ) à 20°C (Figure 3-22), puis des 
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cycles en température (entre 8°C et 80°C tous les 10°C) étirés à une extension fixe de λ=7 (Figure 
3-15). 

 
 

Figure 3-22 : cycles mécaniques à élongations croissantes (v=2mm/mn), allant de 400 à 700 % (à gauche), avec 
leur cristallinité correspondante (à droite). 

 
Les cycles successifs s’inscrivent les uns dans les autres et sont d’aire croissante avec l’élongation. La 
cristallinité augmente avec l’élongation maximale λmax, comme elle augmente quand la température 
décroît (Figure 3-15). Pour évaluer quantitativement la relation entre hystérèse mécanique et 
cristallisation sous tension, on montre leur évolution en fonction de λmax.   
 
On a tracé H=f(χmax) (Figure 3-16). L’aire de l’hystérésis H mécanique (totale) est proportionnelle à la 
cristallinité maximale Fmax et donc à la densité de cristallites dans le polymère, dcrist. Pour mieux 
visualiser la relation entre les deux phénomènes, nous avons calculé la valeur de l’énergie dissipée par 
le système par cristallite apparue. Nous connaissons le travail à fournir au cours d’un cycle de traction 
(taille de l’aire de l’hystérésis), le pourcentage de cristallinité et la taille d’une cristallite (grâce aux 
rayons X), on peut donc imaginer calculer la contribution d’une cristallite à l’énergie dissipée Hméca 
par unité de volume ( totalV =30x6x1.5 mm3)(aire totale) au cour d’un cycle : 

                                                                    ε⋅
méca crist crist

H  = d                                          Équation 3-9 

où dcrist est la densité de cristallites maximum formée dans l’échantillon (pour l’élongation maximale) 
et εcrist correspond à l’énergie dissipée ramenée à une cristallite.  
 

La densité de cristallites vaut : max
crist

crist
d V

χ=  où maxχ est la cristallinité maximale au cours du 

cycle et totalV  le volume d’une cristallite. Chaque cristallite est supposée de volume constant et 

uniforme au cours du cycle (nous l’avons vérifié par le biais des rayons X). Elle vaut environ 

70x65x23 
o 3

A  pour le caoutchouc naturel non chargé (réticulé avec 1,2g de soufre). 
 
Pour les deux types d’expériences :  

- cycles de tractions à élongations comprises entre 200% et 700% d’extension, à la vitesse de 
2mm/min à 20°C 

- cycles en température (entre 8°C et 80°C par intervalle de 10°C) à une extension fixée de λ=7. 
Nous avons appliqué le calcul ci-dessus afin d’évaluer si l’énergie apportée au système « par 
cristallite » est bien toujours la même. C’est aisément vérifiable avec l’expérience consistant à 
faire des élongations de tailles différentes, car il y a de grandes variations de cristallinité selon 
l’élongation. 
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Figure 3-23: énergie dissipée, ramenée à une cristallite : à gauche, en fonction de la température (avec λmax=7), à 
droite en fonction de l’élongation maximale λmax à température ambiante 

 
On constate que cette énergie ramenée à une cristallite dépend peu de l’élongation maximale du cycle 
(Figure 3-23 à droite). Il en va de même pour la température (Figure 3-23 à gauche). L’énergie 
ramenée à une cristallite vaut entre 0,8.10-19 et 2.10-18 J. Ces variations peuvent être dues à la 
distribution de taille des cristallites dans le caoutchouc, mais aussi à l’imprécision sur la mesure de la 
cristallinité, la taille de l’hystérèse, la taille d’une cristallite, etc. Cette énergie est à peu près constante, 
et indépendante de la température et de l’élongation. L’énergie dissipée au cours du cycle est donc 
proportionnelle à la densité de cristallites dans la matrice polymère. Cela nous amène à penser que la 
dissipation d’énergie est intrinsèquement liée au phénomène de cristallisation, sans que l’on n’en 
connaisse le mécanisme microscopique.  
 
Conclusion : 
Quand on observe l’énergie dissipée par le caoutchouc au cours d’un cycle de traction-rétraction, on 
distingue deux composantes : 

- La visco-élasticité qui représente environ 10 % des pertes d’énergie au cours du cycle 
mécanique. 

- Le reste de l’hystérésis mécanique semble être uniquement dû à la cristallisation du 
caoutchouc. Car l'aire de l’hystérésis H mécanique est proportionnelle à la densité de 
cristallites dans le polymère. L'énergie ramenée à une cristallite dépend peu de l’élongation 
maximale du cycle ou de la température. 

 
La cristallisation permet au polymère de dissiper plus d’énergie et ainsi d'accroître sa résistance quand 
il est soumis à une traction. Ce qui nous amène à nous  poser les questions suivantes : Quelle fraction 
du travail mécanique est dissipée de manière irréversible ? Quelle contribution représente l’énergie 
élastique des chaînes ? 
 
 
3.3.6 Etude énergétique pour la phase de traction (et non du cycle) 
 
Un des phénomènes observés sur le caoutchouc est son durcissement à de très fortes élongations. Nos 
expériences nous incitent à penser que ce durcissement est dû à la cristallisation (Figure 3-15). Dans ce 
paragraphe nous essaierons d’estimer les énergies des déformations réversibles et irréversibles 
(élasticité des chaînes amorphes, cristallisation, viscosité) induites lors de la traction du caoutchouc. 
Nous tenterons de mettre en évidence la contribution de chacun de ces phénomènes sur l’élasticité 
(décomposition illustrée sur Figure 3-24, et développée par exemple par [18]) Nous montrerons que la 
cristallisation permet de réduire la contrainte et de mieux résister à la rupture. 
 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN) 
 

 111

 
Figure 3-24 : modèle à trois composantes pour l’absorption et la dissipation d’énergie lors d’une traction [18] 

 
Contribution élastique à la contrainte 
 
Si on considère seulement la partie amorphe du caoutchouc c'est à dire la partie extensible du 
matériau, on peut modéliser le système par un ressort de module k* et d’élongation λlocal. Au cours 
d’une traction (phase aller du cycle), la contrainte vraie σvraie (F/S où S est la section du caoutchouc 
étiré) s’écrit sous la forme : 

                                                       

nominale
0

2( ) *( ( ))( 1/ )

vraie

vraie C local local

F F
SS

k d

σ λσ

λ
σ λ χ λ λ

= = =

= −
           Équation 3-10 

où  k* est le module dynamique des chaînes polymère cristallisées (cf. modèle de Flory et Kuhn [8] ; 
Haward et Thackray avaient déjà suggéré d’observer la contrainte quasi-statique, i.e. en dehors des 
effets de visco-élasticité, en fonction de λ2-1/λ [19]). k* est fonction de dc, la densité en cristallites, et 
de λlocal, l’élongation effective des chaînes de polymère amorphes dans la matrice caoutchoutique. λ 
(noté aussi λmacro) est l’élongation macroscopique imposée à l’échantillon. k* et λlocal dépendent a 
priori du taux de  cristallisation χ.  
 
Remarque : dans toute cette thèse, sauf précision, les contraintes mesurées sont des contraintes 
nominales : σnominale=F/S0 et non des contraintes vraies. 
 
Microscopiquement, la cristallinité affecte l’élasticité de deux manières : 
 

- La formation d’une cristallite est favorisée thermodynamiquement et surtout cinétiquement 
dès lors qu’une chaîne atteint une extension critique (approximativement  λcrist). La partie 
restée amorphe relaxe. L’extension locale λlocal de cette chaîne est alors inférieure à λcrist. La 
fraction amorphe du polymère semi-cistallin est donc portée à une extension locale inférieure 
(et voisine de) à λcrist. La cristallisation du caoutchouc permet donc de minimiser les 
contraintes locales dans le matériau.  

- On peut considérer les cristallites comme de nouveaux points de réticulation au même titre 
que les ponts soufre, les charges (noir de carbone) et les enchevêtrements. Ces nouveaux 
nœuds de la matrice polymère sont caractérisés par leur densité dcrist et leur fonctionnalité 
(nombre de chaînes connectées en moyenne à un nœud). Cette densité de cristallites s’écrit 
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: crist
crist

total

Nd V χ= ∝ . Ces nœuds diminuent la mobilité des chaînes et augmentent les 

contraintes locales : il y a durcissement. 
 
λlocal  traduit la relaxation des chaînes et k* illustre le durcissement du polymère cristallisé. Dans la 
suite de ce paragrapahe nous chercherons à calculer ces deux grandeurs λlocal et k* pour le caoutchouc 
naturel. 
 
Relaxation des chaînes  
 
Durant une traction le caoutchouc est soumis à une distribution très hétérogène d’élongations locales 
différentes de l’extension macroscopique λ. Dans les zones où il y a cristallisation, λlocal est en 
moyenne inférieure à λ. La baisse de l’entropie des chaînes cristallisées est compensée par une hausse 
d'entropie dans les zones restées amorphes. En moyenne l’élongation des zones amorphes diminue 
donc lors de la cristallisation. Mais comment évaluer numériquement λlocal ? 
 
Dans le cas où la cristallisation est faible ou nulle (faibles élongations), λlocal est environ égal à 
l’extension macroscopique. En première approximation on peut dire que, dès que la cristallisation 
commence à être assez importante (plus que quelques %), λlocal prend une valeur voisine de λcrist (qui 
correspond au début du plateau sur le cycle mécanique). λcrist est l’élongation à laquelle la 
cristallisation commence à avoir une cinétique perceptible aux temps caractéristiques de l’expérience. 
λcrist est supérieure à l’élongation où la cristallisation devient thermodynamiquement possible. 
 
 
Le modèle de Flory (voir chapitre 1) décrit ce phénomène de relaxation dans le cas où une cristallite se 
forme dans une chaîne polymère. 

                                                                       
C C

local

C C

N n a

N n

λα
λ

α
−

=
−                                       Équation 3-11 

où r = α⋅ −C Ca N n est la distance bout à bout d’une chaîne de Nc–nc monomères avant 

cristallisation (a est la longueur d’un monomère d’une cristallite, Nc la longueur de la chaîne totale et 

nC la longueur d’une cristallite en nombre de monomères). λ α⋅ ⋅ − ⋅C Ca N a n  est la distance bout à 

bout de la chaîne amorphe restante après cristallisation. Considèrons une chaîne de longueur Nc=238 
monomères . Si Nc =20 maillons de cette chaîne cristallisent, la déformation de la chaîne restante (de 
longueur (Nc-n)a) est alors λlocal=3,4  quand λmacro =4 [22].   
 
L’analyse des spectres RMN permet de déterminer expérimentalement l’élongation locale. 
 
3.3.6.1 Etude RMN 
 
Le phénomène de relaxation peut être caractérisé par une analyse de la phase amorphe du caoutchouc. 
C’est ce que nous avons fait par l’emploi de la RMN. L’écart quadripolaire ∆ν  entre les deux premiers 
pics du spectre indique l’alignement des chaînes par rapport à l'axe de traction dans le caoutchouc sous 
tension. Or on sait que la cristallisation n’apparaît que si un certain nombre de chaînes voisines dans 
une configuration favorable sont suffisamment alignées. ∆ν  indique si l’amorphe est très relaxé 
(désordonné) ou bien sur le point de cristalliser.  
Aux petites élongations, la distribution de l’angle θ des chaînes par rapport à l’axe de traction suit une 
loi décrite par le 2nd polynôme de Legendre et qui est reliée à l’élongation comme ceci [23] : 

                                                ν θ λ λφ
−∆ ∝ = − −2 1

1 2 0
2(cos ) (1 )( )l lP D                   Équation 3-12 
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où φ est la fonctionnalité des nœuds de réticulation (au moins deux chaînes connectées), D0 est un 
coefficient de proportionnalité, et λ l’élongation (macroscopique ou locale).  
Cette relation a été corroborée par des mesures optiques de biréfringence.  
Voyons grâce à la figure ci-dessous comment l’écart quadripolaire ∆ν  des pics RMN en fonction de 
l'élongation macroscopique du caoutchouc, permet de remonter à l'élongation locale: 

 
Figure 3-25 : Ecartement quadripolaire des pics RMN ∆ν1 en fonction de l’élongation macroscopique. 
(caoutchouc naturel 1,2g de soufre). 

 

Par le biais de la RMN nous avons comparé le degré d'orientation des chaînes avant et après 
cristallisation. La démarche est de mesurer de combien relaxent les chaînes par rapport à leur 
orientation initiales (du fait de la cristallisation). La relaxation des chaînes amorphes, lorsqu'il y a 
cristallisation,  peut se mesurer en traçant, pour un ∆ν donné, la valeur de l’extension λ du matériau 
qui n'aurait pas cristallisé en fonction de l’extension macroscopique. On voit distinctement deux 
régimes linéaires pour le caoutchouc naturel. Le premier suit la relation linéaire écrite ci-dessus avec λ 
égal au λmacro. On suppose que φ est grand, donc que 1-2/φ est constant et environ égal à 1. Pour λ>4.3, 
∆ν  devient quasiment constant, ce qui, à supposer que D0 soit bien une constante, nous laisse penser 
que l’élongation locale augmente très lentement avec λ.  
 

Par le biais de l'équation 3.12 on trouve que λlocal vaut environ 4.3 (Figure 3-26), à une élongation 
macroscopique qui correspond au début de la cristallisation lors d’un cycle mécanique. Au delà de 
cette extension critique l’élongation locale est inférieure à l’extension macroscopique (les chaînes 
amorphes relaxent entre les cristallites). On le voit représenté ci-dessous: 
 

 
Figure 3-26 : élongation macroscopique et élongation locale au cours d’un traction à 700 % 

 

λ macro λ local 

relaxation 
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3.3.6.2 Durcissement  
 
Nous allons montrer le lien entre durcissement et la cristallisation. Le durcissement de la matrice 
polymère par la cristallisation peut être mis en évidence en mesurant son effet sur la constante de 
raideur k* (module dynamique) du caoutchouc, que l'on a défini par:  

                                                             
σ

λ λ
=

−2
*

1( )
vra ie

local
loca l

d
k

d                            Équation 3-13 

d’après le modèle de Flory et Kuhn [8] pour un réseau gaussien sans interactions entre chaînes en 
dehors des nœuds, avec k*=NkBT (N est le nombre de chaînes -entre points de réticulation- par unité 
de volume), kB la constante de Boltzmann et T la température, λ l'allongement. σ est la contrainte 
vraie. 
 
Etudions les variations de k* au cours d’une traction mécanique. 
 

 
Figure 3-27 : à gauche : contrainte vraie (σ) et module (k*) en fonction de l’élongation λ ; à droite : constante de 
raideur en fonction de la cristallinité au cours de la phase de traction (T=21°C) (λlocal est déduit de  la figure 
Figure 3-26) 

 
Sur la Figure 3-27, pour des élongations faibles ou moyennes, l’élasticité k* reste constante en 
fonction de λmacro. Sur le plateau elle diminue (phase où la relaxation diminue la contrainte), puis 
augmente très fortement lors de la phase de durcissement (λ>5,1). k* est constant (à 0.31 MPa) tant 
que le caoutchouc n’est pas cristallin. Quand il cristalllise, k* croît linéairement avec χ et suit la loi : 

                                                                   χ≈ + −* 0.31 0.091( 6.8)k                         Équation 3-14 

Or le module élastique augmente linéairement avec la densité de nœuds dans le réseau de chaînes 
polymères (c’est-à-dire avec N). Ici  le même comportement est observé avec les cristallites : on peut 
donc dire que les cristallites sont bien des réticulants comme les enchevêtrements ou les ponts soufre.  
L’augmentation du module avec la cristallinité peut expliquer le durcissement du polymère aux fortes 
élongations. Le module ne commence à augmenter que au delà de la présence de 7 % de cristallites, ce 
qui correspond à la fin du plateau dans les courbes mécaniques de traction : entre 0 et 7% il y aurait 
donc compensation de ce durcissement par la relaxation 
   
L’effet de la température sur le module k est illustré sur la Figure 3-28 : 

2 régimes : dépend de 
la densité de χ 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN) 
 

 115

  
Figure 3-28 : module dynamique k* en fonction de la cristallinité pour diverses températures (20, 40 et 60°C) 

 
On constate que le module k* converge vers la même valeur quelque soit la température, dans la phase 
de durcissement (c’est-à-dire pour une cristallinité de plus de 7%). Quand la cristallinité est plus 
faible, les écarts peuvent s’interpréter par une plus grande importance des effets visco-elastiques dans 
l’amorphe.  
 
Conclusion: 
Les cristallites sont des réticulants comme les enchevêtrements ou les ponts soufre. Leur effet sur la 
contrainte se traduit par un durcissement aux très fortes extensions. 
 
3.3.6.3 Contrainte élastique 
 
Comme nous avons déterminé les valeurs de λlocal (à partir des cycles RMN) et de k* (avec les cycles 
mécaniques), il est possible de calculer la contrainte élastique d’après la formule de Flory et Kuhn [8] :  

                                                            σ λ λ≈ −2 1* ( )vraie local
local

k                                           Équation 3-15 

En partant des hypothèses suivantes : 
- λlocal=λmacro quand le matériau n’est pas encore ou est très peu cristallisé 
- on extrait λlocal=f(λmacro) grâce aux spectres RMN 
- la constante dynamique k* est prise constante avec comme valeur celle relevée à λcrist (0.31 

MPa dans notre cas) avant cristallisation et augmente linéairement avec χ lors de la 
cristallisation, 

évaluons la contribution de l’élasticité à la contrainte :  
 

même module 
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Figure 3-29 : contrainte mesurée (plein) et contrainte élastique calculée (ouvert) pour le caoutchouc naturel à 
20°C 
 
On observe trois régimes sur la courbe de la contrainte élastique (Figure 3-29) : une première phase 
élastique aux faibles élongations, une relaxation des chaînes amorphes aux faibles taux de 
cristallisation et un durcissement dû à l’augmentation du module pour λ>5,1. 
 
D’après les données RMN l’élongation locale est bien plus faible que l’élongation macroscopique. La 
relaxation se traduit par un plateau dans le terme de contrainte élastique que nous calculons. 
Cependant cette contribution ne suffit pas à décrire la contrainte subie par l’échantillon dans la 
première partie de la traction. Cette différence peut être expliquée de différentes manières : 
 

- La RMN donne une valeur moyennée de l'écartement quadripolaire ∆ν1 sur le volume de 
l’échantillon, et donc une valeur moyennée de l’élongation locale. Mais dans un matériau 
sensiblement cristallisé, certaines zones enclavées dans un réseau de cristallites sont « figées » 
à un λ assez faible (gomme occluse ou autre). D’autre part certaines chaînes sont étirées à bien 
plus que λmacro mais ne cristallisent pas car elles sont insuffisamment alignées par exemple. 
Dans cette première zone le λmacro n'est peut être donc pas exactement égale au λlocal. 

 
- Une dissipation d’énergie par visco-élasticité qui permet de relâcher un partie de la contrainte 

qui est dissipée thermiquement. 
 
Energies 
 
Dans le cadre de modèle, nous pouvons maintenant calculer les différentes énergies mises en jeu lors 
d'une traction mécanique. Cela nous permettra de mettre en évidence les effets de relaxation et de 
durcissement du polymère. 
 

• L’énergie élastique (en J/cm3) des chaînes amorphes s’écrit s’alors:  

F . lélél
E d= ∫

)& &

                                                             Équation 3-16 

soit  

λ λ λ λ−= −∫ 2 1
0 0* ( ) ( )

él local local
E S k d l  

où k0 est le module dynamique des chaînes restant amorphes (mesuré avant cristallisation équation 
3.14) et k(χ) celle des chaînes ayant participé à la cristallisation, V est le volume de l’échantillon. 
 
L’énergie élastique ainsi calculée doit être comparée au diverses énergies impliquées : 

= k*(λl
2-1/λl) 
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• l’énergie mécanique totale U(λ) apportée par l’opérateur au système (c’est-à-dire le travail au 
cours de la traction : aire sous la courbe de traction) : 

                                              
1 1

( ) ( ) . ( ) ( ) . ( )U l S d l V d
λ λ

λ σ σ λ λ= =∫ ∫           Équation 3-17 

où V est le volume de l’échantillon. 
• l’énergie nécessaire Ecrist pour former les cristallites  

                                                                        echmcrist cristE Hχ= ∆                                           Équation 3-18 

où mech est la masse de l’échantillon et ∆Hcrist l’enthalpie de fusion (∆Hcrist= -70 J/g pour le 
polyisoprène).  

• l’entropie des chaînes ∆Srelaxation qui relaxent quand les cristallites sont formées 
• l’énergie W(λ) dissipée par les phénomènes de frottements et de visco-élasticité. 

 
Dans le cas d’un cycle mené de façon adiabatique (c’est un cas idéal), on a :  
 

crist relaxationH T S∆ = − ∆  
 

Le bilan énergétique correspondant à la cristallisation proprement dite est a priori nul : l’énergie 
nécessaire pour faire cristalliser le polymère à la cristallinité que l’on atteint à l’extension λmax est 
intégralement restituée au retour à l’environnement. L’effet de la cristallisation n’est visible que par 
son effet sur la phase amorphe. 
 
Cependant on constate expérimentalement la cristallisation est exothermique. Cet effet ne peut pas être 
totalement imputé aux frottements internes et aux mécanismes de dissipation viscoélastiques. Une 
étude calorimétrique permettrait d’évaluer la quantité de chaleur évacuée et donc les pertes 
énergétiques au cours d’une traction. 
 
Comparons les différentes énergies :  

   
Figure 3-30 : à gauche : énergie élastique calculée (ouvert) et fournie (plein) ainsi que l'énergie de formation 
des cristallites en fonction de l’élongation ; à droite : Energie élastique n’incluant pas la relaxation des chaînes 
(λ=λmacro)(verte), (ronds pleins) ; Energie élastique incluant la relaxation des chaînes (ici λ=λlocale), (plein) ; 
Energie élastique n’incluant pas la relaxation, ni le durcissement des chaînes (k*=k0*=module de l'amorphe et 
λ=λmacro, comme pour un caoutchouc qui ne cristallise pas) en fonction de l’élongation.  

 
Avant cristallisation, l’énergie élastique calculée constitue une très grande fraction de l’énergie 
apportée au système lors de la traction sous forme de travail mécanique. La différence entre les deux 
courbes d’énergie vient des forces visco-élastiques. Après la cristallisation, cette énergie marque un 
plateau à cause de la relaxation des chaînes amorphes. Enfin l’augmentation du module dynamique k* 
explique l’augmentation de l’énergie élastique aux grandes élongations. 

=Aire 
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Durant la phase de durcissement, l'énergie requise pour former les cristallites (relativement faible car 
on cristallise des chaînes déjà prétendues) est en partie compensée par la relaxation des chaînes. On 
peut évaluer ce bilan en énergie en comparant l’énergie élastique des chaînes relaxées (λ=λlocal) et 
celle des mêmes chaînes qui n’auraient pas relaxé (λ=λmacro)(à droite Figure 3-31). Ce gain est très 
important : la formation des cristallites minimise la contrainte supportée, mais durcit aussi 
considerablement le matériau. On peut s'en rendre compte en regardant la troisieme courbe qui 
représente l'énergie élastique d'un caoutchouc amorphe : autrement dit il n'y a ni relaxation, ni 
durcissement des chaînes (k*=k0*=module de l'amorphe et λ=λmacro, comme pour un caoutchouc qui 
ne cristallise pas). 
 
3.3.6.4 Effet de la température 
 
Il faut souligner ici l’effet de la température sur l’élasticité du polymère cristallisé. 
Puisque la cristallisation dépend beaucoup de l’énergie U fournie lors d’une traction. On l’a mesuré 
expérimentalement (Figure 3-31) à des températures croissantes :  
 

   
Figure 3-31 : à gauche : travail mécanique fourni au cours d’une traction à 600% à diverses températures ; à 
droite : courbes de traction mécanique pour T=20°C et 80°C (il s'agit ici de contraintes nominales) 

 
Lorsque la température croît, le travail fourni U(λmax) est presque constant (il augmente très 
faiblement) alors que la cristallinité maximale diminue. Il faut donc fournir autant d’énergie pour tirer 
un échantillon à λ=7 à 20°C qu’à 80°C ! Quand la température augmente : la viscosité diminue et donc 
les pertes visco-élastiques sont moindres. Par ailleurs la cristallisation diminue, ainsi les chaînes 
relaxent moins (elles sont soumises à l'extension λmacro) : les deux effets se compensent. La 
cristallisation induit la relaxation (c’est un effet entropique) mais aussi l’augmentation du module k*, 
ce qui explique que les deux phénomènes soient corrélés.  
 
Comme les spectres RMN n’ont été établi qu’à 20°C, on ne connait pas l’élongation locale 
correspondant aux élongations macroscopiques aux autres températures. Les calculs des énergies 
élastiques ont été effectués avec les mêmes valeurs qu’à 20°C.  
 
Conclusion 
Dans ce chapitre, on a montré les relations entre l’aire d’hystérèse mécanique et la cristallinité. On a 
mis en évidence : 

- que l’augmentation de l’aire mécanique (et donc la résistance du polymère à la rupture) était 
proportionelle à la concentration en cristallite 

- que cette énergie dissipée ramenée à une cristallite est indépendante de la température et de 
l’élongation  

- la relaxation des chaînes amorphes après cristallisation 
- le durcissement de la matrice polymère, proportionellement à la cristallinité du matériau 

 

Aire sous la courbe de traction 



Chapitre 3 Caoutchouc naturel (CN) 
 

 119

 
 



Explication: Variation entropique du système 
 

 120 

Références : 
[1]  L. R.G. Treloar, (The Physics of Rubber Elasticity, 3rd Edn, Oxford University Press, London 
1975).   

[2]  H. M. James, E. Guth,  J. Chem..Phys.11, 455 (1943). 

[3]  H. G. Kilian, Polymer 22,209 (1981). 

[4]  S. F. Edwards, T. A. Vilgis, Polymer 27, 483 (1986)    

[5]  S.Toki, T. Fujimaki, M. Okuyama, Polymer 41, 5423, (2000) 

[6]  Toki, S.; Sics, I.; Ran, S.; Liu, L.; Hsiao, B. S.; Murakami, S.; Senoo, K.; Kohjiya, S.   
Macromolecules, 35, 6573 (2002) 

[7]  S. Toki, I. Sics, S. Ran, L. Liu, B. S. Hsiao, S. Murakami, M. Tosaka, S. Kohjiya,² S.Poompradub, 
Y. Ikeda , A. H. Tsou,  Rubber Chem.. Technol., 77, 317 (2004) 

[8]  P. J. Flory, Principle of Polymer Chemistry,  Cornell University Press (1953) 

[9] S. Trabelsi, P.-A. Albouy, J. Rault, Macromolecules, 36 7624 (2003) 

[10] Y. Miyamoto, H. Yamao, K. Sekimoto, Macromolecules, 36 6462 (2003) 

[11] S. Trabelsi, P.-A. Albouy, J. Rault, Macromolecules, 35 10054 (2003) 

[12]  J. P Wittmer , A. Tanguy, J. L Barrat et L. Lewis, Europhysics Letters,  57 423 (2002). 

[13] M. Dymitrowska, Modélisation du fluage dans les élastomères chargés, Rapport de stage Post-
Doctoral, (2002) 

[14] S. Merabia, Hétérogénéités dynamiques dans les liquides surfondus. Transition vitreuse dans les 

films fins. Vieillissement. Propriétés mécaniques des élastomères chargés., Thèse (2004)  

[15] G. Kraus, “Reinforcement of Elastomers “ Interscience Pub., New York, London, Sydney, 64. 
(1965) 

[16] M. Dannenberg, J. Brennan. J. Rubber. Chem. Technol,, 39 597 (1965) 

[17] J. A. C. Harwood, A. R. Payne, J. Appl. Polym. Sci., 889 (1968) 

[18] K. Hong, A. Rastogi, G.Strobl, Macromolecules, 37 10165 (2004) 

[19] R.N. Haward, G. Thackray, G. Proc. R. Soc. London A, 302 453 (1968) 

[20] M.-N. Bouchereau, Génie Mécanique des Caoutchoucs, APOLLOR, INPL (1997) 

[21] J.H.A. Grobler, W.C. McGill, J. Appl. Polym. Sci., 32 287 (1994) 

[22] J. Rault, J. Marchal, P. Judeinstein, P. A. Albouy Chain Orientation in Natural Rubber Part2. 
European Physical Journal (2006)  (soumis) 

[23] R. J. Roe, W. R. Krigbaum, J. Appl. Phys., 35 2215 (1964)  

[24] S. Trabelsi, thèse (2002) 

 

 
 



Chapitre 4 Effet de la réticulation 
 

 121

CHAPITRE 4 
 
 

Chapitre 4 Effet de la réticulation ....................................................................................123 

4.1 Comparaison du CN avec trois taux de réticulations ..............................................123 
 
4.2 Effet de la réticulation sur le module.......................................................................128 
 
4.3 Hystérèse et cristallinité...........................................................................................131 

4.3.1 Aire d’hystérèse : effet de la réticulation sur l’hystérésis ..........................131 
4.3.2 Ordre de grandeur des énergies ..................................................................135 
4.3.3 Relaxation des chaînes amorphes ...............................................................135 
4.3.4 Conclusion ..................................................................................................140 

 
4.4 Striction inverse.......................................................................................................140 

4.4.1 Procédure Expérimentale............................................................................142 
4.4.2 Dispositif expérimental...............................................................................143 
4.4.3 Procédure ....................................................................................................144 
4.4.4 Calcul de la cristallinité ..............................................................................145 

 



  
 

 122 



Chapitre 4 Effet de la réticulation 
 

 123

Nous avons étudié le phénomène d’hystérésis au cours d’un cycle de traction lente sur des 
caoutchoucs contenant différents taux de réticulant dans la continuité du travail de Sondès Trabelsi [1]. 
Nous l’avons complété par des cycles mécaniques lents en RMN, afin d’étudier les phénomènes qui se 
produisent dans la partie amorphe du caoutchouc. Par ailleurs, nous nous sommes penchés 
particulièrement sur le phénomène de striction (observé dans les matériaux peu réticulés) que nous 
avons étudié au synchrotron (LURE).  
 
La composition chimique de nos matériaux est donnée dans le chapitre 2. Leurs constantes physiques 
tels que leur module d’Young, les constantes C1 et C2, ont été données précédemment par S. Trabelsi 
et sont rappelées dans ce chapitre. Dans l'annexe nous avons établi la taille moyenne des chaînes dans 
ces matériaux.  

Chapitre 4     Effet de la réticulation 

Dans le cadre de la thèse qui a précédé celle-ci, une étude sur la cristallisation au cours d’un cycle de 
traction du caoutchouc à différents taux de réticulation en soufre (0,8g ; 1,2g ; 2g) a été effectuée. 
L’analyse des mesures ont donné l’évolution simultanée de :  

- La contrainte  
- La cristallinité 
- La dimension des cristallites 
- L’orientation des cristallites au cours de la traction 
 

Ce travail a été complété par une étude en température, une étude à l’ambiante à  différentes 
élongations et une étude RMN. 
 
Procédure : 
L’étude va porter sur des cycles « contrainte-déformation » de caoutchoucs naturels contenant des taux 
de soufre respectivement de ms=0.8g, 1.2g, 2g à la vitesse v=2mm/min. L’extension maximale du 
cycle de traction a été fixée a λmax=6. Les cycles ont étés effectués à différentes températures (entre 
4°C et 85°C) avec un recuit entre chaque expérience de traction (afin que les chaînes recouvre leur état 
initiale), ceci combiné à l’étude de la cristallinité par rayons X.  
Nous avons analysé le comportement de la contrainte dans les domaines [O-A], [A-B], [B-C], [C-D] et 
[D-E] à chaque température, il en a été fait de même concernant l’effet de la réticulation sur les 
propriétés de cristallisation au cours du cycle. 
 
4.1 Comparaison du CN avec trois taux de réticulations 
 
Voici, condensé nos résultats antécédents corrigés et complétés dans le Tableau 4-1 :  
 

 Caoutchouc Naturel 0,8g 
de soufre pour λ=6 

Caoutchouc 
Naturel 1,2g de 
soufre pour λ=6 

Caoutchouc Naturel 2g de 
soufre pour λ=6 

Module d’Young 1,084 MPa 1,41 MPa 2,4 MPa 

Taille des chaînes 166 monomères 
109 

monomères 
71 monomères 

Taille des cristallites selon l’axe c 
 

(dimensions) volume: 

60-70 Å 

��
��
�� 
o 3

A  

55-65 Å 

70x65x23 
o 3

A  

42-45 Å 

����
��
�� 
o 3

A  
Degrés d’orientation maximum 
des cristallites lors d’un cycle Entre 8 et 4,5° Entre 8 et 4,5° Entre 6,5 et 4,5 

Section >$�%@≈>�������@��
contrainte σ(λ) pratiquement 
constante-1ere pente de 
cristallisation (cinétique 

Longueur du plateau 
30mm (λA=4-λB=5,7), 

pente δχ/δλ= 0.077 
(cristallisation) 

Longueur du 
plateau 15mm 
(λA=4- λB=5,5) 

pente δχ/δλ 
 

Longueur du plateau 6mm 
presque inexistant 
(λA=3,5-λB=5) ; 

pente δχ/δλ = 0,055 
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cristallisation (cinétique 
importante). 

=0.068  

Section [B-C] ≈[5-6]: 
durcissement: amplification avec 
la quantité de réticulant-2eme 
pente de cristallisation, cinétique 
légèrement plus faible (cinétique 
plus lente quand il y a plus de 
nœuds de réticulation) 

σmax=1,5 MPa  
χmax=14,2% 

(σmax=1.8 MPa  χmax=22%)      
(λB=5,7-λC=6) 

pente δχ/δλ= 0,106 
 

σmax=2.6 MPa  
χmax=15%      
(σmax=3,4 MPa 

χmax=22%)  
(λB=5,5-λC=6) 
pente δχ/δλ= 

0,087 

σmax=6,2 MPa  
χmax=13,6% 

(σmax=4.7 MPa       χmax=18%)     
(λB=5-λC=6) 

pente δχ/δλ =0.058 
 

Section [C-D] ≈[6-5,4]: pas de 
retard à la fusion. 

Saut en λD=5,7  Saut en λD=5,7  Saut en λD=5,4  

Section [D-E] ≈[5,4-3]: courbe 
de fusion, décroît par à coups. 
coexistence de deux phases 
semi-cristalline et fondue à 
l’état d‘équilibre à partir du 
moment ou la courbe de 
rétraction est à l’équilibre 

Sauts en 
λ=5,7 λ=4,8 λ=4,2 λ=3,5 

 
(λD=4,8-λE=2,4 (2,7))   

apparition d’une striction 
 

Le cycle se referme en 
λ=1 

Sauts en 
λD=5,7 λ=5 λ=3,6 

 
(λD=4,8-λE=2,6 

(2,9)) légère 
striction 

 
Le cycle se 

referme en λ=2.7 

Sauts en 
λD=5,4 λ=4,6 λ=3,7 

(λD=4,5-λE=3,5 (3,3)) 
 

Le cycle se referme en 
λ=3,2 

 

Description du cycle:  
 
Section [A-B]≈[3,5-5,7]:  
 
La longueur du « plateau » (dans le cycle mécanique) diminue avec l’augmentation du taux de 
réticulant. La cristallisation, commence entre λ=3,5 et 4 pour les trois taux de réticulations. Le  
caoutchouc contenant 2g de soufre a des chaînes (Nc) plus courtes, du fait du plus grand nombre de 
nœuds de réticulation. Les nœuds piègent les chaînes qui s’alignent alors plus facilement (c’est la 
raison pour laquelle la cinétique de cristallisation est plus lente à se mettre en place au début que pour 
les caoutchoucs moins réticulés)  
 
La cristallisation commence à élongation plus faible (λ=3,5) pour le caoutchouc le plus réticulé du fait 
des tensions internes au matériau, par contre l’accélération ne se fait qu’à partir de λ=4,25 (pour le 2g 
de soufre) au lieu de λ=4,5 pour les autres taux de soufre (1,2g et 0,8g). Sur le cycle mécanique, la 
phase de relaxation de la partie amorphe débute plus tôt pour les matériaux les moins réticulés, le 
caoutchouc est moins contraint par la grande taille des chaînes (le plateau est plus étendu). Dans le 
cycle de cristallisation, l’étendue de la phase « cinétique de cristallisation la plus rapide : le 
durcissement » est directement lié à la quantité de réticulant introduit dans le caoutchouc. Dans le 
caoutchouc naturel contenant : 

- 2g de soufre cette phase va de λ=4,25 à 5 (cette phase est courte) 
- 1,2g de soufre cette phase va de λ=4,5 à 5,5 
- 0,8g de soufre cette phase va de λ=4,5 à 5,7 
 

Quand on étire les caoutchoucs jusqu’à 700%, il y a un changement de pente dans le cycle de 
cristallisation à 15% de cristallinité (figure 3.16). 
 
Section [B-C] ≈[5-6]:  
 
C’est la zone de durcissement mécanique: La force est amplifiée avec la quantité de réticulant (Figure 
4-1). La pente de la courbe χ(λ) est linéaire jusqu’au point B (l’élongation à laquelle à lieue le 
changement de pente dépend bien sur du taux de réticulant : B est en 5 pour 2g, en 5,5 pour 1,2g et en 
5,7 pour 0,8g), la cinétique ralentie ensuite un peu mais reste linéaire (pente plus faible qui débute au 
point B) jusqu’au point C. La cinétique est plus lente quand il y a plus de nœuds de réticulation. Il est 
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remarquable que la cristallinité soit sensiblement la même au final pour les trois taux de réticulation, 
bien que les forces mises en jeu soient très différentes. (à λ=6 σ vaut 1,5 pour 0,8g de soufre, 2,6 pour 
1,2g et 6,2 pour le 2g). Cela signifie que le taux de cristallinité est en première approximation 
indépendante de la réticulation.   
 

 
Figure 4-1: a) Variation de la contrainte au cours d’un cycle de traction (v=2mm/min) pour un caoutchouc 
naturel contenant 0.8g (courbe noire),  1.2g (courbe rouge) et 2g de soufre (courbe verte), à 23°C. b) En parallèle 
mesure de la cristallinité pour les trois caoutchoucs (les points A ,B, C, E concernent la courbe contenant 1,2g de 
soufre). λB varie avec le taux de soufre.  

 
L’amplification de la force est essentiellement due à la réticulation des chaînes et non à la cristallinité 
(puisqu’elle est presque la même pour les trois taux de réticulation). La réticulation permet une amorce 
plus rapide du début de la cristallisation, même si une trop forte réticulation est un frein à une 
cristallisation rapide. Nous avons comparé les trois caoutchoucs lors d’un cycle de traction mécanique 
en RMN. Cela nous à permis d’observer l’orientation des chaînes amorphes dans le matériau durant le 
cycle.  

 
Figure 4-2 : Le graphique représente l’écartement quadripolaire en fonction de l’élongation de l’échantillon. Au 
cours de cycles de tractions mécaniques de trois caoutchoucs naturels contenant respectivement 0,8, 1,2g et 2 g 
de soufre, étirés à 550%.  

 

V=2mm/min 
T=23°C 

a) b) 

A 

B 

C 

E 

A 

B 

C 

E 

'�



Comparaison du CN avec trois taux de réticulations  
 

 126 

Les chaînes polymère les plus réticulées sont les plus courtes et s'orientent donc mieux au cours de la 
traction.  
 
Section [C-E]≈[6-5] :  
La courbe de fusion entre C et E est à peu près linéaire. Quand on y regarde de plus près on voit que la 
décroissance se fait par à-coups (courbe cristallisation). Il y a des sauts et ce pour les trois taux de 
réticulation. On peut attribuer ces sauts à des micro-strictions, c'est-à-dire à des inhomogénéités de 
phases solides et amorphes dans le caoutchouc dû à la coexistence de deux phases cristalline et fondue 
à l’état d‘équilibre (cf. voir en quoi consiste la striction dans le paragraphe 4.4). Sur la courbe retour, 
la traction pour laquelle le système est à l’équilibre se détermine facilement, il suffit de superposer des 
courbes de traction statiques (à différentes élongations- tractions à l’équilibre) à une courbe 
dynamique. Le point ou débute leur superposition est le point D (voir chapitre 3 figure 3.3a), point de 
début d’équilibre. Au point E le cycle se referme, il y a fusion totale des dernières cristallites.  
 
Ces courbes en température sur les caoutchoucs nous ont encore apporté d’autres informations. Tout 
d’abord le caoutchouc contenant 2g de soufre se rompt après quelques cycles à chaud. On attribue cela 
au fait que l’élévation de la température provoque la réorganisation des particules de soufre dans le 
matériau, en produisant un raccourcissement d'une partie des ponts soufre entre les chaînes polymère. 
On pense qu'après plusieurs chauffages le matériau est fragilisé et rigidifié. Ces liaisons soufre courtes  
se cassent. Ces expériences ont donc étés menées sur des caoutchouc qui contiennent 0,8 g et  1,2g de 
soufre. 
 

 
Figure 4-3 : Cristallisation correspondant à  des cycles de tractions mécaniques d’un caoutchouc naturel 
contenant 0,8g de soufre, étirés jusqu’à λ=6,5, à la vitesse de 2mm/min, à huit températures différentes.   

 
Figure 4-4 : Cycles de tractions mécaniques (correspondant aux cycles de cristallinité ci-dessus) d’un 
caoutchouc naturel contenant 0,8g de soufre, étirés jusqu’à λ=6,5, à la vitesse de 2mm/min, quelques unes des 
huit températures différentes.   
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Sur ces cycles en température on voit (Figure 4-3) que le phénomène de striction inverse (décrit plus 
loin) se produit à faible température, mais pas au-delà de 30°C. Au delà de cette température le 
matériau ne cristallise plus suffisamment pour que la striction soit perceptible. Plus le matériau 
cristallise (la cristallinité augmente à faible température) plus la striction est importante (et le plateau 
lors du retour sur le cycle de traction mécanique est long). A 40°C on voit encore des petites 
irrégularités sur la partie retour du cycle de cristallinité (Figure 4-3). A plus haute température cela 
devient difficile à identifier. Il est probable que l’échantillon devient simplement plus homogène.    

 
Plus le caoutchouc est réticulé, moins il y a de striction. Le réticulant uniformiserait la répartition de la 
phase cristalline ? 
 
On remarque par ailleurs que l’amorce de la cristallisation (λA) et la fusion (λE) du caoutchouc ne se 
produisent pas à même élongation selon la température. Nous avons relevé ces élongations pour 
chacune des températures pour les deux taux de soufre dans le caoutchouc naturel (0,8g et 1,2g) dans 
le but de les comparer. 

 
Figure 4-5 : Représentation des élongations auxquelles débute la cristallisation (λA, signes pleins) et des 
élongations auxquelles à lieu la fusion des derniers cristallites (λE , signes ouverts) à différentes températures, 
pour chaque taux de réticulant (les cercles 0,8g de soufre et les carrés 1,2g de soufre). 

 
La cristallisation débute à peu près au même endroit pour les caoutchoucs contenant différents taux de 
réticulant (pour le 2g à 20°C aussi). Les λE sont tous sur une même droite quelque soit le taux de 
réticulation (0,8g, 1,2g et 2g à 20°C). Autrement dit quelque soit la quantité de soufre introduit dans le 
caoutchouc, la fusion des cristallites a lieu à la même température. La raison en est qu’au point de 
fusion, la courbe de rétraction est à l’équilibre, (et il n’y a pas de retard à la fusion) le taux de 
réticulation n’entre donc pas en ligne de compte. 
 
Quand on prolonge la droite passant par les températures de fusion du CN, elle coupe l’axe des 
abscisses en -20°C.    
 
L’écart entre les droites λA(T) et λE(T) est dû au phénomène de « supercooling » (état d'un liquide qui 

reste liquide au dessous de son point de solidification). Ici le « supercooling » (ou surfusion) signifie 
qu’à une élongation donnée, la température de cristallisation est inférieure à la température de fusion. 
C’est à l’origine de l’hystérésis. Dans le cas des caoutchoucs réticulé le supercooling est d’autant plus 
important (λA distant de λE) que le matériau est peu réticulé. L’écart (Tm-Tc) est à peu près constant 
pour un même taux de réticulation, lorsque l’extension λ change. 
 
Conclusion: 
Avec l'augmentation du taux de réticulation on a :  
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- une diminution de la longueur du « plateau » de relaxation (cycle mécanique).  
- un début de cristallisation à plus faible élongation. 
- un taux de cristallinité identique, bien que les contraintes mises en jeu soient très différentes. 

(En RMN on constate que le caoutchouc le plus réticulé est celui dont les chaînes amorphes 
sont les plus orientées). L’amplification de la force est essentiellement due à la réticulation des 
chaînes et non a la cristallinité. 

- des micro-strictions dans la phase de rétraction (coexistence des  phases cristalline et fondue). 
 

Grâce aux cycles en température (Figure 4-3) on peut identifier le taux de cristallinité en dessous de 
laquelle le phénomène de striction ne se produit plus. Plus le matériau cristallise, plus la striction est 
importante. Plus le caoutchouc est réticulé, moins il y a de striction. Le réticulant uniformiserait la 
répartition de la phase cristalline. 
 
λA et λE ne se produisent pas à même élongation selon la température, mais quelque soit la quantité de 
soufre dans le caoutchouc, la fusion des cristallites a lieue à la même température. La raison en est 
qu’au point de fusion, la courbe de rétraction est à l’équilibre. L’écart entre les droites λA(T) et λE(T) 
est dû au phénomène de « supercooling ». Dans le cas des caoutchoucs réticulé le supercooling est 
d’autant plus important (λA distant de λE) que le matériau est peu réticulé. L’écart (Tm-Tc) est à peu 
près constant pour un même taux de réticulation, lorsque l’extension λ change. 

 
 
4.2 Effet de la réticulation sur le module 
 
Nous avons cherché si on pouvait définir un effet « d’amplification » du module, du fait de l’ajout de 
réticulant dans le caoutchouc. Pour ce faire nous nous sommes inspirés des travaux de G. Kraus et M. 
Dannenberg [2][3] (pour voir la méthode détaillée se reporter au point 1.3 du chapitre 5 : « Facteur 
d’amplification » dans la partie sur les chargés). Nous avons tracé l’élongation du caoutchouc réticulé 
(0,8g de soufre et 2g de soufre) en fonction de l’élongation du caoutchouc standard réticulé avec 1,2g 
de soufre pour une valeur de force donnée et ceci pour toute la courbe de traction.   

1

1
C N

C N Réticu lé

A m plification
λ

λ
−=

−
 

Cela permet d’obtenir l’augmentation de module (ou "amplification") que produit l’ajout de réticulant 
dans le caoutchouc. Les cycles mécaniques se superposent à celui du caoutchouc naturel si on fait la 
transformation λCNC - 1=A(λCN1,2g - 1).  

Nous avons également étudié l’amplification des caoutchoucs en fonction de la température des cycles 
de traction, afin d’observer si elle était constante. En effet, la contrainte diminue beaucoup avec la 
température et la cristallinité aussi. Voici ce que nous obtenons concernant l’amplification se 
rapportant au cycle de traction mécanique (cf. Figure 4-6).    

 
On peut observer deux régimes. Un premier linéaire qui correspond à la partie élastique d’avant 
cristallisation. Puis il y a une discontinuité qui correspond au début de la cristallisation pour chaque 
taux de réticulation du matériau. La discontinuité est peu visible dans le caoutchouc naturel réticulé 
avec 0,8 g de soufre. Elle a lieu (courbes a, Figure 4-6), autour de λ=4,5 pour 20°C, vers λ=5,3 pour 
40°C et il n’est pas visible pour 60°C (ce devrait être vers λ=5,7). C’est bien là que débute la 
cristallisation, on peut le vérifier Figure 4-3. Suit à cette discontinuité un saut qui pourrait se prolonger 
par un plateau à peine ébauché (pour le cycle à 20°C). On en a confirmation sur la figure b) où l’on 
compare l’amplification pour deux taux de réticulations, 0,8g et 2g de soufre à 20°C au cours d’un 
cycle mécanique aller. Pour le caoutchouc chargé avec 2g de soufre, la discontinuité ressemble plus à 
un saut, qui se poursuit par un plateau. Le saut se fait à λ=3,2 à 20°C pour le caoutchouc naturel 
réticulé avec 0,8g de soufre. 
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Figure 4-6 :Elongation d’un caoutchouc non chargé réticulé avec 1,2 g de soufre en fonction de l’élongation, 
pour la même valeur de la force, d’un caoutchouc non chargé réticulé avec 0,8 g de soufre et ceci pour la partie 
allée du cycle de traction mécanique. a) pour le 0,8g de soufre à 3 températures différentes, 20°C, 40°C et 60°C, 
b) Comparaison de l’amplification pour les 2 taux de réticulation 0,8g et 2g de soufre à 20°C. 

 

Le saut a lieu en λ=4,4 (sur l’axe des ordonnées) pour le CN, début de la cristallisation du CN à 20°C. 
Ces valeurs correspondent à peu près au point d’inflexion trouvé en RMN et correspondent aussi au 
début de cristallisation observé en rayons X. Sur les graphiques a) on voit que plus l’expérience a lieu 
à basse température, plus le saut se produit à petite élongation (la cristallisation commence plus tôt, à 
plus basse température et pour les caoutchoucs les plus réticulés). Le saut pour l’expérience à 20°C a 
lieu en premier puis celui à 40°C, le saut pour la courbe à 60°C n’est pas visible. Les deux pentes 
avant et après cristallisation traduisent de deux facteurs d’amplification.  

 

 
Figure 4-7 : Amplification du graphique mécanique dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour les 
caoutchoucs naturels réticulés avec 0,8g, et 2g de soufre.�

Ci-dessus est représenté le coefficient d’amplification A = (λCN-1)/(λCNRéticulé-1), qui représente 
l’amplification de la courbe de cristallinité dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour 
les caoutchoucs naturels réticulés avec 0,8g, et 2g de soufre à trois températures. Les courbes 
convergent vers 1 une fois le matériau cristallisé. Le caoutchouc le plus réticulé a une valeur 
d’amplification légèrement supérieure à son homologue moins réticulé. A plus grandes élongations, 
les différences paraissent diminuer. 

               

a) b) 
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Figure 4-8 : Amplification du graphique mécanique dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour le 
caoutchouc naturel réticulé avec 0,8g de soufre à 20°C, 40°C et 60°C.�

�

Quand la température augmente, cet écart diminue. Avant cristallisation la valeur de l’amplification 
est déjà presque la même pour un même matériau, elle varie un peu avec la température. On la 
distingue mal car le saut se fait plus tard mais il semble bien y avoir deux amplifications, un avant et 
une après cristallisation.  
Pour estimer la valeur de l’amplification nous avons dérivé la courbe de traction mécanique du 
caoutchouc contenant 0,8g de soufre λ=f(λCNréticulé), tel que représenté sur la Figure 4-9 
 

 
Figure 4-9 : Dérivée de la fonction d'amplification dλ/dλCNréticulé, d’un caoutchouc naturel réticulé avec 0,8g de 
soufre et ceci pour la partie allée du cycle de traction mécanique (20°C).  

 
Cette valeur est l’amplification au plateau avant que la cristallisation ne commence. Cette valeur est de 
B=2 pour une réticulation de 2g de soufre à même température (20°C). Après cristallisation 
l’amplification devient la même pour les deux taux de réticulation (B=0,8). 
 

Conclusion  

On peut déterminer un facteur d’amplification. Ce facteur a deux valeurs distinctes, avant et après 
cristallisation. Il représente l’amplification des contraintes dans le caoutchouc naturel contenant 
différents taux de réticulant par rapport au caoutchouc naturel dit "standard" contenant 1,2g de soufre.   

Valeur de l’amplification B : 
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4.3 Hystérèse et cristallinité  
 

On a vu que les propriétés mécaniques et en particulier l’hystérèse dépendent directement de la 
densité de nœuds dans le réseau de chaînes polymère [4][5]. Cela est vrai pour le matériau amorphe 
comme pour le semi-cristallin. Mais comment quantifier cet effet ? Peut on comparer l’effet des ponts 
soufre à l’effet renforçant des cristallites ?  
Nous avons étudié le caoutchouc naturel avec trois taux de soufre : 0,8g, 1,2g (le caoutchouc 
« standard » étudié plus haut) et 2g de soufre pour 100g de polymère.  
 
Dans ce paragraphe, nous reprenons les mêmes calculs que pour le caoutchouc naturel contenant 1,2g 
de soufre (chapitre3 § 1.4.2) et nous le comparons au caoutchouc naturel contenant deux autres taux de 
réticulation. Nous regardons quelle quantité d’énergie est dissipée au cours d’un cycle complet (du fait 
de phénomènes irréversible) par visco-élasticité et cristallisation. Nous tentons ensuite d’estimer la 
contribution de l’élasticité des chaînes amorphes  
 
 
4.3.1 Aire d’hystérèse : effet de la réticulation sur l’hystérésis 
 
Comme on l’a vu précédemment pour le caoutchouc naturel standard, l’aire d’hystérésis (qui 
correspond à l’énergie dissipée par le caoutchouc lors de la formation des cristallites) augmente  
presque linéairement avec l’élongation. Ceci est également vrai pour le réticulé à 0,8g (Figure 4-12). 
On le voit sur ces cycles de traction (ci-dessous) à des élongations allant de λ=4 à λ =7, à une vitesse 
de 2mm/min, à température ambiante.  
 

 
Figure 4-10 : cycles mécaniques d’un caoutchouc naturel réticulé avec 0,8g de soufre, étiré à élongations 
croissantes (v=2mm/mn), allant de 400 à 700 % (à droite), avec leur cristallinité correspondante (à gauche). 

 
L’aire de l’hystérésis mécanique croît aussi quand la température décroît. On trace l'aire du cycle 
mécanique en fonction de la cristallinité à λmax=7 (à différentes températures), pour les caoutchoucs 
naturels et synthétiques avec deux taux de soufre différents (0,8g de soufre et 1,2g de soufre pour 100g 
de caoutchouc). Nous obtenons alors sensiblement la même courbe que celle obtenue pour le 
caoutchouc naturel (Figure 3.15). Ces trois caoutchoucs sont regroupés sur la Figure 4-11.  
 
Le point d’inflexion se fait là encore à 15% de cristallinité. Les pentes sont les mêmes pour ces 
courbes (caoutchouc naturel ou synthétique quelque soit la quantité de réticulant en soufre, 
l'élongation ou le taux d'extension de l'échantillon). On peut en conclure que la cristallinité détermine 
la taille de l’hystérésis. Le caoutchouc synthétique semble suivre la même loi car les pentes ∆W/∆χmax 

sont les mêmes pour tous les matériaux.    
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Figure 4-11 : Aire de l’hystérésis mécanique en fonction de la cristallinité maximum du cycle. Chaque point 
donne  l’aire de l’hystérésis mécanique lors d'un cycle de traction étiré à λ=7, v=2mm/min, pour une température 
T donnée (comprise entre 0°C et 80°C), en fonction de la� cristallinité maximale (mesurée par diffusion de 
rayons X) (effectué a T). Et ceci pour le caoutchouc naturel avec 0,8g de soufre, le caoutchouc synthétique avec 
1,2g de soufre et avec 0,8g de soufre.  

 

Le caoutchouc synthétique qui cristallise légèrement moins bien que le caoutchouc naturel présente 
également une hystérésis un peu plus faible (à même élongation).  
S’agirait-il d’un comportement universel pour les gommes à base cis-isoprène ?  
∆W(χmax) est une courbe maîtresse puisqu’elle nous permet par simple lecture de connaître le taux de 
cristallinité dans un échantillon lorsque l’on a mesuré son hystérésis (et ce quelque soit la température 
de l’expérience, le taux de réticulant, ou la quantité de défaut cis-trans dans le caoutchouc).  
 
Si à présent on trace l'aire mécanique en fonction de la cristallinité maximum (à différentes 
températures et élongations), mais en retirant la contribution viscoélastique à l'aire mécanique, on 
obtient la courbe ci-dessous. La contribution visco-élastique à l’hystérésis est estimée de la même 
manière que pour le caoutchouc naturel (équation 3.8) : elle explique 10 % de la dissipation du cycle.  
 
Comparons à nouveau ces aires pour les différents taux de réticulant en soufre. On ne dispose que 
d’une seule donnée pour le caoutchouc contenant 2g de soufre en température. Il semble que l’aire 
d’hystérésis augmente proportionnellement au taux de réticulation, pour une cristallinité donnée. 

  
Figure 4-12 : aire de l’hystérésis mécanique (J/cm3) sans la contribution visco-élastique en fonction de la  
cristallinité maximale pour les trois taux de réticulation (à différentes températures, et élongations) 
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L’ajout d’une petite quantité de réticulant permet donc d’augmenter l’élasticité du caoutchouc et de 
renforcer les propriétés limites [4]. Cet effet de renforcement est une donnée très importante en 
pratique car quand l’aire de l’hystérèse est importante, le matériau peut supporter de plus fortes 
contraintes. 
On constate un changement de pente à χ~15% (pour le caoutchouc réticulé avec 2g de soufre cela se 
produit à χ~12%). Cela signifie que le matériau n'est sensible au durcissement qu’à partir d’une 
concentration seuil de cristallites. Pour les fortes densités en réticulant, la cinétique de relaxation et de 
cristallisation changent et on observe un durcissement plus rapide. La contribution de la visco-
élasticité à l'aire des cycles mécaniques est de l'ordre de 15%.  
 

Nous avons tracé l'hystérèse due à la visco-élasticité Hv-e (J/cm3) et la fraction Hvisco-él/ Htotale , en 
fonction de la température. 

 

  
Figure 4-13: à gauche : énergie visco-élastique Hv-e (J/cm3) pour 0,8g, 1,2g et 2g de soufre (en pourcents du 
volume total de l’échantillon) en fonction de la température. A droite : fraction de l’énergie visco-élastique sur 
hystérèse totale, en fonction de la température. 

 

Les pertes viscoélastiques diminuent linéairement avec la température, la cristallinité aussi comme on 
l'a vu dans le chapitre du caoutchouc naturel standard (1,2g de soufre).  

A 80°C, (les caoutchoucs naturels ne cristallisent plus) la contribution visco-élastique est très faible. A 
basse température, les frottements inter-chaînes sont plus importants. Le rapport Hvisco-él/ Htotale reste à 
peu près constante en fonction de la température (alors qu'elle diminue avec l'augmentation de 
l'extension). Cette fraction est plus importante pour le matériau le moins réticulé, sans doute car les 
chaînes polymères entre points de réticulation sont plus longues. Le pourcentage est d’environ 10 % 
pour le CN 1,2g et le 2g de soufre, il est compris entre 15 et 20% pour le 0,8g de soufre.  
 
Nous avons tracé  la contribution visco-élastique à l’hystérèse totale en fonction de l'élongation à 
température ambiante (Figure 4-14). La correction apportée est relativement mineure pour les grandes 
élongations (de l’ordre de 10% à 15%) alors qu'elle atteint 80% à l'extension de 400%. 
 
L’effet du soufre sur la viscosité du matériau n’est pas évidente, mais il semble tendre à diminuer les 
pertes parce qu’il raccourcit la taille des chaînes. Cela diminue les possibilités de glissement entre 
chaînes et rigidifie légèrement le système. 
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Figure 4-14 : pourcentage de l’hystérèse dû aux pertes visco-élastiques pour des cycles à élongations croissantes 

 
Conclusion: 
L’ajout d’une petite quantité de réticulant permet de renforcer notablement le caoutchouc. Les pertes 
visco-élastiques et la cristallinité diminuent linéairement quand la température augmente. La fraction 
de la visco-élasticité sur l’aire totale varie peu avec la température, elle est plus importante pour les 
caoutchoucs moins réticulés, mais reste négligeable (entre 10 et 15% à température ambiante à fort 
taux d'extension). La contribution visco-élastique à l’hystérèse totale devient considérable à de faibles 
taux d'extension. 
 
Relation phénoménologique aire de l’hystérèse-cristallinité 

 
L’aire de l’hystérésis H mécanique (totale) est proportionnelle à la cristallinité maximale Fmax et donc 
à la densité de cristallites dans le polymère (Figure 4-11). Nous avions calculé dans le chapitre 3 la 
valeur de l’énergie dissipée par le système par cristallite apparue, nous allons faire de même ici.  
Nous connaissons le travail à fournir au cours d’un cycle de traction, le pourcentage de cristallinité et 
la taille d’une cristallite (grâce aux rayons X), on peut donc imaginer calculer la contribution d’une 
cristallite à l’énergie dissipée Hméca (aire totale) au cour d’un cycle : voire équation 3.9 
 
 
Voyons si les cristallites se comportent comme des nœuds de réticulation. Observons la dépendance de 
l’aire d’hystérésis en fonction de la densité de cristallites. Nous avons divisé l’aire mécanique mesurée 
par le nombre de cristallites, nous avons tenu compte du fait que le volume moyen d’une cristallite 
change avec le taux de soufre introduit dans le caoutchouc (voir taille des cristallites : Tableau 4.1). 
 

   
Figure 4-15 : (à gauche) Energie dissipée, ramenée à une cristallite au cours d’un cycle dans le caoutchouc 
naturel contenant 0,8g et 1,2g de soufre (nous n'avons qu'un point pour le 2g ce qui n'est pas significatif), en 
fonction de la température. (λmax=7), à droite en fonction de l’élongation maximale λmax à température ambiante 

 



Chapitre 4 Effet de la réticulation 
 

 135

L’énergie dissipée au cours d’un cycle de traction (c’est-à-dire l’aire de l’hystérésis), ramenée à une 
cristallite (Figure 4-15), est bien constante quelque soit la température et l'élongations. De plus cette 
énergie par cristallite est très voisine pour les taux de soufre de 0,8g/100g, 1,2g, et 2g. Elle est 
légèrement plus faible (sur l'expérience en température) pour 2g, mais cela est peut-être dû à une 
mauvaise évaluation de la taille des cristallites dans ce matériau. Ceci est cohérent avec l’hypothèse 
que la dissipation d’énergie est due à la cristallisation du polymère.  
 
Conclusion : 
 
L’énergie dissipée par le caoutchouc au cours d’un cycle de traction-rétraction, est composée de : 

- La visco-élasticité qui représente entre 10 et 20% des pertes d’énergie au cours du cycle 
mécanique à forte extension.(la viscoélasticité est plus importante pour les matériaux les 
moins réticulés). 

- Le reste de l’hystérésis mécanique semble être attribuable à la quantité de cristallites qui 
apparaît dans le caoutchouc. Car l'aire de l’hystérésis H mécanique est proportionnelle à la 
densité de cristallites dans le polymère. L'énergie ramenée à une cristallite dépend peu de la 
température et ne semble pas varier avec le taux de réticulation (il y a plus de cristallites plus 
petites dans un matériau plus réticulé pour une même aire). 

 
La cristallisation permet donc au caoutchouc d'accroître sa résistance à la rupture. Ce qui nous amène 
à nous demander quelle fraction du travail mécanique est dissipée de manière irréversible ? Et quelle 
contribution représente l’énergie élastique des chaînes ? 
 
4.3.2 Ordre de grandeur des énergies 
 
Comme pour le caoutchouc naturel standard, nous cherchons à évaluer les énergies des principaux 
phénomènes survenant au cours d’une traction : 

- travail mécanique fourni par l’opérateur U  
- énergie élastique des chaînes amorphes du polymère Eélast 
- l’énergie nécessaire pour former les cristallites, Ecrist. 

 
4.3.3 Relaxation des chaînes amorphes 
 
Pour calculer l’énergie élastique, il faut connaître au préalable l’élongation locale que subissent 
réellement les chaînes, nous y avons accès grâce à la RMN, comme cela a été montré dans le 
chapitre3, figure 3.25 (c’est-à-dire prendre en compte la relaxation induites par la cristallisation). 
D’autre part il faut évaluer le module élastique ou le module sécant k* de ces chaînes (équation 3.13). 
Lui aussi dépend de la cristallinité du matériau. 
 
L’analyse des spectres RMN permet d’estimer l’élongation locale des chaînes, qui est a priori plus 
petite que l’élongation macroscopique imposée à l’échantillon. Pour pouvoir comparer les matériaux, 
nous avons mesuré le degré d'orientation des chaînes avant et après cristallisation. Autrement dit : de 
combien relaxent les chaînes par rapport à leur orientation initiales pour chacun des matériaux du fait 
de la cristallisation. La relaxation des chaînes amorphes lorsqu'il y a cristallisation  peut se mesurer en 
traçant pour un ∆ν donné la valeur de l’extension λ du matériau qui n'aurait pas cristallisé en fonction 
de l’extension macroscopique.  
Ci-dessous (à gauche) la figure représente l'écartement quadripolaire des pics RMN ∆ν1, en fonction 
de l’élongation macroscopique pour les trois taux de réticulation en soufre. 
 
On voit là aussi deux régimes linéaires pour chaque taux de réticulation. Le changement de pente 
marque le début de la cristallisation pour chaque caoutchouc (qui se fait à d'autant plus faible 
extension que la caoutchouc est réticulé). L’alignement des chaînes est d’autant plus grand que le 
matériau est réticulé. Les ponts soufre, tendent en effet à réduire la taille des chaînes entre deux nœuds 
et ainsi favorisent leur orientation selon l'axe de traction. 
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∆ν1 est proportionnel à λ2-1/λ aux petites élongations. Tant que λ≤λcrist (faible extensions) λlocal=λmacro. 
Par le biais de l'équation 3.12 (chapitre 3) on trouve les valeurs de λlocal (Figure 4-16). 

  
Figure 4-16 : (à gauche) écartement quadripolaire des pics RMN ∆ν1 en fonction de l’élongation macroscopique 
(caoutchouc naturel 0,8g;1,2g et 2g de soufre) pour les trois taux de réticulation. (à droite) élongation 
macroscopique et élongation locale au cours d’un traction (λmax=7). 

 

A l'élongation macroscopique qui correspond au début de la cristallisation lors d’un cycle mécanique, 
λlocal vaut 4,3 pour le CN contenant 1,2g de soufre, 4,1 pour le CN 0,8g et 3,5 pour le CN 2g.. Pour 
λ>λcrist, il y a relaxation des chaînes. Dès que le système commence à cristalliser, les chaînes 
commencent à relaxer avec une élongation locale presque constante. Pour le caoutchouc à 0,8g et 2g 
de soufre, λlocal augmente légèrement, cela est moins évident pour 2g (Figure 4-16).  
 
Durcissement 
Nous avons cherché le lien entre durcissement et la cristallisation. Le renforcement du matériau est 
mis en évidence par le calcul du module dynamique  k* lors de la phase de traction du cycle. k*, que 
l'on a défini (modèle de Flory et Kuhn [6]) (cf. équation 3.13). 

σ

λ
λ

 
− 

 
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2 1

vraie

local
local

d

d
 

λlocal est déduit des mesures de RMN (voir plus haut), avec k* = NkBT où N est le nombre de chaînes 
par unité de volume entre deux nœuds de réticulation. k* dépend donc directement de la densité de 
nœuds (réticulant ou cristallites). Un renforcement du caoutchouc se traduirait par une augmentation 
de k*.  

 
Etudions les variations du module élastique k* au cours d’une traction mécanique pour les trois 
matériaux, en fonction de l'élongation et de la cristallinité: (le module de la partie amorphe, ne dépend 
que du taux de soufre).  

 

λ macro 

λ local 

λ local 
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Figure 4-17 : à gauche : module dynamique en fonction de l’élongation ; à droite : module dynamique en 
fonction de la cristallinité 

Aux petites élongations (avant cristallisation, soit λ<3,5), le module croit en fonction de la réticulation 
de manière linéaire (petites élongations : λlocal=λmacro). Dans cette zone, l’élasticité est presque 

constante et est proportionnelle au taux de réticulation On a : � Sk* 0.26x  ; il dépend peu de λ entre 
λ=2 et λ=3.5 (Figure 4-17). Puis (sur le plateau) la valeur de k* est un peu plus faible, pour augmenter 
très fortement lors de la phase de durcissement (λ>λcrist).  
Notons que dans le modèle de Mooney-Rivlin, la constante C1 peut être reliée à la densité effective 
d’enchevêtrements νench [7]: 

1
ench

r

C 
57  

Ce coefficient C1  illustre les mêmes propriétés que k* mesuré pour le polymère amorphe : l’élasticité 
dépend directement de la densité de nœuds dans le réseau de chaînes. 
 

A partir du moment ou le matériau cristallise, le module k* croît linéairement avec λ, il y a 
donc une dépendance à la cristallinité (grandes élongations et forte cristallinité). Cette dépendance est 
aussi linéaire en fonction du taux de soufre dans les domaines M, N et O. On a : 

χ
χ χ

=
=

s S

S S seuil

k* (x ) + 0.08x

    0.26x + 0.08x ( - )

cste
 

où xS est le taux de réticulation. 
 
La dépendance de  k* en fonction de χ  (en %) suit la loi ci-dessous :  
- χ≈ + −* 0.2 0,069 * ( 9.4)k pour le CN contenant 0,8g de soufre 

- χ≈ + −* 0.31 0.091* ( 6.8)k  pour le CN contenant 1,2g de soufre 

- χ≈ + −* 0.51 0.36 * ( 7.3)k pour le CN contenant 2g de soufre 
 
La dépendance de k* en fonction de la cristallinité est presque identique pour 1,2g et 0,8g et beaucoup 
plus grande pour 2g : cela tient au fait que pour ce dernier l’élongation locale est quasi-constante et 
donc la dérivée est très grande.  
Ce résultat accrédite l’idée que le réticulant accélère le processus de cristallisation, à partir d’un 
certain seuil (environ 8% pour le réticulé à 1,2g). L’explication de ce phénomène peut être que les 
ponts soufre raccourcissent les chaînes ce qui accroît les contraintes internes à la matrice polymère, et 
accélère la formation de cristallite (mais cela défavorise aussi l'alignement des chaînes). Pour le 
caoutchouc contenant 2g de soufre, le module devient très important, l’effet n’est plus linéaire. 
 
Comme attendu, l’élasticité de l’amorphe dépend linéairement de la densité de pont soufre. Par contre 
quand les cristallites se forment, le durcissement n’est plus proportionnel à la réticulation (il est 
supérieure). Le module sécant s'écrit donc sous la forme :  

S S ck* ad +b(d )d∝  
 

où dS et dC sont les densités de soufre et de cristallites (a et b sont des constantes). Cela traduit le 
renforcement du caoutchouc amorphe ou semi-cristallin. 
 
Contrainte et énergie élastiques 

 
Comme nous avons déterminé les valeurs de λlocal (à partir des cycles RMN) et de k*, il est possible de 
calculer la contrainte élastique vraie de la phase amorphe du caoutchouc d’après la formule de Flory et 
Kuhn:  
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σ λ λ≈ −2 1* ( )vraie local
local

k  et 
2 1* ( ) ( )

él local local
E V k dλ λ λ−= −∫  

 
On part des hypothèses suivantes : 
 

- λlocal = λmacro quand le matériau n’est pas encore cristallisé 
- On extrait λlocal = f(λmacro) grâce aux spectres RMN 
- La constante dynamique k* est prise constante avant cristallisation et augmente linéairement 

avec χ lors de la cristallisation (dépend du nombre de chaînes par unité de volume et du 
nombre de cristallites) 

 
Evaluons la contribution de l’élasticité à la contrainte : 
 

 
Figure 4-18 : contrainte mesurée (pleins) et contrainte élastique calculée (ouverts) en fonction de l’élongation 
pour le CN 2g de soufre à 20°C  

 
La force élastique calculée pour le caoutchouc réticulé avec 2g de soufre représente une fraction 
importante de la contrainte totale. On observe trois régimes sur la courbe de la contrainte élastique 
(Figure 4-18) : une première phase élastique aux faibles élongations, une relaxation des chaînes 
amorphes aux faibles taux de cristallisation et un durcissement de la matrice polymère dû à 
l’augmentation du module pour λ>4,5. L'écart entre les deux courbes vient sans doute du fait que 
l’élongation locale est bien plus faible que l’élongation macroscopique sur le plateau (après le début de 
la cristallisation).  

 
Energies 

Nous pouvons maintenant calculer les différentes énergies mises en jeu lors d'une traction mécanique, 
afin de mettre en évidence les effets de relaxation et de durcissement du polymère : 

- l’énergie élastique des chaînes amorphes (Équation 3.16) 

- l’énergie mécanique totale U(λ) apportée au système (c’est-à-dire le travail au cours de la 
traction (Équation 3.17)  

- l’énergie nécessaire Ecrist pour former les cristallites (Équation 3.18) 

- l’entropie des chaînes ∆Srelaxation qui relaxent quand les cristallites sont formées 

- l’énergie W(λ) dissipée par les phénomènes de frottements et de viscoélasticité. 
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Le bilan énergétique, correspondant à la cristallisation proprement dite, est a priori nul. L’effet de la 
cristallisation n’est visible que par son effet sur la phase amorphe. 
 
Comparons les différentes énergies :  
 

 
Figure 4-19 : énergie élastique (rouge), le travail mécanique, en fonction de l’élongation ainsi que l'énergie de 
formation des cristallites, en fonction de l’élongation  

 
L'énergie totale fournie au matériau pour la traction est représenté par l'énergie mécanique. Nous 
avons tracé l'énergie élastique qui tient aussi compte de l’entropie des chaînes qui relaxent quand les 
cristallites sont formées. Concernant l’énergie nécessaire pour former les cristallites, représentée en 
vert sur la figure, elle dépasse la valeur du travaille mécanique à grande élongation. Cela a peu 
d'importance dans notre bilan car  le bilan énergétique, correspondant à la cristallisation proprement 
dite, est a priori nul. L’effet de la cristallisation, s'il est visible, ne l'est que par son effet sur la phase 
amorphe.  
 
En ce qui concerne l’énergie dissipée par les phénomènes de frottements viscoélastique nous ne 
savons pas les calculer pour une simple traction. Cela devrait en principe correspondre à la différence 
entre l'énergie élastique et le travaille mécanique . 
 
l’énergie mécanique totale  
 
L'énergie mécanique totale U(λ) apportée par l’opérateur au système pour effectuer la traction (travail 
au cours de la traction) ; le calcul a été explique dans le chapitre 3 (équation 3.17) :  

                                               
1 1

( ) ( ) . ( ) ( ). ( )U l S d l V d
λ λ

λ σ σ λ λ= =∫ ∫                  

où V est le volume de l’échantillon. 
 
On a vu pour le caoutchouc naturel réticulé avec 1,2g de soufre le travail à fournir pour la traction 
dépendait très peu de la température. Voyons ce qu'il en est pour les CN moins réticulé (0,8g de 
soufre): 
 
Les deux courbes donnent des résultats extrêmement similaires. Lorsque la température croît, le travail 
fourni U(λmax) varie très peu. Il augmente très faiblement pour le caoutchouc naturel alors  que la 
cristallinité maximale diminue. Il faut donc fournir autant d’énergie pour tirer un échantillon étiré à 
λ=7 à 20°C qu’à 80°C pour un même matériau. Par contre le travail à fournir pour effectuer une 
traction identique est plus faible pour le caoutchouc le moins réticulé. Quand la température augmente, 
la viscosité diminue et la cristallisation aussi (les chaînes relaxent moins) : les deux effets se 
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compensent. La cristallisation induit la relaxation (c’est un effet entropique) mais aussi l’augmentation 
du module k*, ce qui explique que les deux phénomènes soient corrélés.  
 
 

 
Figure 4-20 : à gauche : travail mécanique fourni au cours d’une traction à 700% à diverses températures pour 
le CN 1,2g et 0,8g de soufre ; à droite : courbes de traction mécanique du CN à T=20°C et 80°C (différence 
entre ces deux courbes). 

 
4.3.4 Conclusion 
 
L’ajout de réticulant : 

- rend les chaînes plus courtes, ce qui provoque un durcissement du matériau (augmentation du 
module d’Young, mais pas de la cristallinité).  

- les nœuds de réticulation piègent les chaînes (la cinétique de cristallisation est donc plus lente 
pour les plus réticulés, bien qu’elle débute un tout petit peu plus tôt car les chaînes sont mieux 
allignées).  

- une trop grande quantité de soufre fragilise le caoutchouc qui supporte mal alors les élévations 
en température et le rend cassant.   

- le CN contenant 2g de soufre cristallise un peu moins que les caoutchoucs moins réticulés.   
- Diminue la taille moyenne des cristallites ; homogénéise la répartition de la phase cristalline 

(pas ou peu de striction pour un CN plus réticulé ou quand la température est élevée) (d’après 
Trabelsi [1])    

- l’amplification de la force est due essentiellement à la réticulation des chaînes et non a la 
cristallinité (puisqu’elle est presque la même pour les trois taux de réticulation).  

- l’apparition de la cristallisation et la fusion ne semble pas être influencées par la quantité de 
soufre introduit dans le caoutchouc, car elles ont lieu approximativement à la même 
température pour les trois taux de réticulation.  

 
 

4.4  Striction inverse 
 
La striction (Figure 4-21) est un phénomène étonnant de cœxistence de deux phases, l’une semi-
cristalline, l’autre amorphe, observé dans un caoutchouc naturel ou synthétique peu réticulé 
[6][8][9][10] au cours d'un cycle de déformation, lors de la rétraction. Les conditions à remplir pour 
pouvoir observer ce phénomène sont les suivantes : 

• la traction de l’échantillon doit être très lente (v=0,035mm/s) et d’une amplitude supérieure à 
λ=5,5 (valeur en dessous de laquelle le caoutchouc ne cristallise pas suffisamment). 

• le caoutchouc naturel ou synthétique doit être peu réticulé (ici 0.8g de soufre pour 100g de 
caoutchouc). Le phénomène se produit aussi à de plus forts taux de réticulation mais il n’est 
pas visible à l’œil nu. 
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• le phénomène s’observe lors de la rétraction de l’échantillon à une température qui ne 
doit pas être supérieure à la température de fusion du caoutchouc détendu (30°C) 
(Dans les métaux et polymères le phénomène de striction apparaît lorsque le matériau 
est étiré. Ici on observe le phénomène dans les conditions opposées. On pourrait donc 
appeler le phénomène « striction inverse »). 

 

 
Figure 4-21: Radiographie aux rayons X de la zone de striction. La partie large et la zone plus étroite 
correspondent respectivement à la partie totalement amorphe et à la partie semi cristalline du caoutchouc. 
L’interface entre les deux zones homogènes prend une forme de biseau et fait 2mm de long. 

 
Une traction lente de l’échantillon à 22°C, a permis d’obtenir ce phénomène de striction. Lors de la 
rétraction de l’échantillon  une zone plus large (plus épaisse) apparaît, en général à une extrémité et 
progresse le long de l’échantillon au fur et à mesure que l’on rétracte le caoutchouc, jusqu’à ce que la 
partie étroite disparaisse. Il y a souvent apparition d’une seconde zone amorphe à l’autre extrémité de 
l’échantillon qui progresse également en sens inverse pendant la rétraction (Figure 4-22). 
 

 
 

Figure 4-22: photographie d’un caoutchouc en phase de rétraction sur lequel sont apparues deux strictions aux 
deux extrémités.  

La zone qui lie la zone amorphe à la zone cristallisée forme un biseau (col de striction) et fait environ 
2mm de long. 
 
Si on s’arrête en cours de rétraction, la striction qui est apparue subsiste et ne disparaît pas à moins que 
l’on élève la température. Cela nous a permis d’étudier cette zone au synchrotron par diffusion de 
rayons X.  
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L’objectif de ce travail est de mieux comprendre l’origine de la striction. Pour ce faire il est nécessaire 
d’étudier la morphologie de la structure semi cristalline et de la partie amorphe des chaînes dans la 
zone d’apparition de la striction. Nous avons cartographié cette zone afin d’obtenir des informations 
sur la cristallinité ainsi que l’orientation des chaînes cristallisées et amorphes dans la zone de striction. 
Les rayons X donnent accès à un certain nombre d’informations tels que le taux de cristallinité, 
l’orientation moyenne des cristallites et leur dimension. 
 
4.4.1 Procédure Expérimentale 
 
Echantillon étudié 

 
Voici un exemple de courbe de traction type : la striction peut s’observer à l’œil nu, mais elle est 
visible également sur le spectre de rayons X où l’on peut mesurer la cristallinité ; il survient un saut de 
cristallinité qui passe d’une valeur non nulle à zéro d’un seul coup (Figure 4-23b).  
 

 
Figure 4-23: a) Courbe de traction d’un échantillon de poly-cis isoprène (ε = 0.5 10-3 s-1, T=22°C). Durant la 
rétraction de l’échantillon entre λD=4,7 et λE=2,3 le phénomène de striction apparaît. Il se propage en général 
vers le centre de l’échantillon. Pendant la propagation de la striction la tension σ est constante. b) Evolution de la 
cristallinité du même échantillon, mesuré par diffusion des rayons X, pendant le cycle de traction. La striction 
débute au point D’ ; courbe expérimentale symbolisée par les points noirs. La valeur de la cristallinité chute au 
moment du passage de la striction devant le faisceau de rayons X. Au point E’ la striction a disparu, l’échantillon 
est à nouveau homogène et complètement amorphe.  
 
Il s’agit ici de la traction d’un poly-cis isoprène à basse densité de réticulation (0.8g de soufre pour 
100g de caoutchouc).  Le nombre de monomères entre points de réticulation (déterminé par 
gonflement au toluène) est de N= 166. La densité de réticulation est de n=4.1 mol/g (par gramme 
d’isoprène). La déformation se fait à vitesse constante : 0.035mm/s, le caoutchouc se déforme de façon 
homogène à vitesse constante. 

traction 

rétraction 

λ=2,2 

λD 

λE 
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La striction se produit pendant la rétraction du matériau, qui s’amorce au point C. Du point C au point 
D, il y a une rapide chute de la contrainte, suivi d’un plateau du point D au point E. Cette courbe est 
similaire pour tous les types d’échantillons, avec une variation de l’étendue des différentes zones (A, 
B, C, D, E) selon le matériau, la réticulation, la charge, ou bien la vitesse à laquelle on effectue 
l’expérience. Ici la déformation de l’échantillon est homogène jusqu’au point D. Au point D (ou D’ 
proche de D λ=4.6) elle devient hétérogène et la striction apparaît. 

 
4.4.2 Dispositif expérimental 
  
Le dispositif expérimental utilisé pour cette étude comporte trois éléments : le montage qui maintient 
l’échantillon sous tension, la source de rayon X et la caméra CCD pour détecter et enregistrer les 
images de diffraction X.   
 

 

Figure 4-24 : Schéma du dispositif expérimental et cliché type de diffraction X d’un caoutchouc naturel étiré à 
700%. 

 

Montage de traction 

 
Le montage permet de maintenir le caoutchouc sous contrainte entre deux mors fixes. Ce support est 
fixé sur deux plans de glissement motorisés. Cela permet d’effectuer des translations de l’échantillon 
horizontalement (selon l’axe de traction de l’échantillon, axe X) ou verticalement (axe Y), avec une 
grande précision. 
 
Le taux d’extension λ de l’éprouvette de caoutchouc est défini comme le rapport entre sa longueur 
finale L sous tension et sa longueur initiale Lo à l’état détendu. λ=L/Lo. Le taux d'extension est de 
λ=2.61. 

 
 
Générateur de RX 
 
L’expérience à été menée à la source synchrotron du LURE sur la ligne D43. La longueur d’onde 
utilisée est de K=1,455±0.005 Å et le diamètre du faisceau de rayon X vaut φ=100 µm. Les clichés de 
diffraction X aux grands angles sont pris avec la caméra CCD avec un temps d’acquisition de 30 
secondes. Le faisceau de forte intensité permet d’utiliser un collimateur très petit et des temps de pause 
courts. La caméra est placée perpendiculairement à l’axe du faisceau de rayons X et parallèle à 
l’échantillon, dans le plan (XOY).  

X 

Y 

Z 

Caméra CCD 

Faisceau 

 de RX 

Acide stéarique (003) 

CN (200) 



Striction inverse  
 

 144 

Zone étudiée au LURE 
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4.4.3 Procédure 
 

L’éprouvette est étirée à une élongation supérieure à λ=5,5, puis rétracté très lentement de manière à 
observer apparaître le phénomène de striction. Il est ensuite fixé sur un support statique. Une 
translation motorisée a permis de faire une cartographie de la zone comportant la striction (cf.  Figure 
4-25) selon l’axe X et selon l’axe Y tous les 0,2mm, sur une longueur de 2mm (selon l’axe X). 

 
 
 
 

Figure 4-25 : Zone de la 
striction séparant les deux 
zones homogènes (la partie 
amorphe et la partie semi 
cristalline) cartographiée au 
LURE sur une longueur de 
2mm.  

 
 
 
 
 
 
 

 

Figure 4-26: Grossissement de 
la zone étudiée aux rayons X. 
La cartographie à été effectuée 
le long de l’axe X et de l’axe 
Y, tous les 0,2mm.    

 
 
 
 
L’intensité du faisceau diffracté par le caoutchouc naturel amorphe et l’acide stéarique (300) ont étés 
enregistrés dans un domaine allant de 2nm - 1 à 20nm-1

.  
 
Le faisceau transmis et le faisceau diffracté sont mesurés en continu respectivement par le biais d’une 
photodiode fabriquée au Laboratoire de Physique des Solides et de la caméra CCD. Nous considérons 
que la cristallinité n’affecte pas le coefficient d’absorption du caoutchouc. La valeur de l’intensité du 
faisceau transmis donne accès à deux informations capitales : 

• Il permet de vérifier les variations d’intensité du faisceau au cours du temps et donc de 
s’affranchir ces fluctuations. 

• Cela permet de connaître l’épaisseur de l’échantillon du caoutchouc au point où est effectuée 
la mesure.  

 
La connaissance de l’épaisseur h, du caoutchouc à l’état complètement amorphe permet d’avoir accès 
à l’intensité du halo amorphe Ia(s) de l’échantillon. Ainsi, peut on remonter à l’intensité cristalline 
totale Ic du caoutchouc, en normalisant en fonction de la quantité de matière.       
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Sur la Figure 4-27, se trouve un cliché type de diffraction X du caoutchouc naturel étiré. Le faisceau 
de rayons X est perpendiculaire à l’axe de traction du caoutchouc. On distingue deux types de 
réflexions sur le cliché :   

1. Des réflexions en forme d’arcs de cercle attribuables aux cristallites du cis-isoprène. 
L’étendue de ces arcs nous informe sur l’orientation moyenne des cristallites dans le 
caoutchouc. 

2. Des réflexions aux petits angles qui correspondent aux réflexions de plaquettes de cristallites 
d’acide stéarique contenues dans le caoutchouc, dont la périodicité lamellaire est de d=5nm. 
L’orientation des cristallites d’acide stéarique permet de remonter à l’état de déformation 
locale des chaînes amorphes de poly-cis-isoprène dans la matrice.    

 

 
Figure 4-27 : Sur le dessin, la partie large (selon l’axe Y) et la zone plus étroite correspondent respectivement à 
la partie amorphe et à la partie semi cristalline du caoutchouc naturel (ms=0.8g). Ci-dessus les clichés de 
diffraction X correspondants à ces deux zones. 

 
4.4.4 Calcul de la cristallinité 
 
Cette étude concerne le caoutchouc naturel et le caoutchouc synthétique peu réticulés. La cristallinité 
est proportionnelle à l’intensité diffractée par les cristallites. Pour la calculer, on mesure tout d’abord 
l’intensité intégrée sur 180° du halo amorphe Ia(s) lorsque l’échantillon est détendu, puis l’intensité 
intégrée du profil de diffraction des pics de Bragg (200) et (120) du caoutchouc étiré, qui 
correspondent à la cristallinité totale Ic du caoutchouc. Ces raies ont le profil d’une courbe de Lorentz. 
On leur soustrait la diffusion de la partie amorphe, après avoir fait les corrections qui s’imposent, 
telles que la variation de l’absorption du faisceau par l’échantillon en fonction de l’épaisseur au cours 
de la déformation de celui-ci.  
 
Le faisceau direct est enregistré en continu par le biais de la photodiode. L’intensité mesurée a pu être 
normalisée de la manière suivante : l’intensité I200 est multiplié par le coefficient de normalisation 
 α , dont l'expression est donnée par α=IT/IRéf Τ   (IRéf Τ (x, y) est l’intensité de référence transmise au 
travers du caoutchouc au point (-1 ;-7,95). IT(x, y) est l’intensité diffractée). La valeur de l’intensité du 
faisceau est relevée en ce point particulier régulièrement tout au long de l’expérience. 
 
L’intensité du faisceau est mesuré comme suit : I=I0*h*exp-µh, avec h l’épaisseur de l’échantillon qui 
varie de 0,75 à 1mm pendant l’expérience (valeur proche de (1/µ) = 1) et µ le cœfficient d’absorption 
de l’échantillon (ce qui donne : I=I0*exp-1). I est considérée comme constante tout au long de 



Striction inverse  
 

 146 

l’expérience, c’est l’indice de cristallinité. Il est indépendant de l’épaisseur de l’échantillon et du 
temps de pause. La cristallinité est ensuite calculée de la manière suivante : χ=Ic/Ia*100.   
 

 
 
  

Figure 4-28 : Mode de calcul de la cristallinité dans l’échantillon. Intégration circulaire sur l’image plate de 
l’intensité diffracté par le caoutchouc cristallisé sur l’image du haut et amorphe sur l’image du bas 

 
Ce qui résulte de ce calcul est visible sur la Figure 4-29 qui représente la cristallinité mesurée dans la 
striction au niveau de l’axe médian de l’échantillon (en Y=0). La partie de droite se trouve dans la 
partie la plus cristalline de l’échantillon (rappelons que nous nous trouvons à une extension qui nous 
place sur le plateau D-E sur la Figure 4-23 de rétraction). A ce taux d’extension la cristallinité 
maximum est de 10% à 12%. 
 

 
 

Figure 4-29 : Cristallinité mesuré le long de l’axe X (le long de la striction) au niveau de la médiane de 
l’échantillon (en Y=0). Les cercles pleins indiquent la cristallinité de l’échantillon mesuré. Les cercles blancs 
indiquent la cristallinité calculée. 

 
 
La cristallinité diminue ensuite progressivement de 10% à 0% le long de la striction. Cette diminution 
est linéaire. Nous avons fait une cartographie de la striction (Figure 4-30). Il y a des effets de bords : la 
cristallinité est un peu plus importante au centre que sur les bords de l’échantillon. Dans les parties 

I 

Angle (degrés)  

Σg : aire sous 
 la courbe 

bleue 
Σf : aire 

χ= (Σg - Σf) / aire totale 
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plus centrales, la cristallinité est presque uniforme. On peut estimer la valeur de la cristallinité en 

utilisant la relation suivante: 
ED

ED
D λλ

λλ
λ
λχχ

−
−= . De même les cristallites s’orientent sous la 

traction, et on peut voir sur la figure qu’elles suivent les lignes de force locales dans l’échantillon. Sur 
les bords du biseau, les cristallites suivent l’orientation du bord de l’échantillon (Figure 4-31). 
L’inclinaison des cristallites s’atténue au fur et à mesure que l’on s’approche du centre de l’échantillon 
(Figure 4-32).  

�
 

Figure 4-30 : Cartographie de la cristallinité dans la zone de striction ; la partie de gauche correspond à la zone 
amorphe du matériau, et la partie de droite à la zone semi cristalline. Les coordonnées X et Y sont en mm. X 
correspond à l’axe de traction de l’échantillon.    

 

Figure 4-31 : Angle que forment les cristallites d’acide stéarique (blanc) et de polyisoprène (noir) avec l’axe de 
traction le long de la médiane de l’échantillon (1) et le long de la bordure de l’échantillon (2).  
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Figure 4-32 : Cartographie de l’orientation locale des cristallites dans la zone de striction, obtenu par diffraction 
X aux petits angles, sur l’acide stéarique. 

 
Les cristallites sont très orientées (du fait de la traction) car la dispersion ne dépasse pas 10° par 
rapport à l’axe de traction. Au centre de l’échantillon elles sont bien alignées, le long de la médiane, et 
désorientées sur les bords de l’échantillon. Sur les clichés X ci dessous on peut suivre les taches de 
Braag se déplaçant sur la droite ou la gauche par rapport à un axe vertical. Il s’agit de clichés pris le 
long des biseaux (ce sont donc les cristallites présentant les plus grands angles par rapport à l’axe de 
traction).    
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Figure 4-33 : Clichés de diffraction X pris sur les bords de l’échantillon (partie inclinée, haute et basse de la 
zone de striction). 

 

Sur ces clichés, il apparaît que les taches de Bragg du caoutchouc naturel et de l’acide stéarique ont 
même orientation, ce qui signifie qu’en observant l’orientation des cristallites d’acide stéarique on 
peut en déduire l’orientation de celles du caoutchouc naturel (l’acide stéarique est toujours visible, 
même après fusion des cristallites de polyisoprène). 
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Figure 4-34 : Orientation des cristallites dans la striction. La barre verticale au centre du graphique représente le 
centre de la striction, l’axe des abscisse représente l’axe y selon lequel se fait le balayage pour observer 
l’orientation des cristallites.   En vert est représenté la dispersion d’orientation des cristallites par rapport à l’axe 
de traction, en noir l’angle que fait la cristallite avec l’axe de traction. 

 
La dispersion d’orientation des cristallites (en vert sur le graphique) est constante au centre de 
l’échantillon (aux environs de 20°), elle devient un peu plus importante aux bords (elle atteint 35°).  
En noir est représenté l’angle que fait la cristallite avec l’axe médian du caoutchouc. On voit que plus 
on s’éloigne du centre de l’échantillon plus les cristallites sont inclinées de façon symétrique par 
rapport à la médiane. L’angle atteint  12° au maximum. L’orientation des cristallites par rapport à 
l’axe de traction est symbolisée par des flèches Figure 4-32 (Les flèches sont bien symétriques par 
rapport à l’axe médian de l’échantillon).  
 

 
Figure 4-35 : Dispersion d’orientation des cristallites dans la striction le long de l’axe médian de traction. (en 
rouge cristallites d’acide stéarique, en noir ceux de caoutchouc). 

 
Il apparaît que dans la zone cristalline du caoutchouc les cristallites de polyisoprène comme ceux de 
l’acide stéarique sont très bien orientées (la dispersion d’orientation est de 15°). En Y=-5 il reste 3% 
de cristallites environ. On observe une désorientation du fait de la fusion des cristallites. La dispersion 
d’orientation des cristallites d’acide stéarique devient plus importante avec la disparition des 
cristallites d’isoprène (elle va jusqu’à 20°).   

Y 

Y
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Figure 4-36 : Dispersion d’orientation des cristallites dans la striction le long de la bordure de l’échantillon. (en 
rouge cristallites d’acide stéarique, en noir ceux de caoutchouc). 

 

Là encore dans la zone la plus cristalline la dispersion d’orientation est de 15° environ. En revanche à 
partir du moment où les cristallites d’isoprène fusionnent la dispersion d’orientation des cristallites 
d’acide stéarique va jusqu’à un angle de 25°. 

 
Conclusion 
En résumé, le phénomène de striction peut s’observer dans les caoutchoucs peu réticulés lors de la 
phase de rétraction (lente) quand le matériau a cristallisé à plus de 15% avant rétraction. La 
cristallinité dans cette zone décroît progressivement, et de façon légèrement plus rapide sur les bords. 
L’orientation des cristallites est globalement celle de l’axe de traction mais plus précisément celle des 
lignes de force-extension dans le matériau. La phase est hétérogène mais la taille des cristallites est 
invariante dans la striction.    
 
Pour finir, l'existence du plateau de contrainte (DE) lors de la fusion progressive des cristallites est une 
preuve que cette fusion s'accompagne d'une extension des chaînes amorphes: c'est le phénomène 
inverse de la cristallisation qui conduit à la relaxation des chaînes amorphes. 
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Chapitre 5  Caoutchoucs naturels chargés 
 

Comme on l’a vu dans le chapitre 1, il est fréquent de renforcer les élastomères par l’addition de 
charges. Cela améliore les propriétés physiques du matériau tel que sa résistance à l’abrasion, à la 
déchirure et accroît considérablement sa dureté. Enfin, les élastomères chargés présentent des effets 
non linéaires spectaculaires pour des déformations relativement faibles (plasticité entre autres) : les 
plus connus sont l’effet Payne et l’effet Mullins. Ces matériaux sont constitués d’une matrice 
polymérique réticulée contenant une dispersion de particules solides de noir de carbone appelées 
charges. L’introduction de charges induit un effet de réticulation supplémentaire, d’où l’augmentation 
du module d’Young. Nous allons étudier l’influence du taux de charges. 
 
Effet de la charge sur un cycle de traction  
 
Cette étude a pour objet de déterminer le phénomène d’amplification attaché à la présence de charges. 
Nous allons étudier la réponse du système à un cycle à grande déformation correspondant au régime 
non linéaire pour trois taux de charges différents, après avoir préalablement cyclé le caoutchouc pour 
que les hystérèses soient reproductibles (effet Mullins). Les taux de charges employés sont 
respectivement : 50pce (33%), 40pce (28%), et 20pce (16%) de noir de carbone pour 100g de 
caoutchouc (pourcentages en masse). Les cycles ont étés effectués à v=2mm/min. On a comparé les 
différents cycles contrainte-élongation de ces mélanges et en parallèle nous avons comparé leur 
cristallinité (par la mesure de l’intensité normalisée de la raie (002)).  
 
5.1 Effet Mullins dans les chargés 
 

L’effet Mullins, (voir chapitre1) bien connu, réside dans le fait que la première déformation de 
grande amplitude que l’on impose à un caoutchouc ne reproduit pas le même comportement lors de la 
seconde déformation. Et ceci peut être constaté durant les quatre premiers cycles de traction pour un 
CNC. Le module élastique est plus faible que lors de la déformation qui précède. En chauffant le 
matériau au delà du point de fusion des cristallites entre chaque cycle, on recouvre partiellement les 
propriétés initiales, en attendant longtemps (quelques jours).  
 

 

a) b) 
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Figure 5-1 : Effet Mullins : Force du caoutchouc chargé de noir de carbone a) 20pce, b) 40pce et c) 50pce) en 
fonction de l’amplitude de la déformation lors de cinq cycles de traction successifs. Traction effectuée à 
v=0,6mm/min. 

 
Le cycle se stabilise au 4ème cycle (Figure 5-1). A λ=4 les forces mises en jeu sont bien plus 
importantes quand le caoutchouc est plus chargé. Pour le CNC à 50pce, la force est de 45 N pour le 
premier cycle de traction à une élongation de λ=4, elle est de 32 N pour le CNC à 40pce et 14 N pour 
le CNC à 20pce. L’accroissement de la force n’est pas proportionnel à l’ajout de noir de carbone. Si 
l’on observe le CNC 50pce de plus près, on se rend compte que si la contrainte passe de 15 MPa à 10 
MPa entre la première et la seconde traction, en revanche la cristallinité diminue à peine ; de 4,5% elle 
tombe à 4% au second cycle de traction mécanique (la différence est peu significative Figure 5-2c et 
d). 

 
Figure 5-2: Effet Mullins : a) Variation de la contrainte en fonction de l’extension au cours de 4 cycles de 
traction successifs d’un caoutchouc chargé au noir de carbone 50pce (33% en masse). Traction effectuée à 

c) 
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v=3,2mm/min. b) Stabilisation du cycle de traction à partir du 4ème cycle. c) et d) Cristallinité du CNC 50pce au 
cours du cycle respectivement 1er cycle et les 2 suivants.   

 
Alors que le cycle mécanique du CN (en noir - Figure 5-4), se referme parfaitement sur lui-même à 
λ=2,8, les CNC présentent un fluage (déformation rémanente suite à une déformation initiale - Figure 
5-2 b)). Ce fluage peut être dû au fait que la vitesse de relaxation est faible comparée à la vitesse de 
traction : le système n'a pas le temps de revenir complètement à son état initial. Cette vitesse de 
relaxation est d’autant plus lente que la déformation subie est importante. Selon [1][2][3], le fluage est 
lié au caractère non linéaire des déformations à petite échelle (échelle des particules). En effet, deux 
particules subissant une déformation importante ne pourront revenir à leurs positions initiales de 
référence (position d’avant la déformation) qu’après avoir franchi une barrière d’énergie. Si cette 
barrière d’énergie est trop grande, le système ne reviendra pas à son état de référence lorsque l’on 
annule la contrainte et il peut apparaître un fluage conséquent. Lorsque la déformation augmente, le 
nombre de réorganisations à petite échelle augmente, et l’effet de fluage augmente alors.       
 
RMN [4] 
 
Nous avons cherché à caractériser l’effet Mullins sur la partie amorphe, car cet effet a son importance 
d’un point de vue mécanique comme on a pu le constater. Deux expériences ont été menées :   

- 1) Une traction sur un caoutchouc chargé non cyclé. Nous avons réitéré l’expérience quelques 
minutes après. 

- 2) Une traction sur un caoutchouc chargé non cyclé, nous l’avons mis à l’étuve à 100°C 
pendant une nuit avant d'effectuer une seconde traction.  

 
Figure 5-3 : Ecartement quadripolaire au cours d’un cycle mécanique en fonction de l’élongation. Effet Mullins 
sur un caoutchouc naturel chargé 50pce (symboles ouverts : 1er cycle, symboles pleins : 2ème cycle) ; sonde : 
dodécane deutéré (concentration : 2%). 

Les deux experiences 1) et 2) donnent le même résultat qui est retranscrit Figure 5-3. Les différences 
entre ces deux tractions sont minimes. Néanmoins, on aperçoit une orientation un peu supérieure des 
chaînes lors du premier cycle de traction mécanique que lors du second et une hystérésis un peu plus 
importante. Cela peut s’interpréter par la rupture de chaînes lors du premier cycle, ce qui permet une 
mobilité des chaînes de solvant légèrement plus importante lors du second cycle. L’effet Mullins n’est 
pas aussi visible dans une expérience RMN qu’elle ne l’est lors d’une traction mécanique.   
 
On voit toutefois bien l’orientation de la partie amorphe du caoutchouc lors de la traction mécanique 
qui se manifeste par l’écartement quadripolaire ∆ν1 et ∆ν2 (Figure 5-3) en fonction de l'extension λ, 
pour les deux traitements thermiques décrits ci-dessus.  
 

1er cycle 

2ème cycle 

'Q��

'Q��
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Conclusion :  
En tenant compte de la précision des mesures, on peut conclure que l’effet Mullins n’est pas visible en 
RMN, car la seconde traction se superpose presque à la première, qu’il y ait ou non un traitement 
thermique entre les deux cycles. Les réarrangements structurels (des charges, des liaisons …) au cours  
des deux premiers cycles n’affectent que très peu l’orientation des chaînes. 
. 

5.2 Cycles de traction et amplification 
 
Si on compare à présent un cycle de traction de caoutchouc préalablement cyclé avec trois taux de 
charges différents :   
   

 
Figure 5-4 : a) Cycles de traction mécaniques du caoutchouc naturel, du caoutchouc naturel chargé avec 20pce 
de noir de carbone, 40pce de noir de carbone,  50pce de noir de carbone. b) Evolution de la cristallinité au cours 
du cycle de traction du caoutchouc naturel, du caoutchouc naturel chargé avec 20pce de noir de carbone, 40pce 
de noir de carbone,  50pce de noir de carbone. 

 
La Figure 5-4 met en évidence le fait que la réponse du système n’est pas la même pour le  caoutchouc 
naturel et pour le caoutchouc naturel contenant respectivement 16%, 28%, ou 33% de noir de carbone. 
Plus le matériau est chargé, plus le module est important à élongation équivalente, et plus la 
cristallisation débute tôt dans le cycle de traction. De plus, plus le matériau est chargé, plus son 
hystérèse mécanique est importante ; la cristallinité est aussi un peu supérieure pour un matériau 
chargé. A λ=4 à 24°C, le CNC (caoutchouc naturel chargé) 50pce cristallise à hauteur de 8,5%, le 
40pce à 6,5%, le 20pce à 5%, et le caoutchouc naturel non chargé (CN) à 0%.  
 
On peut ajouter que le plateau [λA λB] a totalement disparu pour le cycle mécanique d’un chargé. Les 
chaînes de caoutchouc amorphe ne peuvent pas relaxer suffisamment vite par rapport à la cinétique de 
cristallisation pour que ce soit visible sur le cycle mécanique. 
   
Pour le caoutchouc naturel on a noté, que le point λE, endroit où se referme la boucle d’hystérésis, 
correspondait au point de fusion des dernières cristallites. On peut s’attendre de même, à ce que les 
cycles des caoutchoucs chargés se referment au point correspondant à l’élongation de fusion sur la 
courbe Figure 5-4 b). Ce n’est pas le cas, il y a fluage. La surface de l’hystérèse correspondant à la 
présence des cristallites est bien comprise entre λA et λE, le reste de l’aire est considérée comme une 
contribution visco élastique du système.  
 
Module d’Young 
 
Il y a un renforcement du matériau par inclusion de charges de noir de carbone. 
La relation d'Einstein indique que la viscosité est modifiée par l’ajout de particules (cas des faibles 
concentrations) [5] : 

a) b) 

λΑ  λΒ 
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                                                                            η η ϕ= +0 (1 2.5 )                                     Équation 5-1 

Quelle est l’influence de la charge sur le module ?  
Par analogie avec l'équation 5.1, Guth et Gold [6] proposent d'écrire le module du système composite 
(caoutchouc-charge) en tenant compte des interactions entre particules par le terme quadratique sous la 
forme suivante : 
 

                                              
2

NonChargé (1 1,25 14,1 )ϕ ϕ= + +E E            Équation 5-2 

 
où φ est la fraction volumique de charge, et E le module d’Young.  
Nous avons appliqué cette loi à notre système:  

  

Figure 5-5 : Module d’Young pour les différents caoutchoucs naturels chargés (avec 50pce ou 33% de noir de 
carbone,  40pce ou 28%, 20pce ou 18% de noir de carbone) en fonction de la fraction massique de noir de 
carbone dans le polymère, à diverses températures. 

 
Le module du chargé est bien plus important que celui du non chargé.  La valeur du module pour un 
matériau varie peu avec la température. On constate, que quelle que soit la température, la dépendance 
de E (le module) en fonction de ϕ (la fraction volumique de noir) suit approximativement la loi de 
Guth-Gold (les coefficients que l'on trouve sont proches de ceux proposés par les auteurs). 

     

5.3 Facteur d’amplification 
 
Nous allons chercher à déterminer le rapport entre l’hystérésis mécanique et la quantité de cristal qui 
se forme lors d’une déformation mécanique, en faisant varier la température (donc le taux de 
cristallinité).  
 
Nous avons fait une série de cycles de traction à une élongation maximum λ=4 (pour les caoutchoucs 
chargés de noir de carbone) à la vitesse de 2mm/min, à différentes températures comprises entre 8°C 
et 85°C (tous les 10°C environ, voir Figure 5-6 : pour des raisons de lisibilité seule une partie des 
courbes a été reportée ci-dessous). L’élongation à laquelle débute la cristallisation (λ’A) varie avec la 
température de l’expérience pour un même matériau. Il en est de même pour la fusion (λ’E).  
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Figure 5-6 : Cristallisation au cours d’un cycle de traction mécanique étiré jusqu’à λ=7 pour le caoutchouc 
naturel et λ=4 pour les caoutchoucs chargés, à la vitesse de 2mm/min aux températures de 10°C, 20°C, 40°C et 
60°C.  

Si l’on relève les valeurs de λA et λE à chaque température pour les quatre taux de charge (0 pce, 
20pce, 40pce et 50pce de noir de carbone) on obtient : 
 

 
Figure 5-7 : Représentation des élongations auxquelles débute la cristallisation (λA , signes pleins) et des 
élongations auxquelles a lieu la fusion des derniers cristallites (λE , signes ouverts) à différentes températures, 
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pour chaque taux de charge. En rouge le caoutchouc naturel, en noir le 20pce, en bleu, le 40 pce, en vert le 
50pce. 

  

On remarque que l’élongation à la fusion, λE, et l’élongation à la cristallisation λA varient linéairement 
avec la température (chargés et non chargés). La cristallisation ne débute pas à la même élongation 
selon la quantité de charge que contient le caoutchouc. Par contre les élongations de fusion λE(T) 
forment des droites concourantes (presque une seule et même droite). Autrement dit : quelle que soit la 
quantité de charge introduite dans le caoutchouc, la fusion des cristallites a lieu à la même température 
pour une extension donnée. En effet au point de fusion, la courbe de rétraction est à l’équilibre, (et il 
n’y a pas de retard à la fusion) les charges n’entrent donc pas en ligne de compte. 
Quand on interpole la droite passant par les températures de fusion du CN et la droite passant par les 
températures de fusion des différents CNC, elles se coupent au point de fusion du caoutchouc naturel 
isotrope au repos à environ -10°C. 
L'écart λA-λE à température constante est la signature du « supercooling ». Le « supercooling » signifie 
qu’à une élongation donnée, la température de cristallisation est supérieure à la température de fusion. 
C’est à l’origine de l’hystérésis. Dans le cas des chargés le supercooling est faible, car la charge est un 
centre de nucléation qui initie et facilite la cristallisation. 
 
Les charges ont un effet réticulant sur le matériau. A une extension donnée, les tensions internes sont 
donc supérieures dans un caoutchouc plus chargé.  
 

 
Figure 5-8 : Cycles de tractions mécaniques du caoutchouc naturel chargé avec 20pce de noir de carbone (noir), 
40pce de noir de carbone (rouge),  50pce de noir de carbone (vert). On note qu’à même élongation la force est 
supérieure pour le caoutchouc le plus chargé. 

 
Cela pourrait être la raison pour laquelle, plus le caoutchouc est chargé, plus la cristallisation débute à 
faible élongation macroscopique. Cet effet d’amplification dû à l’ajout de charge est visible Figure 
5-8. Il l’est aussi sur la courbe représentant la cristallinité : elle est un peu plus importante à une 
élongation donnée pour un matériau plus chargé qu’un autre (Figure 5-6) et ce, quelle que soit la 
température.  
 
Nous nous sommes demandés si cet effet d’amplification était aussi visible dans la partie amorphe du 
caoutchouc. Pour le savoir nous avons introduit une sonde deutérée de dodécane dans la matrice, 
comme expliqué chapitre 2, et nous avons effectué une traction mécanique dans une RNN. Lorsque les 
chaînes de solvant (donc les chaînes de polymère) s’orientent dans le caoutchouc, on observe un 
dédoublement du pic (Figure 5-9).Plus le caoutchouc est étiré, plus les pics dus aux CD2 et aux CD3 
s’écartent du centre. Leur écartement ∆ν traduit l’orientation des chaînes amorphes dans le polymère. 
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Figure 5-9 : Spectre de RMN du liquide du dodécane deutéré dans un caoutchouc étiré à différentes élongations. 
Sur le premier spectre le caoutchouc est détendu, sur le second il est étiré à λ=1,9, su le troisième à λ= 3,4. Dès 
qu’il y a traction, il y a un dédoublement des pics.  
 
Sur la Figure 5-10 est tracé l’écartement quadripolaire en fonction de l’élongation. Lorsque l’on étire 
des caoutchoucs avec trois quantités de charges différentes, on observe une augmentation linéaire de 
l'alignement des chaînes jusqu'au point λA. Plus le taux de charge est important plus l'alignement est 
grand. Même si l'extension macroscopique maximale est la même pour le 20 pce et le 40 pce, 
l'extension locale des chaînes est en réalité sans doute plus importante dans le caoutchouc le plus 
chargé.  
 
Il y a deux domaines linéaires (Figure 5-10) séparés par une cassure en λA. Un premier régime (aux 
faibles déformations, λ<λA) présente une pente à forte croissance jusqu’à un ralentissement en λA. Ce 
point correspond à l’extension critique observée en rayons X à laquelle apparaît la cristallisation 
(Figure 5-11). Le second régime linéaire (fortes déformations : λ>λA) présente une pente plus faible. 
Cela confirme ce que l’on soupçonnait lors des tractions mécaniques au niveau du plateau : l'existence 
de deux effets simultanés, cristallisation et relaxation des chaînes. Cela s’explique par le fait qu’avec 
l’apparition des cristallites, une partie des chaînes relaxe tout en continuant de se réorienter. 
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Figure 5-10 : Ecartement quadripolaire dans les caoutchoucs chargés et le non chargé, en fonction du terme 
d’élasticité entropique (à petite et à grande élongations) ( orientation des chaînes de solvant deutéré contenu dans 
les caoutchoucs ) cycle mécanique d’un caoutchouc naturel étiré à 700%, d’un CNC 20pce, d’un 40pce et d’un 
50pce étiré à 400%, étudié en RMN.. 

 
L’écartement quadripolaire ∆ν (orientation) croît avec la concentration en charge (effet 
d’amplification des contraintes) et la traction de l’échantillon. Plus le caoutchouc est chargé, plus la 
cristallisation débute à une faible extension. Pour le CNC à 50pce, elle apparaît à λ=2,2, pour  CNC à 
40pce à λ=2,5, pour le 20 pce à λ=3,1 et pour le CN à λ=4.  
 
Le durcissement dû aux charges est visible dans la partie amorphe du caoutchouc naturel. L’écart 
quadripolaire ∆ν1 augmente avec la traction dans les deux régimes, avant et après cristallisation. Pour 
λ>λA, si on mesure les pentes, on se rend compte que les chaînes relaxent faiblement pour les CNC 
chargés avec 20 et 40 pce et de façon plus importante pour le 50 pce. Le CNC 50 pce relaxe plus que 
le caoutchouc naturel (relativement à son état initial, on le verra plus tard §1.5.4, figure 5.38).  
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Figure 5-11 : Les barres verticales indiquent le début de la cristallisation observé aux rayons X (graph en bas à 
gauche) lors de la traction mécanique classique (en haut à gauche mécanique) et d’une traction mécanique dans 
une RMN du liquide (en bas à droite), d’un caoutchouc naturel (en rouge) et d’un caoutchouc naturel chargé a 50 
pce de noir de carbone. 

 
La Figure 5-9 montre que pour la même déformation macroscopique, la largeur W (qui indique la 
distribution d’orientation moyenne des chaînes amorphes (cf. fin du chapitre2) augmente avec la 
teneur en charge. Si l'on compare maintenant les spectres de matériaux ayant même valeur ∆ν (c'est à 
dire même déformation locale) on remarque que la largeur W est constante. Figure 5-12 les 

caoutchoucs présentent le même écartement 
∆ν, à l'élongation particulière λ=3,5 et la largeur 
de leurs pics W(∆νi) est la même pour les CN et 
CNC (quels que soit le taux de charge). On 
pouvait s'attendre à ce que la distribution 
d’orientation moyenne soit élargie dans le cas 
d'un caoutchouc plus chargé, car le noir de 
carbone crée localement des hétérogénéités de 
contraintes.  

 

 Figure 5-12 : Spectre RMN du liquide qui 
correspond au point d’étirement macroscopique 
d'environ λ=3,5 pour le caoutchouc naturel et les 
trois caoutchoucs chargés (rouge 50pce de noir 
de carbone, vert 40pce, orange 20pce).  
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Conclusions :  
 
Les charges : 

- Amplifient le module du caoutchouc (durcissement),  
- Accélèrent la cinétique de cristallisation (car modifient les élongations locales) 
- Agissent comme des centres de nucléation, 

L’extension critique λA observée par RMN coïncide avec le début de la cristallisation du caoutchouc 
observée par RX. Deux régimes linéaires ∆ν(λ2−1/λ) sont observés dans tous les chargés. La transition 
entre ces deux régimes correspond au rapport λA du début de cristallisation. 
La dernière figure tend à confirmer que pour une même extension locale λlocal, la distribution 
d’orientations moyenne des chaînes amorphes est la même dans un caoutchouc naturel qu’il soit 
chargé ou non.   
 
 
On a cherché à définir la valeur de l’amplification en fonction de la quantité de charge 
contenue dans le caoutchouc. Pour ce faire nous sommes inspirés des travaux de G. Kraus et 
M. Dannenberg [7][8]. Nous avons tracé l’élongation du caoutchouc chargé en fonction de 
l’élongation du caoutchouc non chargé pour une valeur de force donnée et ceci pour toute la 
courbe de traction. Nous avons fait de même à cristallinité donné pour la totalité d’un cycle 
(Figure 5-13).   
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 Figure 5-13 : a) Traction mécanique 
(en haut) du CN (rouge) et du CNC avec 
50pce de noir de carbone (noir), b) 
cristallinité correspondant à ces cycles 
(en bas). Les pointillés indiquent que 
pour chaque valeur de σ (ou pour 
chaque valeur de cristallinité ) on a une 
élongation λCN du caoutchouc naturel 
que l’on fait correspondre à l’extension 
λCNC du caoutchouc naturel chargé 
conduisant à la même force 
(respectivement à la même cristallinité), 
afin ensuite de tracer λCNC en fonction 
de λCN. La courbe λCN(λCNC) est 
reportée Figure 5-14. 

 
 

a) 

b) 
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Ceci nous a permis d’obtenir l’amplification entre le caoutchouc naturel et le caoutchouc naturel 
chargé à différents taux de charge. Nous avons également étudié l’amplification des chargés en 
fonction de la température des cycles de traction, afin d’observer si l'amplification était constante. En 
effet, la contrainte ainsi que la cristallinité diminuent beaucoup avec la température. Voici ce que nous 
obtenons concernant l’amplification se rapportant au cycle de traction mécanique (cf. Figure 5-14).    

 
On peut observer deux régimes. Un premier régime, linéaire, qui correspond à la partie élastique avant 
cristallisation. Puis un saut qui correspond au début de la cristallisation dans chaque type de matériau. 

 
Figure 5-14 : Elongation d’un caoutchouc non chargé en fonction de l’élongation, pour la même valeur de la 
force, d’un chargé et ceci pour la partie allée du cycle de traction mécanique. a) pour le 40 pce à quatre 
températures différentes, 10°C, 20°C, 40°C et 60°C, b) Comparaison de l’amplification pour les trois taux de 
charge à 40°C, c) comme le graphique a) mais pour le 50 pce, d) même chose que le graphique a) mais pour le 
20 pce. 

 
Le saut se fait bien à (courbes a, c et d Figure 5-14, rouge pour 20°C) environ λ=2,2 (courbe c)) pour 
le CNC à 50pce, à λ=2,5 pour CNC à 40pce (courbe a)), à λ=2,8 pour le 20 pce (courbe d)) et à λ=4,5 
pour le CN (courbe à a)c)d) à 20°C). Ces valeurs correspondent à l’extension critique trouvée en RMN 
et au début de cristallisation observé en rayons X. Sur les graphes a), c) et d) on voit que ce 
changement de régime se produit à plus faible élongation quand la température est basse. Pour λ>λc, 
les amplifications convergent vers la même limite quelle que soit la charge. Chaque régime, un avant 
et un après cristallisation, est caractérisé par un facteur d'amplification distinct. A une température 
donnée (Figure 5-14 b), à 40°C), le caoutchouc chargé à 40pce et 50pce présente presque le même 
facteur d'amplification, plus élevé que le 20pce. On observe le même comportement quelle que soit la 
température. 
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λA CNC  
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Si à présent on fait de même pour le cycle décrivant la cristallinité, voici ce que l’on obtient : 
 

 
 

Figure 5-15 : Elongation d’un caoutchouc non chargé, en fonction de l’élongation, pour la même valeur de 
cristallinité, d’un chargé et ceci pour la partie aller du cycle de traction (cycle cristallin). a) Comparaison de 
l’amplification pour les 3 taux de charges à 40°C, b) Comparaison de l’amplification pour le 20 pce à 4 
températures différentes, 10°C, 20°C, 40°C et 60°C, c) Comparaison de l’amplification pour les 3 taux de 
charges à 10°C, d) Comparaison de l’amplification pour les 3 taux de charges à 20°C. 

  

L'amplification de la cristallinité traduit le même effet que l'amplification mécanique : localement 
l'étirement des chaînes est accru en présence de charges, ce qui induit une plus forte cristallisation.  On 
note que ce facteur d'amplification déduit de la cristallinité est a peu près constant (λCN en fonction de 
λCNC sont des droites avec la même pente). Cependant il n'est pas proportionnel à l'amplification 
mécanique, contrairement à ce qu'on aurait pu penser : l'augmentation de la contrainte ne suit pas 
l'accroissement de la cristallinité. L'amplification dépend peu de la charge (légère diminution de la 
pente pour les matériaux les plus chargés). Quant à l'effet de la température, il est peu perceptible (de 
plus à haute température la plage d'élongation où il y a cristallisation est très réduite).  Enfin, bien qu'il 
existe plusieurs régimes de cristallisation lors d'une traction (figure 3.16), on n'observe qu'une seule 
valeur de l'amplification.  
 
On peut faire de même avec les spectres RMN (cf :Figure 5-20).  

Les facteurs d’amplification déterminés à partir de la courbe de traction mécanique et de la courbe de 
cristallinité ne sont pas du même ordre comme on peut le voir sur le graphique b) Figure 5-16 ci-
dessous : 

a) b) 

c) d) 
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Figure 5-16 : a) Amplification de la cristallinité dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour les 
caoutchoucs chargés à 50pce, 40pce et 20pce à 2 températures (10°C et 20°C). b) Amplification  du graphique 
de cristallinité dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour les caoutchoucs chargés à 20pce à 10°C 
et 20°C, superposé à l’amplification du graphique mécanique dans la zone de traction en fonction de l’élongation 
pour les caoutchoucs chargés à 20pce aux mêmes températures. 

 
Les amplifications de déformations mécaniques (après cristallisation) tendent vers des valeurs proches 
de 2 tandis que les amplifications de la cristallinité convergent (au même rythme) vers 1 pour des 
élongations croissantes (Figure 5-16a), dans les deux cas quels que soient le taux de charge et la 
température (Figure 5-16 b).  
La Figure 5-17 permet de mettre en évidence l'effet de la charge et de la température sur 
l'amplification, dans chacun des deux régimes décrits plus haut. A petites élongations (avant 
cristallisation), les amplifications sont très différentes en fonction du taux de charge. Cet écart 
diminue quand la température augmente (l'amplification passe ainsi de 3.5, à 10°C, à 2.4, à 60°C, pour 
le 50 pce). Cela peut s'expliquer par une mobilité des chaînes accrue par l'agitation thermique. 
 
L’amplification peut s’expliquer d’une part comme une répartition de la contrainte sur le sous 
réseau de charge et sur le sous réseau de polymère [10] ; d’autre part elle traduit des 
élongations locales plus importantes que celle mesurée sur l’échantillon [9]. Dans les deux 
cas, les valeurs d’amplifications sont de l’ordre de :  

1
1

A
ϕ

≈
−   

avec ϕ la fraction de noir de carbone. 
 
Pour le caoutchouc à 50 pce de noir de carbone (ϕ=0.33), on obtient une amplification A=1,5 
(on obtient A=1,2 et 1,4 pour le 20 pce et 40 pce respectivement) Cette formule est donc en 
bon accord avec les valeurs expérimentales de la figure5-16a.   
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Figure 5-17 : Amplification des déformations tirée des cycles mécaniques dans la zone de traction en fonction 
de l’élongation pour les caoutchoucs chargés à 20pce, 40pce et 50pce à 10°C et 20°C, 40°C et 60°C. 

A grandes élongations les différences entre les divers taux de charges sont minimes, mais les 
contraintes sont toutes fortement amplifiées par rapport au caoutchouc naturel non chargé. De plus la 
température ne semble plus avoir qu'un effet limité.   ��

�
En conclusion, on distingue bien deux régimes d'amplification : un avant et un après cristallisation. A 
faibles élongations, l’amplification dépend fortement de la charge. En effet  les hétérogénéités dans le 
matériau induites par la présence des charges sont alors très « visibles ». C’est aussi la raison pour 
laquelle à basse température, ces déformations sont amplifiées par la plus faible mobilité dans le 
matériau, d'où des variations d'amplification importantes.  
Pour estimer plus précisément la valeur de l’amplification, nous avons calculé la dérivée de λ=f(λCNC) 
à même contrainte (Figure 5-18).  

 
Figure 5-18 : a) Elongation d’un caoutchouc naturel en fonction de l’élongation, pour la même valeur de la 
contrainte, d’un caoutchouc chargé à 20pce de noir de carbone et ceci pour la partie allée du cycle de traction 
mécanique (20°C). b) Dérivée de la courbe tracée en a) 

Valeur de l’amplification B : 

B=1,77 
B=1,434 

a) b) 

 40 
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A gauche, se trouve la courbe λ=f(λCNC) déduite des courbes de traction mécanique du caoutchouc 
chargé à 20pce de noir de carbone (T=20°C) et à droite la pente de cette courbe. On obtient deux 
régimes linéaires distincts, en deçà et au-delà de λ=λCrist. Les cycles contrainte-déformation se 
superposent au cycle du caoutchouc non chargé si on fait la transformation λCN-1=A(λCNC-1).  
 
Nous avons relevé ces valeurs pour les différents taux de charge et à différentes températures (Figure 
5-19). On peut définir  l’amplification dérivée B  avant cristallisation. On constate que la tendance est 

la même pour les différents taux de 
charges. Leur valeur est plus importante à 
faible température. B varie globalement 
entre 1,5 et 2,5 et est d'autant plus 
important  que le caoutchouc est chargé.  
 
 

  

 Figure 5-19 : Valeur de B (de 
l’amplification) avant cristallisation pour  
les caoutchoucs chargés a 20pce, 40pce 
et 50pce pour des cycles de tractions 
ayant lieux à différentes températures. 

 

 

Le facteur d'amplification peut être aussi calculé par le biais des cycles effectués en RMN. Les valeurs 
de A trouvées sont plus faibles que celles trouvées pour les cycles mécaniques. 

 

   
Figure 5-20:(gauche) Elongation d’un caoutchouc non chargé en fonction de l’élongation, pour la même valeur 
d'écartement quadripolaire, d’un chargé et ceci pour la partie allée du cycle de traction (RMN) Comparaison de 
l’amplification pour les trois taux de charge à 20°C,(droite) Amplification des déformations (RMN) dans la zone 
de traction en fonction de l’élongation pour les caoutchoucs chargés à 20pce, 40pce et 50pce à 20°C 

  

Conclusion  

Il existe un facteur d’amplification pour chacun des deux régimes, un avant et un après cristallisation. 
Il peut être déterminé par un simple cycle de traction mécanique, ou encore par RMN. Ce facteur 
d’amplification est dû à la présence des charges, qui sont cause d’hétérogénéités dans le caoutchouc. Il 
permet de quantifier l’amplification des déformations dans le matériau. Nous avons pu déterminer ce 
facteur pour les différents taux de charges et sa valeur diffère selon qu'elle est déterminée par le biais 
de la cristallinité ou du cycle mécanique. 



Chapitre 5 Caoutchoucs naturels chargés 
 

 171

Effet de la charge et la cristallinité 
 
La charge et les cristallites sont des facteurs d’amplification des contraintes dans le matériau. Dans un 
caoutchouc naturel chargé, il est difficile d’étudier l’un sans l’autre à grande déformation. On peut 
faire varier la cristallinité qui apparaît sous tension (elle peut être réduite) en augmentant la 
température à laquelle on effectue l’expérience. Avec la diminution de la cristallinité on s’attend à une 
augmentation de la force. Car au niveau microscopique lorsque l’on chauffe la cristallinité diminue, et 
donc les chaînes amorphes sont plus étirées (Figure 5-21). 
 

 
Figure 5-21 : Echantillon de caoutchouc naturel sous extension : 500%. On augmente la température 
progressivement. Augmentation de la force de rétraction associée à la fusion de la fraction cristalline. 

  

Le cristal est il un facteur d’amplification plus important que la charge, ou est ce l’inverse ?  
Il est intéressant de se poser la question de la contribution de la charge et de la cristallinité dans 
l’amplification. Pour ce faire nous avons fait des cycles de traction mécanique jusqu’à λ=4, en faisant 
diminuer la cristallinité à chaque cycle en augmentant la température de 10°C en 10°C. Nous avons 
relevé les contraintes mesurées à l’extension maximum d’un cycle de traction mécanique étiré jusqu’à 
400% à une température donnée pour chaque caoutchouc chargé respectivement avec 0pce, 20pce, 
40pce et 50pce de noir de carbone. Nous avons retranscrit ces tensions en fonction de la quantité de 
charge contenue dans le matériau et de la température à laquelle à été effectuée l’expérience. 
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Figure 5-22 : Chaque point correspond à la force mesurée à l’extension maximum d’un cycle de traction 
mécanique à 400%. Pour des caoutchoucs chargés à 0pce, 20pce, 40pce et 50pce, aux températures indiquées.  

 
La contrainte nominale (à λ et T constants) du matériau est proportionnelle à la quantité de charge que 
contient le caoutchouc. L’intersection des droites se fait à 1 Mpa. A 70°C les caoutchoucs sont tous 
non  cristallins. La pente de la droite à 70°C (dσ/dc= 0,04MPa) traduit l’amplification due uniquement 
à la charge. A 10°C le caoutchouc cristallise à hauteur d’environ 10% (Figure 5-6). La pente de la 
droite à 10°C (dσ/dc= 0,18 MPa)  traduit ici l’amplification due à la charge et à la cristallisation à la 
cristallisation. La pente à 10°C est très supérieure à celle à 70°C, cela signifie que l’amplification due 
à la cristallinité est supérieure à l’amplification due à la charge dans le caoutchouc. Il faut ajouter à 
cela que le 40pce et le 50pce cristallisent à peu près autant l’un que l’autre, or sur le graphe on voit 
bien que les forces sont supérieures dans le 50pce. La cristallisation se répartit donc probablement 
différemment dans les deux matériaux.     
 
Conclusion : 
Dans notre gamme de matériaux  la cristallinité a un effet d’amplification supérieur à celui de la 
charge. Quand on augmente la température, on favorise la mobilité des chaînes (effet prédit par Flory), 
il y a augmentation de la force de rétraction associée à la fusion de la fraction cristalline. Dans les 
caoutchoucs (chargés et non chargés) les cristallites jouent le rôle de charges (réticulantes) 
renforçantes, d’autant plus renforçantes que la température est basse (puisque le nombre de cristallites 
croit lorsque la température baisse).  
 
 
Température de fusion 
Le caoutchouc naturel cristallise à -10°C quand il est détendu. A température ambiante il ne cristallise 
pas à moins d’être sous tension. La température de début de cristallisation varie avec l’élongation et le 
type d’élastomère. Plusieurs auteurs ont cherché à déterminer l’influence de la température sur les 
cycles de traction [11][12].   
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Figure 5-23 : Un point représente la température de fusion de l'échantillons à une extension a) du caoutchouc 
naturel. b) du caoutchouc naturel chargé (CNC) avec 50pce de noir de carbone. Il y a augmentation de la 
température de fusion avec le taux d’extension. 

 

Dans l’expérience illustrée Figure 5-23, il s’agit d’une mise sous tension statique d’un caoutchouc. On 
augmente ensuite la température jusqu’à fusion totale des cristallites. Plus le caoutchouc est étiré et 
plus la température de fusion est élevée. Dans la thèse qui a précédé ce travail, il a été constaté que la 
température de fusion des cristallites dans le caoutchouc naturel croît linéairement avec le taux 
d’extension (Figure 5-23a) (ce que d'autres auteurs ont montré). C’est également le cas pour le 
caoutchouc chargé(Figure 5-23b). 

 
Lorsqu’on trace la cristallinité en fonction de la température, le résultat est plus remarquable. Dans le 
caoutchouc naturel, la cristallinité diminue linéairement quand la température augmente. Par contre ce 
n’est pas le cas pour les caoutchoucs chargés, qui présentent d’abord une diminution linéaire de la 
cristallinité avec la température, puis un plateau (plus long quand la traction est plus importante) pour 
enfin rediminuer jusqu’à disparition des cristallites (Figure 5-24).  
 

 
Figure 5-24 : Un point représente la cristallinité maximum lors d’une traction statique, à une température 
donnée, b) sur des caoutchoucs chargés à 50pce, étiré à λ∈[1,4] ou a) sur un caoutchouc naturel étiré a λ∈[2,6]. 

 
Cela peut être dû : 

- à la présence des charges qui créent des hétérogénéités dans le caoutchouc. Si cette hypothèse 
est vraie, il y a plusieurs tailles de cristallites dans le matériau et les plus grandes fondent à 
température plus élevée. Le plateau devrait donc être plus allongé pour un caoutchouc plus 
chargé en noir de carbone si l’hétérogénéité du matériau croit avec la concentration de 
charges.    

 

a) b)
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- au fait qu’il y a dans le caoutchouc chargé des zones ayant des rapports d’extension plus 
élevées que le λ macroscopique. De ce fait il y a une distribution de températures de fusion 
Tm.   

 
Nous avons mesuré la cristallinité maximum en fonction de la température comme précédemment, 
mais cette fois lors de cycles de tractions mécaniques, étirés à la vitesse v=2mm/min. Cette expérience 
a été effectuée à des températures comprises entre 0°C et 100°C (tous les 10°C), sur des caoutchoucs 
chargés, avec  20pce de noir de carbone, 40pce ou 50pce, et étirés à 400%. Cela nous permet de les 
comparer les caoutchoucs chargés entres eux, mais pas de déterminer leur température de fusion en 
extrapolant jusqu’à cristallinité nulle (comme nous pouvions le faire quand l’expérience est à 
l’équilibre Figure 5-24), car le système n’est pas à l’équilibre. Nous avons fait cette même expérience 
dans les mêmes conditions sur le caoutchouc naturel, mais étiré à 700%, car à 400% la cristallinité est 
pour ainsi dire inexistante. 
 

 
Figure 5-25 : Un point représente la cristallinité maximum lors d’un cycle de traction mécanique, à la vitesse 
v=2mm/min, à une température donnée, sur des caoutchoucs chargés (à 20pce, 40pce ou 50pce) étiré à λ=4 ou 
sur un caoutchouc naturel étiré a λ=7. 

 
Notons tout d’abord que la cristallinité que nous obtenons est plus basse que celle obtenue dans la 
Figure 5-24 : ce qui semble normal car, lors d’un cycle dynamique, le caoutchouc n’a pas le temps de 
cristalliser autant qu’il peut le faire lorsqu’il reste étiré de façon statique. Par ailleurs on constate que 
cet effet de « plateau » est présent chez tous les caoutchoucs chargés, et ce quelle que soit la quantité 
de charge ajoutée au caoutchouc. Par contre « le plateau », comme on s’y attendait, est plus long pour 
le caoutchouc le plus chargé.  
 
Deux explications sont possibles : 

- Comme précédemment cet effet est expliqué par la présence d’hétérogénéités dans les 
chargés. Dans le CNC 50pce, étiré à λ=4, les chaînes ont en moyenne des extensions locales 
telles que (λlocal-1)=A(λ-1) avec A≈1,7 pour λ=4 et λlocal=6. Ce qui donne d’après la Figure 
5-23 une température de fusion proche de Tm=100°C. La température extrapolée pour χ=0 
Figure 5-25 est de 90°C (soit λlocal=5,5).   

 
- Plus le caoutchouc est chargé, plus il est susceptible de contenir une large dispersion de taille 

de cristallites. La température de fusion serait donc moindre quand le matériau est moins 
chargé, car il contiendrait de moins grandes cristallites. La cristallinité disparaît à 68°C pour le 
20pce, à 75°C pour le 40pce et à 87°C pour le 50pce. Alors que le caoutchouc chargé avec 
50pce de noir de carbone fusionnait à 115°C dans le cadre d’une traction statique, étiré à λ=4 
(Figure 5-24), la fusion Figure 5-25, se produit à 87°C en traction dynamique. Si la vitesse de 

CN étiré à λ=7 

CNC étirés à λ=4 
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traction du cycle était plus rapide, la cristallisation serait moins importante (pour des raisons 
cinétiques), la fusion se ferait alors sans doute à plus basse température encore (ici la vitesse 
de traction est très lente comparé par exemple à la rotation d’un pneu).  

 
Conclusion : 
Le taux de cristallisation au point maximum d’un cycle mécanique de traction dynamique est inférieur 
celui obtenu pour une même élongation lors d’une traction statique. Pour les chargés en déformation 
statique ou dynamique, la température de fusion des cristallites n’est pas linéaire avec T, pour les 
chargés. On observe un effet de « plateau » pour les trois taux de charges, causé sans doute par des 
hétérogénéités dues à la présence des charges, qui engendrerait l’apparition de plusieurs types ou 
tailles de cristallites. (la température de fusion croit avec la taille des cristallites). Dans cette hypothèse 
il y aurait dans les chargés, par suite de l'hétérogénéité de structure, une hétérogénéité des 
déformations, ce qui conduirait à une double population de cristallites(de morphologies différentes). 
  
 
5.4 Relation entre l’hystérésis et la présence de cristallites, 

énergies mises en jeux  
 
Un autre moyen de renforcer le caoutchouc est l’insertion de charges de noir de carbone, avec des 
fractions volumiques relativement élevées. On considère ici quatre types d’échantillons, chargés 
respectivement avec 0, 20, 40 et 50 pce de noir de carbone. Nous cherchons à quantifier le « pouvoir » 
renforçant des charges, et le comparer avec le "réticulant" soufre. Nous voulons déterminer si la 
charge agit comme un nœud de réticulation (les ponts soufre, les enchevêtrements) et quel est son effet 
sur la cristallisation. Comme pour le caoutchouc naturel (§ 1.4.2), nous montrerons le renforcement du 
polymère par la cristallisation puis, par le calcul des l’énergies mises en jeu au cours d’une traction,  
nous mettrons en évidence l’effet de la relaxation des chaînes. 
 
 
Aire d’hystérèse 
Contribution visco-élastique 
 
La partie de l’énergie qui est perdue au cours du cycle par viscoélasticité dépend beaucoup du taux de 
charge dans le matériau. Freakley [13] interprète une augmentation initiale de la viscosité par les 
interactions charges-chaînes. Ensuite la diminution de la viscosité surviendrait du fait de la 
désagglomération des agrégats de noirs au cours de la traction, ainsi que de la réduction de la longueur 
des chaînes (effet réticulant des charges). 
 
 

 
Figure 5-26 : a) : Fraction de l’énergie viscoélastique sur hystérèse mécanique totale, en fonction de la 
température.(cycles à λmax=4) b) Fraction de l’énergie viscoélastique sur hystérèse totale pour les quatre taux de 
charges dans le caoutchouc naturel pour des élongations maximales croissantes 

a) b)
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On pourrait penser que plus la fraction de charge augmente, plus les perte sont faibles car le matériau 
est plus rigide (Figure 5-26 droite). Les chaînes ont moins de degrés de liberté et les frottements sont 
donc moins importants. Sur la Figure 5-27, on montre seulement le rapport Hvisc/Htotal, et non une 
valeur de Hvisc.  On voit que la correction à apporter est relativement faible à forte élongation (moins 
de 10% de l’hystérèse totale). A faible élongation la viscoélasticité peut atteindre 80% de l'aire totale 
du cycle. La Figure 5-26 nous montre que la  fraction de l’énergie viscoélastique sur hystérèse totale 
est constante pour le caoutchouc naturel, mais que ce rapport croit avec l'augmentation de la 
température et du taux de charge.  
 

Si nous traçons l'énergie visco-élastique Hv-e (J/cm3) en fonction de la température, on obtient la 
Figure 5-27. Les pertes viscoélastiques diminuent linéairement avec la température (et la cristallinité 
comme on l'a vu dans le chapitre du caoutchouc naturel standard contenant1,2g de soufre). A partir de 
60°C quand les caoutchoucs chargés ne cristallisent presque plus, la contribution viscoélastique est 
presque nulle. A faible température, les frottements inter-chaînes sont plus importants.  

 
Figure 5-27: énergie visco-élastique Hv-e (J/cm3) pour le CN 1,2g (λ=7), CNC (λ=4) 20pce, 40pce,et 50pce de 
noir de carbone pour 100g de caoutchouc en fonction de la température. 
 
On voit ici que la viscoélasticité est plus importante dans le caoutchouc le plus chargé en noir de 
carbone à faible température. Avec l'augmentation de la température l'importance des aires  
viscoélastiques dans le cycle s'inversent. Le CN devient dès 40°C autant ou plus visqueux que les 
CNC.  
 
Aire d’hystérèse et cristallinité 
 
Nous cherchons ensuite à déterminer l’effet des charges sur les propriétés mécaniques du caoutchouc : 
sa résistance à la rupture, le module d’Young, etc … 
 
On trace l'aire mécanique en fonction de la cristallinité maximum (à différentes températures). 
L’hystérèse, qui mesure la résistance du matériau, varie linéairement en fonction de la cristallinité 
maximale atteinte au cours du cycle mécanique. Cette dissipation augmente avec le taux de charge. 

λ=4 



Chapitre 5 Caoutchoucs naturels chargés 
 

 177

 
 

 
 
 
Figure 5-28 : hystérèse mécanique en fonction du taux de cristallinité maximum et de la température. 
Comparaison du caoutchouc naturel chargé contenant 20pce de noir de carbone, 40pce, et 50pce (λ=4). Les 
cycles ont étés fait à même températures et même vitesse pour les trois matériaux.  
 
On ne voit pas comme pour le CN non chargé de point d'inflexion sur les courbes. La charge permet 
de renforcer le caoutchouc, car l'aire de l'hystérésis est plus importante pour les caoutchoucs les plus 
chargés. Les contraintes supportées sont plus élevée même si leur extensibilité est limitée. Le 40 et le 
50 pce présentent des courbes caractéristiques très similaires, car la fraction volumique de charge 
différe très peu. 
 
Relation phénoménologique aire de l’hystérèse-cristallinité 
 
Nous allons calculer comme dans le chapitre 3, la valeur de l’énergie dissipée par le système par 
cristallite apparu.  Nous connaissons le travail à fournir au cours d’un cycle de traction (taille de l’aire 
de l’hystérésis), le pourcentage de cristallinité et la taille d’une cristallite (grâce aux rayons X), on peut 
donc imaginer calculer la contribution d’une cristallite à l’énergie dissipée Hméca(aire totale) au cour 
d’un cycle : voire équation 3.9. L’énergie dissipée au cours d’un cycle, ramenée à une cristallite (c’est-
à-dire divisée par le nombre de cristallites dans l’échantillon) (Figure 5-29) est la même pour les 
caoutchoucs chargés que pour le caoutchouc naturel non chargé, sur toute la gamme de températures. 
Ce calcul tient compte du fait que les cristallites ont une taille plus réduite dans les chargés que dans 
les non-chargés ; pour une même fraction volumique χ, ils sont plus nombreux. 

  
Figure 5-29 : (à gauche) Energie dissipée, ramenée à une cristallite au cours d’un cycle dans le caoutchouc 
naturel contenant 0, 20pce, 40pce et 50pce de noir de carbone, en fonction de la température.(CNC λmax=4 et CN 
λmax=7), (à droite) en fonction de l’élongation maximale λmax à température ambiante. 

T° croit 
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Ce calcul confirme l’idée que l’hystérèse dépend essentiellement de la densité en cristallites dans le 
polymère, car l’énergie dissipée ramenée à une cristallite est constante (en fonction du taux de charge, 
de la température). Pour l'énergie dissipée par cristallite en fonction l'élongation, les valeurs sont 
beaucoup plus dispersées que dans les non chargés.  
 
Conclusion : 
L’énergie dissipée par les CNC au cours d’un cycle est composé de : 

- La visco-élasticité qui représente entre 10 et 40% des pertes d’énergie (les cycles mécaniques 
ne vont pas à très fortes extensions, d'où l'importance de la viscoélasticité). Elle est plus 
importante pour les matériaux les plus chargés à faible température (T< 40°C) au delà les 
viscoélasticité deviennent plus similaires pour les CNC et le CN. 

  
- Le reste de l’hystérésis mécanique semble être attribuable à la quantité de cristallites qui 

apparaît dans le caoutchouc. L'énergie ramenée à une cristallite dépend peu de la température, 
ou du taux de réticulation. (il y a plus de cristallites plus petites dans un matériau plus réticulé 
pour une même aire hysteretique). 

 
L'ajout de charge permet au polymère d'accroître sa résistance à la tension.  
 
Nous allons à présent chercher la contribution que représente l’énergie élastique des chaînes. 
 
5.4.1 Energies mises en jeu au cours de la traction 
 
Comme pour le caoutchouc naturel standard, nous cherchons à évaluer les énergies des principaux 
phénomènes survenant au cours d’une traction : 

- le travail mécanique fourni par l’opérateur U (l’aire sous la courbe de traction) 
- l'énergie élastique des chaînes amorphes du polymère Eélast 
- l’énergie nécessaire pour former les cristallites, Ecrist, qui s’équilibre avec le gain d’entropie 

des chaînes amorphes qui relaxent. 
 
Durcissement par cristallisation 
 
Pour calculer l’énergie élastique, il faut définir l’élongation locale que subissent réellement les 
chaînes. Nous y avons accès grâce à la RMN, comme cela à été montré dans le chapitre3, figure 3.25 
(c’est-à-dire prendre en compte la relaxation induite par la cristallisation). D’autre part il faut évaluer 
le module dynamique k* de ces chaînes (équation 3.13). Lui aussi dépend de la cristallinité du 
matériau. 
L’analyse des spectres RMN (Figure 5-10) nous a permis (le calcul n'est pas détaillé ici, il l'a été pour 
le CN et les CN avec différents taux de réticulation chapitre4 §1.3.3) d’estimer l’élongation locale des 
chaînes, qui est a priori plus petite que l’élongation macroscopique imposée à l’échantillon. La matrice 
polymère est sans doute moins homogène pour les matériaux chargés que pour le caoutchoucs non 
chargés, ce qui doit induire des variations de tensions locales des chaînes plus importantes. Une fois le 
λlocal déterminé (Figure 5-37), nous avons cherché le lien entre durcissement et les charges. Le 
renforcement de la matrice (des chaînes amorphes dans le matériau non-cristallisé ou semi-cristallisé) 
est estimé grâce au  calcul du module dynamique k* lors de la phase de traction du cycle. k*, a été 
défini de la même manière que pour le caoutchouc naturel , avec le modèle de Flory et Kuhn (équation 
3.13). 
 
Etudions les variations du module dynamique k* au cours d’une traction mécanique pour les trois 
matériaux chargés, en fonction de l'élongation et de la cristallinité : (le module de la partie amorphe, 
varie peu avec le taux de charge).   
 



Chapitre 5 Caoutchoucs naturels chargés 
 

 179

 
Figure 5-30 : module dynamique k* : (à gauche) en fonction de l’élongation macroscopique au cours d’une 
traction ; (à droite) : en fonction de la cristallinité χ au cours de cette même traction  
 
Comme on le voit sur la Figure 5-30, aux petites élongations (avant cristallisation, soit λ<2), le 
module croît en fonction du taux de charge de manière linéaire (aux petites élongations : λlocal=λmacro). 
Dans cette zone, l’élasticité est presque constante et est proportionnelle au taux de charge. Lors de la 
cristallisation, le module du polymère augmente très fortement quand le caoutchouc contient beaucoup 
de charges. La dépendance de k avec χ est plus forte pour 50pce que pour 20pce : la charge renforce 
l’effet de durcissement de  la cristallisation ou, inversement,  l’apparition des cristallites décuple 
l’effet des charges. A partir du moment ou le matériau cristallise, plus le matériau est chargé, moins le 
module k* croit de façon linéaire. Cela est sans doute dû à l'augmentation des inhomogénéités dans la 
matrice avec l'augmentation de la masse en charge. 
 
Contrainte et énergie élastiques 
 
Après détermination des valeurs de λlocal (à partir des cycles RMN) et de k*, il est possible de calculer 
la contrainte élastique de la phase amorphe du caoutchouc d’après la formule de Flory et Kuhn [14] : 
 

σ λ λ≈ −2 1* ( )vraie local
local

k  et 
2 1* ( ) ( )

él local local
E V k dλ λ λ−= −∫  

 
On part des hypothèses suivantes : 

- λlocal=λmacro quand le matériau n’est pas encore cristallisé. 
- On extrait λlocal=f(λmacro) grâce aux spectres RMN 
- le module dynamique k* est pris constant avant cristallisation et augmentant linéairement avec 

χ lors de la cristallisation 
 
Evaluons les énergies élastiques (dans la partie amorphe) pour les différents matériaux : 

 
 Figure 5-31 : Force élastique calculée en fonction de l’élongation 
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Sur la Figure 5-31, on observe que la contrainte due à l’élasticité des chaînes augmente avec le taux de 
charge. Comme observé expérimentalement lors d’un cycle mécanique, ici il n'y a pas de plateau de 
relaxation apparent, et le durcissement dû à la cristallisation est de plus en plus prononcé avec 
l’accroissement de la concentration en charge. L’effet de la charge est encore plus grand quand le 
matériau a cristallisé (grandes élongations).  
Pour le calcul de l’énergie élastique on tient compte de la relaxation et du durcissement. Quand le taux 
de charge augmente la relaxation est plus importante (spectres RMN) mais le durcissement augmente 
aussi .  
 
A petites élongations, l’effet de la charge sur l’élasticité du matériau amorphe est linéaire avec de la 
fraction massique de noir de carbone (théorie prédite pour les petites élongations, vraie tant que le 
polymère n’a pas commencé à cristalliser). Au delà, il est difficile de tirer des conclusions car le 
nombre de points de mesure par cycle est faible (spectres RMN).  
Contrairement aux ponts soufre qui ne lient que peu de chaînes ensembles, les particules de noir de 
carbone sont des nœuds de réticulation où peuvent se greffer un grand nombre de chaînes. Il y a une 
large distribution de taille et de surface spécifique des charges dans le matériau. Leur fonctionnalité 
(nombre de chaînes connectées par nœud) peut être très variable. Les particules se rapprochent au 
cours du cycle, se réorganisent, leur capacité de renforcement est donc peu évidente à estimer. 
 
Energie mécanique totale  
 
L'énergie mécanique totale U(λ) apportée par l’opérateur au système pour effectuer la traction (travail 
au cours de la traction) : se calcule comme cela a été explique dans le chapitre 3 (équation 3.17) :  

                                               
1 1

( ) ( ) . ( ) ( ). ( )U l S d l V d
λ λ

λ σ σ λ λ= =∫ ∫                  

où V est le volume de l’échantillon. 
 
On a vu pour le caoutchouc naturel que le travail à fournir pour la traction dépendait très peu de la 
température. Voyons ce qu'il en est pour les caoutchoucs chargés :  
 

 
Figure 5-32 : à gauche : travail mécanique fourni au cours d’une traction à 400% à diverses températures pour 
le CN et les CNC à 20pce, 40pce et 50pce de noir de carbone ; à droite : courbes de traction mécanique du CN à 
T=20°C et 80°C (rouge) (et la différence entre ces deux courbes). 

 
Lorsque la température croît, le travail fourni U(λmax) est presque constant. Il augmente très faiblement 
pour le caoutchouc naturel et diminue faiblement pour les chargés, alors que la cristallinité maximale 
diminue. Il faut donc fournir autant d’énergie pour tirer un échantillon étiré à λ=4 à 20°C qu’à 80°C 
pour un même matériau! Le travail à fournir pour effectuer une traction identique est plus importante 
pour les caoutchoucs les plus chargés que pour les moins chargés. Quand la température augmente: la 
viscosité diminue et donc les pertes visco-élastiques sont moindres. Par ailleurs la cristallisation 

CN 

λ =6.5 

λ=4 
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diminue, et les chaînes relaxent moins (elles sont soumises à l'extension λmacro) : les deux effets se 
compensent. La cristallisation induit la relaxation (c’est un effet entropique) mais aussi l’augmentation 
du module k*, ce qui explique que les deux phénomènes soient corrélés.  
 
Conclusion : 
L’effet de l’ajout de noir de carbone est un renforcement notable des qualités mécaniques du 
caoutchouc. Le module d’Young, le module dynamique k* et l’aire d’hystérèse augmentent avec le 
taux de charge. De plus cela augmente l’effet de durcissement induit par les cristallites, à grande 
élongation. L’énergie dissipée rapportée à une cristallite est constante, la taille de ces cristallites 
diminue avec la charge : la morphologie des cristallites s’adapte donc pour supporter le plus de 
contrainte possible avant rupture. Pour finir, le travail à fournir pour une traction augmente avec le 
taux de charge.  
  
5.5 Réticulés et chargés 
 
Dans ce paragraphe nous comparerons qualitativement et quantitativement les effets du soufre, du noir 
de carbone et des cristallites sur les propriétés mécaniques du caoutchouc, au repos et sous traction. 
Nous montrerons que la présence de soufre ou de particules de noir de carbone dans la matrice 
polymère crée un réseau de nœuds qui modifie la répartition de la contrainte dans le matériau. Ainsi 
certaines chaînes sont très étirées localement même à faible taux d’extension macroscopique. Il faut 
définir une extension locale pour décrire l’effet de ces réticulants sur la contrainte globale.  
 
5.5.1 Elongation locale 
 
Mullins et Tobins [15] ont proposé une expression de la déformation effective locale ε = λ−1 en 
fonction du taux de charge (sur le modèle de l’équation de Guth et Gold) : 

)1( 20 ϕϕεε ba ++=   
où ε0=λ0−1 est la déformation macroscopique, ϕ est la fraction volumique de charge de noir de 
carbone, et a et b des constantes. 
Bueche [9], suggère l’expression suivante : 

 
ϕ
ϕλλ

−
−=

1local  où le dénominateur s’explique par le fait que la fraction de polymère diminue quand 

on introduit plus de charge, ce qui n’est pas le cas avec le soufre. 
Bien sûr l’effet de ces adjuvants sur la contrainte dépend de la fonctionnalité des nœuds créés par 
l’ajout de soufre ou de noir, autrement dit le nombre de liaisons effectives créées avec les chaînes.  
 
Dans ce chapitre (méthode Figure 5-13) nous avons comparé l’amplification A (déterminé par le biais 
des cycles mécaniques) pour les CNC chargés et  pour les CN contenant différents taux de réticulant. 
L’amplification A aux faibles déformations est la pente des courbes (λ−1)=f(λ0−1). λ et λ0 �pWDQW�OHV�
élongations des CNC et CN conduisant à une même valeur de σ. Pour les non chargés on utilise la 
même procédure, on compare λ du réticulé (0,8g et 2g de soufre) à λ0 du réticulé 1,2g de soufre. La 
grandeur A est proportionnelle au taux de soufre et au taux de charge, ce qui est cohérent avec les 
deux modèles exposés. Il est intéressant de se demander lequel du noir ou du réticulant a un facteur 
d’amplification plus important, comparons-les : 
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Figure 5-33 : Comparaison des amplifications : Elongation d’un caoutchouc non chargé (1,2g) en fonction de 
l’élongation, pour la même valeur de la force, d’un chargé ou d’un réticulé et ceci pour la partie allée du cycle de 
traction mécanique, à 20°C (pour le 20pce, le 40 pce, le 50pce et les caoutchoucs naturels non chargés réticulés 
avec 0,8g , 1,2g en pointillés et 2g de soufre).  

 
L’amplification est plus importante pour le caoutchouc chargé (Figure 5-33) que pour les non chargés. 
Même le plus faiblement chargé (20pce : soit 16% de charge de noir) a un facteur d’amplification 
supérieur au caoutchouc le plus réticulé (2g : 2% de soufre). Il est notable aussi que la différence 
d’amplification soit si faible entre (20pce et 50pce : soit 16g et 33g pour 100g de caoutchouc), alors 
qu’elle est si importante entre le 0,8g et le 2g de soufre (différence de 1,2g pour 100g de caoutchouc). 
 
La différence d’amplification est plus visible encore sur la figure Figure 5-34, représentant le facteur 
d’amplification A en fonction de l'extension. Nous avons mis sur le même graphique les chargés (1,2g 
de soufre) et les caoutchoucs naturels contenant différents taux de réticulant (0,8g; 1,2g et 2g de 
soufre), afin de comparer la modification du module induite par l'ajout de ces deux adjuvants.    
 

 
Figure 5-34 : Comparaison des amplifications mécanique dans la zone de traction en fonction de l’élongation 
pour les caoutchoucs chargés à 20pce, 40pce et 50pce et les caoutchoucs naturels non chargés réticulés avec 0,8g 
et 2g de soufre, à 20°C.�

Les caoutchoucs non chargés convergent vers une amplification de valeur A=1 après cristallisation 
alors que les chargés convergent vers A=2. L’amplification est plus importante avant qu’après 
cristallisation lors du cycle mécanique. 
 

1.2g 
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5.5.2 Aire d'hystérésis 
 

Nous avons repris les résultats des études menées dans les paragraphes précédents pour comparer 
l’action du soufre et du noir de carbone sur la matrice polymère. 
 
Le renforcement par l’ajout  de  particules dans le caoutchouc se manifeste de manière macroscopique 
en premier lieu par une augmentation de la taille de l’hystérèse mécanique (H) (Figure 5-35). L’aire 
est liée aux propriétés de résistance à la fatigue du matériau. Elle mesure sa capacité à dissiper 
l’énergie de traction sans déformations irréversibles. On constate que cette augmentation n’est pas 
linéaire en fonction du pourcentage en masse de soufre ou de noir de carbone ajouté. 
 

  
Figure 5-35 : Aire de l’hystérèse H du cycle mécanique a) des caoutchoucs réticulés étirés à 600% b) des 
matériaux chargés étirés à 400 % 

 
L’inclusion de nouveaux nœuds dans la matrice de chaînes polymères, par l'introduction de noir de 
carbone, crée un réseau de particules qui supporte une partie des contraintes, mais tendent à créer des 
inhomogénéités d’élongations, ce qui rigidifie le matériau. 
L’ajout d’une faible quantité de soufre renforce beaucoup le matériau alors qu’il faut introduire de 
grandes quantités de noir de carbone (jusqu’à 33 % en masse) pour obtenir des effets comparables. 
Outre la densité en adjuvant, d'autres facteurs influencent la taille de l'hystérésis : les phénomènes qui 
entrent en compte avec leurs cinétiques sont: la relaxation des chaînes, le durcissement du polymère, 
la cristallisation qui varie selon la réticulation du matériau (chargés et cristallisés), la mobilité des 
chaînes autour des particules, des mouvements des particules elles mêmes... 
 
 
5.5.3 Renforcement, énergie dissipée au cours d’une traction 
 
Les différentes particules (soufre, noir de carbone) que l’on introduit dans le caoutchouc sont censées 
le rendre plus résistant à la rupture et plus dur. Nous avons comparé (juste avant) la résistance à la 
rupture des caoutchouc en comparent l’aire des cycles d’hystérésis. Une autre propriété mécanique 
importante du caoutchouc, l’élasticité, est mesurée par le module du matériau. Nous allons comparer 
les élasticités des différentes compositions de caoutchoucs. Etant donné cette élasticité, nous 
calculerons l’énergie que le système peut absorber ou dissiper au cours d’une traction, ce qui nous 
éclaire sur la manière dont le matériau réagit à une contrainte. 
 
Module d’Young 
 
Le module d’Young E calculé à λ=1 (Figure 5-36) donne une mesure de la dureté de l’élasticité du 
caoutchouc amorphe. On a vu que E augmentait  presque linéairement en fonction du taux de noir de 
carbone et du taux de soufre (équation de Medallia). Il est quasi-indépendant de la température. 

a) b)
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Comme on peut le voir sur la Figure 5-36, le module E croît plus vite avec le taux de soufre qu’avec le 
pourcentage de noir de carbone.  

 
Figure 5-36 : module d’Young du caoutchouc naturels à divers taux de soufre et de noir de carbone ; a) en 
fonction de la température, b) en fonction de la fraction massique de réticulant et de charge 

 
Si on compare les pentes Figure 5-36 b, la pente pour le CNC (pour énormément de charge) est bien 
inférieure à celle du CN (qui contient peu de réticulant). 
On a  : 

2

0

1 2.18 8C C

E
E

ϕ ϕ≈ + +  pour les chargés (ϕC est la fraction massique de noir) et 

0

1 450 S

E
E

ϕ≈ +  pour les réticulés (ϕS est la fraction massique de soufre). 

De ce point de vue, le soufre est un meilleur réticulant que le noir de carbone. Mais ajouter plus de 2% 
de soufre dans un caoutchouc qui est exposé à de fortes températures de façon répétée rend ce 
matériau cassant car la longueur des ponts soufre raccourcit de chauffe en chauffe. La longueur des 
chaînes polymères entre deux nœuds de réticulation diminue. 
 
Relaxation 
 
Par le biais de la RMN nous avons comparé le degré d'orientation des chaînes avant et après 
cristallisation (c'est à dire la relaxation des chaînes). Les adjuvants ont des effets difficiles à quantifier. 
La démarche est donc de mesurer de combien relaxent les chaînes par rapport à leur orientation 
initiales pour chacun des matériaux (du fait de la cristallisation). La relaxation des chaînes amorphes 
lorsqu'il y a cristallisation  peut se mesurer en traçant pour un ∆ν donné la valeur de l’extension λ du 
matériau qui n'aurait pas cristallisé en fonction de l’extension macroscopique. Ceci est expliqué dans 
la figure  5.36 (voir chapitre 3 fig 3-25 et 4-16) 
Les spectres RMN ont servi à évaluer la relaxation des chaînes pour chacun des matériaux après 
cristallisation. L’élongation locale des chaînes amorphes qui sont reliées aux cristallites est alors plus 
faible que l’élongation macroscopique à laquelle est soumis l’échantillon. Voici ce que l’on obtient : 
 

a) b)
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Figure 5-37 : élongation locale en fonction de l’élongation macroscopique pour chacun des matériaux ; la 
relaxation se traduit par un changement de pente pour λ>λcrist 

 
On constate que la relaxation des chaînes amorphes à est peu près la même pour les caoutchouc 
contenant les différents taux de réticulant. La relaxation est plus importante pour les caoutchoucs 
réticulés au soufre que pour les caoutchoucs réticulés et chargés au noir de carbone (sauf l’échantillon 
50 pce). Ceci est dû au fait que les particules de noir de carbone constituent un réseau de nœuds 
supplémentaires qui limite et contraint le mouvement des chaînes de polymère (on le constate pour le 
20 et le 40pce). Elles se déplacent un peu au cours de la traction (du fait même du mouvement de la 
matrice), modifiant ainsi les conditions de contraintes locales dans le polymère. Contre toute attente, 
plus on ajoute de charges, plus la relaxation des chaînes amorphes est importante. Le caoutchouc à 
50pce de noir permet d'obtenir la relaxation maximale (comparable au caoutchouc non chargé), tout en 
conservant ses qualités de résistance à la rupture et d'usure conférées au noir. A partir d'un certain taux 
de noir de carbone, les cristallites et le noir forment sans doute un réseau (selon l'axe de traction) 
percolant entre lesquelles les chaînes peuvent relaxer.   
 
Le durcissement 
 
Comme pour le module d’Young, le module dynamique k* (Figure 5-38) dans l’amorphe augmente 
linéairement en fonction du taux de réticulant (soufre) ou de charge (noir de carbone) inclus dans le 
matériau. Cependant encore une fois la dépendance est bien plus grande pour le soufre.  
 

 
Figure 5-38 : module dynamique k* avant cristallisation en fonction de la fraction massique de soufre et de noir 
de carbone insérés dans la matrice polymère 

∆ν0 

λ2−1/λ 

∆ν 
amorphe 
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λmacro λΑ λlocal 
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Pour comparer leur effet de renforcement et montrer s’ils jouent bien le rôle de nœuds dans la matrice 
polymère, il faut mesurer le nombre µ de nouvelles jonctions (par unité de volume) créées dans le 
caoutchouc [16]: 

0 P S � 6 Q
1-

ϕ
ϕ  

où µ0 est la densité de nœuds déjà existants (envechêtrements), ρ est la densité des particules, Sp leur 
surface spécifique, nS la densité de sites actifs (susceptibles de créer des jonctions) par unité de surface 
et ϕ la fraction volumique de particule dans le caoutchouc.  
 
De par leur structure, les particules de noir de carbone ont une très grande surface spécifique 
(connectent beaucoup de chaînes). Par contre, pour une même masse incluse, leur densité en particules 
est faible par rapport au soufre. On peut pas définir réellement une surface spécifique pour les ponts 
soufre, mais on peut estimer une valeur pour le produit SPnS qui est le nombre de chaînes connectées à 
un même nœud (c’est-à-dire la fonctionalité φ). φ est a priori grand dans le cas des noirs et petite pour 
les ponts soufre ; leur densité ρ suit par contre un ordre inversé. Ainsi le produit ρφ est la grandeur 
essentielle qui caractérise le pouvoir renforçant de ces adjuvants. 
La fraction volumique ϕ  des charges est très importante, cela diminue d’autant la quantité de 
caoutchouc présente dans le mélange et modifie donc les propriétés mécaniques. 
 
              
L’inclusion de réticulant augmente aussi le durcissement du caoutchouc lors de la cristallisation. On a 
vu que l’élasticité pouvait s’écrire sous la forme :  
 

χ χS c S ck*=f( )=ad +bd +c(d ,d )  

 
Figure 5-39: Evolution schématique du module dynamique k* en fonction du taux de cristallisation au cours 
d'une traction. 

 
où ds et dc sont respectivement les densités en soufre et en noir de carbone. Le coefficient c indique le 
renforcement du caoutchouc par la cristallisation. Regardons l’évolution du coefficient c (Figure 
5-40) : 
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Figure 5-40 : coefficient c exprimant la dépendance du module dynamique k* en fonction de la cristallinité au 
cours du cycle, pour des taux de noir de carbone (gauche) et de soufre (droite) croissants 

 
On constate que cette fois-ci l’effet n’est pas linéaire en fonction de la concentration de réticulant : le 
renforcement est très fort pour le caoutchouc avec 50 pce de noir de carbone ou 2g de soufre. Cela 
signifie que cristallites et réticulant ne font pas simplement que cohabiter. La présence de particules de 
noir modifie l'effet de la cristallisation sur la contrainte (amplifie). L’action du soufre est encore une 
fois plus efficace que celle du noir de carbone. 
 
Les mécanismes microscopiques qui montrent que la cristallisation est favorisée par la présence de 
réticulant ne sont pas clairement connus. On peut penser que les réticulants favorisent la germination 
des cristallites en créant des zones où l’élongation et l’alignement des chaînes voisines sont telles que 
des cristaux naissent. Une autre hypothèse serait que les propriétés du matériau sont améliorées par les 
adjuvants, qui créent des jonctions entre différentes chaînes cristallisées. Ces connections renforcerait 
le matériau de façon non linéaire. 
 
L’énergie élastique résulte à la fois du gain d’énergie du système par la relaxation des chaînes 
amorphes (élongations moyennes) et de l’augmentation de cette énergie lors du durcissement (forte 
élongation) : ces effets se compensent partiellement.  
 
Avec ce modèle, nous avons pu reconstituer l’évolution de la contrainte et de l’énergie élastique au 
cours d’une traction, avec un relatif accord avec l’expérience. Ce modèle permet de bien distinguer les 
contributions de la relaxation des chaînes amorphes et le durcissement de la matrice polymère à la 
contrainte totale. On constate que le système « réagit » (en cristallisant) pour minimiser la contrainte et 
à résister à la rupture. L’influence de la réticulation au soufre et de l’inclusion du noir de carbone est 
analysée et comparée à la cristallinité.  

 
5.6 Conclusion 
 
L’ajout de charges (noir de carbone) ou de réticulant (soufre) sont deux phénomènes extrêmement 
différents comme on a pu le constater, même si ces deux adjuvants ont tous deux un effet renforçant. 
Pour obtenir la même amplification il est nécessaire d’introduire une beaucoup plus grande quantité de 
noir que de soufre (attention avec seulement 2g de soufre, le caoutchouc résiste déjà mal aux 
contraintes en températures). Par le biais de la RMN, on a constaté que les chaînes amorphes du 
caoutchouc s'orientent infiniment plus du fait du soufre que du fait du noir de carbone compte tenu de 
la quantité de noir et de réticulant ajouté.  
Le noir de carbone induit la cristallisation, contrairement au soufre, mais crée aussi de fortes 
inhomogénéités au sein de la matrice. Le caoutchouc non chargé et réticulé semble bien plus 
homogène que le chargé . Dans les chargés on a observé sous forte contrainte une grande  distribution 
de taille des cristallites (et donc de températures de fusion).  

CNC à λ=4  CN à λ=6 
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Chapitre 6 Autres Matériaux 
 
Dans les chapitres 3, 4 et 5, nous avons exploré les propriétés du caoutchouc naturel lors d’une 
traction mécanique en faisant varier de nombreux paramètres. Nous allons à présent envisager le 
système sous un autre aspect : ce sixième chapitre sera consacré à d’autres matériaux (butyl, 
polybutadiène, chloroprène …) afin de les comparer au caoutchouc naturel et d'évaluer l’impact de la 
morphologie des chaînes sur la cristallisation de l’élastomère, quand cela est possible. Nous 
commencerons par étudier l’éventuelle existence d’un effet Mullins. Nous effectuerons ensuite une 
étude identique à celle appliquée au caoutchouc naturel, en faisant varier la température et l’élongation 
maximale des cycles. Nous avons complété le travail par l'étude de l’orientation des chaînes amorphes 
par RMN. La plupart  de ces matériaux sont chargés au noir de carbone. L’étude n’est bien entendu 
pas aussi poussée qu’a pu l’être celle du caoutchouc naturel, mais elle donne matière à réflexion sur 
l’effet de la structure des élastomères. Nous avons étudié : 
 
1-  L’effet Mullins (pour les différents élastomères). Pour certains élastomères l’étude s’arrêtera là, 

nous verrons lesquels et pourquoi. Pour les autres matériaux nous ferons l’étude détaillée du 
déroulement d’un cycle de traction mécanique en même temps que celle de croissance 
cristalline du système (par rayons X). On complète l’étude par des tractions mécaniques dans 
une RMN, afin d’observer la partie amorphe du matériau. Enfin nous évaluons la contribution 
d’énergie élastique, et visco-élastique dans l’hystérésis quand cela est possible.    

 
2- La contribution du vulcanisant (pour quelques polymères).  
 
3- L'effet de la température sur un cycle. Nous avons, comme pour le caoutchouc naturel, fait varier la 

température afin d’observer son influence sur la cristallinité, le cycle d’hystérésis et les 
propriétés mécaniques du matériau.  

 
6.1 Procédure expérimentale 
 
Échantillons étudiés  

1- Le caoutchouc synthétique à différents taux de charges (0 pce et 50 pce de noir de carbone 
pour 100g de caoutchouc) et à différents taux de réticulation (0,8g et 1,2g de soufre). 

2- Le butyl chargé à 50pce de noir de carbone  
3- Le polybutadiène-cis chargé avec 50pce de noir de carbone à différents taux de réticulation 

(0,6g et 1,2g de soufre), le polybutadiène-trans chargé à 50pce à 1,2g. 
4- Le chloroprène chargé à 50pce de noir de carbone et non chargé. 
 

Ingrédients de base C Synthétique Butyl PBcis PBtrans Chloroprène 

Caoutchouc 100 g 100 g 100 g 100 g 100 g 

Acide stéarique 2 g 2 g 2 g 2 g 0.5 g 

Oxyde de zinc 5 g 5 g 5 g 5 g 3 g et 3g MgO 

Antioxydant 0.8 g 0.8 g 0.6 g 0.6 g  

Soufre 0,8 et 1,2g 1,2g 0,6 et 1,2g 1,2g TMTD 0.3g 

Accélérateur 0.8 g 0.8 g 0.6 g 0.6 g  

Noir de carbone N375 0pce et 50pce 50pce 50pce 50pce 0pce et 50pce 
 

Figure 6-1: Composition chimique du caoutchouc synthétiques chargés et non chargés délivrés par la 
manufacture Michelin 
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Instrumentation 
Le dispositif expérimental utilisé est le même que pour les expériences sur le caoutchouc naturel (voir 
chapitre 2) : la machine de traction, la source de rayons X (longueur d’onde λ=1,542Å et le diamètre 
du faisceau est 0,5mm), le détecteur pour la détection du faisceau de rayon X diffracté.  
 
6.2 Matériaux 
 
Polybutadiène 

 
Le polybutadiène a été un des premiers élastomères synthétiques à être inventé. Il est très similaire au 
caoutchouc naturel. Il a une bonne tenue à l’abrasion, à l’absorption des chocs et atténue les 
vibrations. Mais il est surtout apprécié car il est adapté aux applications aux basses températures. Les 
pneumatiques pour automobiles sont en partie composés de polybutadiène.  

�

��������������������������� �

Le polybutadiène est un polymère diène, c'est-à-dire qu’il contient deux double liaisons carbone-
carbone. Il est fabriqué par polymérisation Ziegler-Natta. 

 

 
 
Butyl 
 
Le polyisobutylène, caoutchouc synthétisé au début des années 40, a la particularité d’être très 
imperméable aux gaz. Il résiste aussi aux intempéries, à la chaleur et au froid, aux bases, aux acides. 
On appelle aussi butyle ou PIB, ce polymère vinylique, très semblable dans sa structure au 
polyéthylène ou au polypropylène (les méthyles sont remplacés par un groupe éthyle). Il est synthétisé 
par polymérisation cationique. 

�

Il est composé en partie d'isoprène, auquel on ajoute une fraction d'isobutylène. La polymérisation se 
fait à température contrôlée, à -100 oC. �
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Ci dessous exemple d’isobutylène: 

�

L’isoprène représente environ un ou deux motifs constitutifs sur cent, en bleu sur la figure. Les 
isoprènes ont des double liaisons, le polymère peut donc être réticulé par vulcanisation, comme le 
caoutchouc naturel.  

 

Chloroprène : 
 

 
 

Figure 6-2 : morceaux de chloroprène non réticulé. 
 
Le polychloroprène ou Néoprène (nom commercial), inventé par Arnold Collins, possède de bonnes 
propriétés dynamiques (élasticité et flexion) et mécaniques. Il est apprécié pour sa résistance au 
vieillissement, à l’ozone et à la chaleur (ininflammable). Il peut être synthétisé par polymérisation 
Ziegler-Natta, ou par catalyse anionique, mais, pour des raisons économiques, on utilise une réaction 
par radicaux libres (radicaux initiateurs et radicaux stoppants).  

 
Le chloroprène est également un diène.  
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Voici regroupé dans ce tableau les caractéristiques de ces matériaux : 

Matériaux Tg                     Tf Structure cristalline 

Caoutchouc synthétique 
 

 
  -65°C             30°C        

monoclinique 
a = 1,246 nm ; b = 0,889 
nm ; c = 0,81 nm ; β = 92° 

Polybutadiène 

Cis : -108°C      -10°C     
 
Trans : -86°C    +40    
                     et +63°C 

monoclinique 
a = 0,46 nm ; b = 0,95 
nm ; c = 0,86 nm ; β = 
109° 

Butyl : 
Copolymère de butadiène 

et d’isoprène 

 
 -65°C              5°C 
 

orthorhombique 
a = 0.688 nm ; b = 1,191 
nm ; c = 1,86 nm 

Chloroprène 
 
-35°C            40 et    
                      115°C 

orthorhombique 
a = 0,9 nm ; b = 0,823 
nm ; c = 0,479 nm 

  
 
6.3 Butyle 
 
6.3.1 Effet Mullins 
 
Le premier cycle du matériau non chargé montre une hystérésis assez réduite et, dès le second cycle, 
elle n’est plus visible. Il est noté dans la littérature que ce matériau cristallise. Nous constatons une 
absence d’hystérésis du butyle non chargé cyclé, qui nous porte à croire qu’il ne cristallise pas sous 
tension. Ceci est confirmé par les rayons X : nous n’avons pas détecté de cristallinité, même lorsque le 
matériau est porté à basse température. 

  
Figure 6-3 : 5 tractions successives, à v=0,01mm/s, à la température de 22°C, à gauche  d’un caoutchouc butyl 
chargé avec 50 pce de noir de carbone et à droite d’un butyl non chargé. 
 
Le butyle chargé présente un effet Mullins. Cet effet est notable entre le premier et le second cycle. 
Dès le second, les cycles deviennent quasiment superposables. On peut entièrement attribuer cet effet 
aux charges de noir de carbone, car le matériau non chargé, qui contient par ailleurs les mêmes additifs 
que le chargé, ne présente pas cet hystérésis « persistant » lors des cycles suivants. Le système est plus 
viscoélastique et les chaînes moins mobiles du fait de la présence des charges. 
 
Il est étonnant que les contraintes en jeu ne soient pas plus importantes dans le butyle chargé. Le 
renforcement n'est pas très marqué. Les charges ne jouent pas le même rôle de « durcisseur » que dans 
le caoutchouc naturel. La longueur moyenne des chaînes de polymère (trouvée par la méthode de 
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gonflement) est presque la même pour le caoutchouc naturel (110 monomères/chaîne) et le butyle (96 
monomères/chaîne) (voir annexes).  
 
6.4 Comparaison du caoutchouc synthétique (CS) et du 

caoutchouc naturel (CN) 
 

Nous avons effectué des essais de traction sur le caoutchouc synthétique dans le but de le 
comparer au caoutchouc naturel. Ce travail avait débuté lors de la thèse précédente. Il a été complété 
par des expériences en température et des essais sur des caoutchoucs synthétiques contenant d’autres 
taux de réticulation. Les tractions statiques et dynamiques effectuées sur des caoutchoucs naturels et 
synthétiques ont montré des différences de propriétés mécaniques [1][2], bien que la composition 
chimique et la structure des matériaux soient presque identiques. On sait que la cristallisation sous 
tension est à l’origine de la résistance à la déchirure, de l’augmentation du module d’Young [3][4][5]. 
La différence entre le caoutchouc naturel et le caoutchouc synthétique viendrait d’après Gent [2] et 
Tanaka [6][7] de leur façon de cristalliser. En effet, le caoutchouc synthétique cristallise moins que le 
caoutchouc naturel et sa cinétique est plus lente [2], pour des raisons de composition. On attribue cela 
à la présence, entre autres, de protéines et d’acide stéarique au sein de la matrice caoutchoutique à 
l’état naturel (6% de composants autre que du caoutchouc entrent dans la composition du matériau, ce 
qui n’est pas le cas dans le caoutchouc synthétique) [8] mais aussi au fait que la matrice serait 
composée de 98% polysisoprène 1,4 cis.  
Lors d’une étude de Tanaka [9], de l’acide stéarique (agent de nucléation)  et un ester (plastifiant) ont 
été introduits dans du caoutchouc synthétique. Leur présence a engendré une augmentation de la 
cristallisation dans le matériau.   
 
6.4.1 Effet Mullins 
 
Le caoutchouc synthétique le moins réticulé (0,8g de soufre) ne présente presque pas d’effet Mullins, 
la cristallisation et la force sont les mêmes pour les deux premiers cycles.  
 

 
 
Figure 6-4 : (gauche) Graphique: contrainte en fonction de la déformation du caoutchouc synthétique (0,8g de 
soufre) deux premiers cycles, (droite) cristallinité en fonction de la déformation au cours des deux mêmes 
cycles. Tractions  à v=0,034mm/s, à la température de 22°C. 

 
Un plateau est visible à λ=5,25 sur la partie traction du cycle mécanique : relaxation des chaînes 
amorphes au début de la cristallisation. Il y a une amorce de striction à la rétraction entre λ=4 et 3 
(visible sur le graphique représentant la cristallinité), mais pas d’effet de striction bien visible à 
l’ambiante comme c’était le cas pour le caoutchouc naturel. Le cycle se referme sur lui-même comme 
pour le CN à λ=3. 
Observons à présent un caoutchouc plus réticulé en soufre : 
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Figure 6-5 : (gauche) Graphique: contrainte en fonction de la déformation du caoutchouc synthétique (1,2g de 
soufre), deux premiers cycles, (droite) : cristallinité en fonction de la déformation au cours des deux mêmes 
cycles. Tractions  à v=0,034mm/s, à la température de 22°C. 
 
Le plateau est ici un peu plus court entre λ=5,5 et 6 (visible sur le cycle mécanique). La contrainte est 
un peu plus importante que pour le caoutchouc le moins réticulé : ici σ=2,25 MPa (pour 1,2g de 
soufre) au lieu de 1,6 MPa (0,8g de soufre). Aucune amorce de striction n’est visible à la rétraction 
(visible sur le graphique représentant la cristallinité). Le cycle se referme sur lui-même à un peu plus 
grande extension : λ=3,25 (fusion des derniers crstallites). 
Le plateau apparaît à λ=5,5 au cours du cycle mécanique, mais il n’y a pas d’effet de striction bien 
visible à l’ambiante comme c’était le cas pour le caoutchouc naturel. Le cycle se referme sur lui-même 
comme pour le CN à λ=3. Le caoutchouc réticulé avec 0,8g de soufre cristallise à 13%, alors que le 
1,2g cristallise à hauteur de 12% (c’est sensiblement pareille). L’effet Mullins est plus visible sur le 
cycle mécanique du caoutchouc contenant 1,2g de soufre, que pour le 0,8g, car plus de liaisons doivent 
se rompre lors de la première traction. Cette différence entre les deux premiers cycles implique qu’il 
est nécessaire de cycler le caoutchouc avant de commencer les expériences.  
 
6.4.2 Etude du cycle de traction 
 

Comme précédemment, nous avons déterminé le taux de cristallinité, la taille des cristallites et 
leurs orientations lorsque le caoutchouc est tiré de manière statique à une élongation donnée. Le 
caoutchouc naturel et le caoutchouc synthétique forment des cristallites qui ont mêmes dimensions et 
même orientation (selon l'axe de traction) à même élongation. 
 

Taille cristallites 
Axe L200 

a 
Axe L120 

b 
Axe L002 

c 

Désorientation 
moyenne au 

cours 
d’un cycle 

χmax à λ=7 
T=26°C 

V=2mm/mn 

Caoutchouc naturel 1,2g 75 Å 20 Å 50 Å 5 à 9° 22,3% 
Caoutchouc Synthétique 1,2g 75 Å 20 Å 50 Å 4,5 à 9° 14,5% 
Caoutchouc naturel 0,8g 80 Å 25 Å 70 Å 5 à 8° 17,7% 
Caoutchouc Synthétique 0,8g     12,7% 

  
Le caoutchouc naturel commence à cristalliser à plus faible élongation (λmax=4) que le caoutchouc 
synthétique (λmax=5) (ses chaînes s’orientent mieux, Figure6-8) et le taux de cristallinité est plus faible 
comme indiqué dans la littérature. Les caoutchoucs synthétiques ont à peu près la même composition 
chimique (à 2% de trans près) que le caoutchouc naturel. 
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Figure 6-6 : (gauche) Graphique: contrainte en fonction de la déformation du caoutchouc naturel et synthétique 
(1,2g de soufre), (droite) cristallinité en fonction de la déformation au cours des deux mêmes cycles. Tractions  à 
v=0,034mm/s, à la température de 22°C. 
 
Sur la Figure 6-6, il apparaît que le module d’Young des deux élastomères est le même. Les courbes 
sont très semblables, mais le caoutchouc synthétique présente une contrainte plus faible que le 
caoutchouc naturel à même élongation. Le plateau [AB] avant durcissement commence à forte 
extension λ=5 (car la cristallisation débute à forte extension) et est très marqué dans le CS comparé à 
celui du CN (qui débute à λ=4), ce qui signifie que la relaxation est plus importante dans ce matériau. 
La zone de rétraction [DE] du cycle mécanique du CS est confondue avec la courbe du CN, la 
contrainte à l'équilibre est bien la même. L'observation du cycle de cristallisation dans la zone de 
rétraction [CE], donne le sentiment que le CS est plus homogène que le CN, car la courbe est plus 
lisse, le phénomène de micro strictions n'est pas visible.  
 

  
 
Figure 6-7 : (gauche) Graphique contrainte en fonction de la déformation du caoutchouc naturel et synthétique 
(0,8g de soufre), (droite) cristallinité en fonction de la déformation au cours des deux mêmes cycles. Tractions  à 
v=0,034mm/s, à la température de 22°C. 
 
Comparons à présent le CS (Figure 6-7) contenant ms=0,8g (concentration massiqueen soufre) avec le 
même caoutchouc plus réticulé : ms=1,2g (Figure 6-6). La longueur du plateau de relaxation [AB] 
(dans le cycle mécanique) diminue avec l’augmentation du taux de réticulant. La cristallisation, 
commence à même extension (λ=5 pour le CS) quelle que soit la quantité de réticulant. Le  caoutchouc 
contenant 1,2g de soufre a des chaînes plus courtes, du fait du plus grand nombre de nœuds de 
réticulation. C’est la raison pour laquelle la cinétique de cristallisation est plus rapide et un peu plus 
importante pour le caoutchouc le plus réticulé. L’amplification de la force est essentiellement due à la 
réticulation des chaînes et non à la cristallinité (car celle-ci est presque la même pour les deux taux de 
réticulation dans le CS). Ces effets sont les mêmes que ceux constatés sur le CN (chapitre 4). Le CS 
semble néanmoins pouvoir contenir plus de soufre que le CN pour atteindre les mêmes performances, 
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car les effets sur la contrainte ou la cristallisation sont moins importants que sur son homologue 
naturel. Il y a un phénomène de striction inverse au cours de la fusion (on le voit entre [DE] sur la 
courbe de cristallisation) (cf. voir en quoi consiste la striction dans le paragraphe I.4).  
 

Nous avons fait des cycles à diverses températures sur les CS qui nous ont apporté d’autres 
informations. Tout d’abord le CS contenant 0,8g de soufre présente une striction inverse jusqu'à 30°C 
(λE=3 χmax=13%) alors que le CN contenant le même taux de soufre en présente une jusqu'à 40°C 
(λE=3 χmax=13%)(à température plus élevée il n'y a plus de striction). Le CS contenant 1,2g de soufre 
présente une striction inverse jusqu'à 10°C (λE=4,4 χmax=20%) alors que le CN contenant le même 
taux de soufre en présente une jusqu'à 9°C (λE=2,5 χmax=22,5%). Au delà de cette température le 
matériau ne cristallise plus suffisamment pour que la striction soit perceptible. Plus le matériau 
cristallise, plus la striction est importante (et le plateau [DE] du cycle de traction mécanique est long). 
Il semblerait que pour le CS aussi, plus le caoutchouc est réticulé, moins il y a de striction (le 
réticulant uniformise sans doute la phase cristalline). 
 
L’amorce de la cristallisation (λA) et la fusion (λE) du caoutchouc ne se produisent pas à même 
élongation selon la température. Nous avons relevé ces élongations pour chacune des températures 
pour les deux taux de soufre dans le caoutchouc naturel et synthétique (0,8g et 1,2g). 

 
 
 
 
 
 
Figure 6-8 : Représentation des élongations de 
début de cristallisation (λA , signes pleins) et 
des élongations de début de fusion des derniers 
cristallites (λE , signes ouverts) à différentes 
températures, pour le caoutchouc synthétique à 
deux taux de réticulation (les cercles 0,8g de 
soufre et les carrés 1,2g de soufre) . 
 
 
 
 

La cristallisation débute à plus forte extension pour le caoutchouc le moins réticulé. Les λE sont tous 
sur une même droite quelque soit le taux de réticulation (0,8g, 1,2g). Autrement dit quelle que soit la 
quantité de soufre introduite dans le caoutchouc, la fusion des cristallites a lieu à la même température, 
car au point de fusion, la courbe de rétraction est à l’équilibre (il n’y a pas de retard à la fusion). 

 
 
 
 
 
Figure 6-9 : Représentation des élongations 
auxquelles débute la cristallisation (λA , signes 
pleins) et des élongations auxquelles à lieu la 
fusion des derniers cristallites (λE , signes 
vides) à différentes températures, pour le CN 
et CS au taux de réticulation de 1,2g de 
soufre. 
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Comme on l’a vu Figure 6-7, la cristallisation débute à plus forte extension pour le caoutchouc 
synthétique que pour le caoutchouc naturel, à même taux de réticulation. Les élongations auxquelles 
ont lieu la fusion λE sont tous sur une même droite, mais les valeurs sont différentes pour le CN et le 
CS. On obtient donc deux droites. Les courbes mécaniques de ces deux élastomères sont confondues 
dans la zone [DE], mais la fusion des derniers cristallites se produit à plus faible extension (à même 
température) pour le CN que pour le CS. Si on prolonge les droites passant par les températures de 
fusion des deux caoutchoucs, elles se coupent à environ -10°C.    
 
L’écart entre les droites λA(T) et λE(T) est dû au phénomène de « supercooling ». L’écart (Tm-Tc) 
(appelé surfusion) est à peu près constant pour un même taux de réticulation, lorsque l’extension λ 
change, par contre l'écart se réduit considérablement quand il s'agit d'un caoutchouc chargé. 
 
Conclusion:   
Avec l'augmentation du taux de réticulation, on observe un effet plus important sur le cycle mécanique 
du CN que sur le synthétique (CS) :  

- une diminution de la longueur du « plateau » de relaxation [AB] 
- une légère augmentation du taux de cristallisation à même élongation 
- augmentation des contraintes mises en jeu. L’amplification de la force est essentiellement due 

à la réticulation des chaînes et non a la cristallinité. 
 

Grâce aux cycles en température on peut identifier le taux de cristallinité en dessous de laquelle le 
phénomène de striction ne se produit plus. Plus le matériau cristallise, plus la striction est importante. 
Plus le caoutchouc est réticulé, moins il y a de striction. Le réticulant uniformise la répartition de la 
phase cristalline. 

 
λA et λE ne se produisent pas à même élongation selon la température, mais quelle que soit la quantité 
de soufre dans le caoutchouc, la fusion des cristallites a lieu à la même température pour un même 
caoutchouc. Le CS cristallise après le CN et les derniers cristallites fusionnent à plus faible élongation 
que ceux du CN. L’écart entre les droites λA(T) et λE(T) est dû au phénomène de « supercooling ». 
Dans le cas des caoutchoucs réticulés le supercooling est d’autant plus important (λA distant de λE) que 
le matériau est peu réticulé. L’écart (Tm-Tc) est à peu près constant pour les deux caoutchoucs, pour un 
même taux de réticulation.  

 
 

6.4.3 Effet de la réticulation sur le module 
 

Nous avons cherché à savoir si on pouvait définir un effet « d’amplification » du module par 
fait de l’ajout de réticulant dans le caoutchouc synthétique. Nous sommes inspirés des travaux de G. 
Kraus et M. Dannenberg (pour voir la méthode détaillée se reporter au point 1.3 du chapitre 5 : 
« Facteur d’amplification »). Nous avons tracé l’élongation du caoutchouc synthétique réticulé (0,8g 
de soufre) en fonction de l’élongation du caoutchouc synthétique réticulé avec 1,2g de soufre 
(matériau de référence) pour une valeur donnée de force.   
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Nous avons étudié l’amplification des caoutchoucs en fonction de la température des cycles de 
traction, afin d’observer si elle est constante. En effet la contrainte et la cristallinité diminuent 
beaucoup avec la température. Voici ce que nous obtenons concernant l’amplification se rapportant au 
cycle de traction mécanique (Figure 6-10) : 
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Figure 6-10 :(gauche) Elongation d’un CS réticulé avec 1,2 g de soufre en fonction de l’élongation, pour la 
même valeur de la force, d’un CS réticulé avec 0,8 g de soufre et ceci pour la partie allée du cycle de traction 
mécanique à 3 températures différentes,9°C, 20°C, 40°C et 60°C, (droite) Comparaison de l'amplification du 
CN et du CS à deux températures. 

 
Sur la Figure 6-10, on distingue deux régimes, un premier linéaire qui correspond à la partie élastique 
d’avant cristallisation, puis il y a une discontinuité qui correspond au début de la cristallisation (pour 
chaque température). La discontinuité a lieu autour de λ=5 pour 9°C, vers λ=5,4 pour 20°C et λ=6,3 
pour 40°C il n’est pas visible pour 60°C. C’est à ces extensions que débute la cristallisation. Après 
cristallisation l'amplification est difficile à déterminer sur la figure. Avant cristallisation, 
l'amplification du CN et du CS sont sensiblement les mêmes. L'effet du soufre est donc identique sur 
les deux matériaux, seule la cristallinité est réellement différente.  
 

 
Figure 6-11 : Amplification du graphique mécanique dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour 
les CN et le CS réticulés avec 0,8g, et 1,2g de soufre à deux températures. 
 
Ci-dessus est représenté le coefficient d’amplification A=(λCS-1)/(λCSRéticulé-1), qui montre 
l’amplification de la courbe de cristallinité dans la zone de traction en fonction de l’élongation pour 
les CN et CS réticulés avec 0,8g, et 1,2g de soufre à deux températures. La valeur de l'amplification 
avant cristallisation est comprise entre [0,5-0,7] après cristallisation cette valeur semble augmenter un 
peu.  

 
Si on compare les hystérésis des CN et CS (ms=1,2g) pour la même gamme d'extension λ=[4-7,5], il 
apparaît un écart presque constant δλ compris entre [0,7-1]. Cet écart est très proche de celui trouvé 
quand on calcule la différence de cristallinité δχ pour une même extension entre les deux caoutchoucs, 
ou la différence de contrainte δσ/σaller  (ou l'amplification).  
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Figure 6-12 : Comparaison des hystérésis H des 
caoutchoucs naturels et synthétiques en fonction du 
taux d'extension à température ambiante.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Conclusion : 
On peut déterminer un facteur d’amplification qui prend deux valeurs distinctes, avant et après 
cristallisation. Ce facteur représente l’amplification des déformations dans le matériau réticulé par 
rapport au caoutchouc synthétique. Il peut être déterminé par RX lors d’un cycle de traction 
mécanique. Les matériaux (CS et CN) ont un comportement très semblable à une translation près. 
 
 
6.5 Chloroprène 
 
6.5.1 Effet Mullins 
 

L’effet Mullins concernant le chloroprène est assez surprenant. Les cycles qui ont été effectués 
sur ce matériau non chargé ont été réalisés successivement, sans chauffer l’échantillon entre chaque 
cycle (contrairement à la procédure habituelle). On note d’abord que le matériau est très rigide 
lorsqu’on le sort du froid à 3°, il semble cristallin. Nous avons tenté de l’analyser aux rayons X à cette 
température, mais l’absorption du faisceau par l’échantillon est telle qu’il ne nous a pas été possible 
d’obtenir un cliché exploitable. Il aurait fallu une épaisseur de caoutchouc beaucoup moins 
importante. Une fois à température ambiante le matériau est extrêmement élastique, autant que du 
caoutchouc naturel. Lorsqu’on l’étire à 700%, il se crée des stries aux extrémités de l’échantillon 
(selon l’axe de traction) et l’échantillon ne revient pas à son élongation initiale. Un échantillon 
mesurant 6*1.6*30 mm initialement mesure 4.7*1.2*53mm après la première traction (λmax=7).  
 
Sur le graphique on constate que le premier cycle part de λ = 1, mais qu’il y a un fluage important car 
le cycle se referme à λ=1,5. Le caoutchouc ne recouvre pas entièrement sa longueur de départ. Sa 
longueur au repos après une traction est d’environ 30% supérieure. Lorsque l’échantillon est chauffé il 
ne retrouve pas non plus entièrement sa longueur initiale. Lors du premier cycle il y a des ruptures de 
liaisons et une reconfiguration des ponts de réticulant. Le second cycle commence à λ=1,5 (nouvelle 
longueur de l’échantillon après un cycle) et se referme presque sur lui-même. Malgré tout, il y a à 
nouveau un fluage. Ce n’est qu’à partir du 3ème cycle que le fluage disparaît et que le cycle se stabilise. 
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Figure 6-13 : cinq tractions successives, à v=0,01mm/s, à la température de 21°C, du chloroprène non chargé 
[10]. 
 
Il est intéressant de noter que la force au maximum du second cycle est plus importante que celle au 
premier cycle. On peut penser que le matériau a cristallisé au cours de la première traction et n’a que 
partiellement ou pas fondu au cours de la rétraction ; c’est donc un matériau partiellement cristallin 
que l’on soumet à la seconde traction.  
 
La cristallisation est un facteur qui contribue à augmenter le module d’Young (au même titre qu’une 
charge ou qu’un réticulant). Cela pourrait expliquer le durcissement du matériau. Par ailleurs on a 
constaté que, lorsque l’on chauffe l’échantillon à 110°C alors qu’il est sous tension, il est fragilisé et 
casse à 60°C. Si par contre le matériau est détendu lorsqu’il est chauffé (pour que le matériau retrouve 
sa conformation initiale) il supporte ensuite de plus hautes températures sans casser. 
 
Nous avons ensuite essayé de faire de même sur du chloroprène chargé avec 25pce de noir de carbone. 
Ce matériau semble a priori plus élastique que le caoutchouc naturel. Nous l'avons soumis aux mêmes 
contraintes que pour le caoutchouc naturel chargé. Il s’est avéré que le matériau casse dès la première 
ou la deuxième traction et ce quelque soit l’élongation choisie.     

 
 
Figure 6-14 : Mise en évidence d’un effet Mullins sur un caoutchouc chloroprène chargé avec 25 pce de noir de 
carbone, à v=0,01mm/s, à la température de 21°C, qui casse lors de la première ou de la 2ème traction, et ce à des 
élongations imprévisibles et variées. 
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Il est probable que si le processus de cristallisation se produit dans le matériau chargé tel qu’il a été 
décrit ci-avant dans le non chargé, le durcissement au niveau microscopique doit être très important du 
fait de : 

- la charge qui renforce le matériau, qui crée aussi de nouveaux centres de nucléation (F=5N 
à λ=1,5 dans le chargé et il vaut la moitié dans le non chargé à même élongation) 

- du raccourcissement des chaînes amorphes du fait de la cristallisation importante 
- de l’inhomogénéité du matériau, dont certaines chaînes se cassent ou se réorganisent lors 

d’une première traction. 
 
La charge dans ce cas-ci semble fragiliser le matériau dès lors que celui-ci est cristallisé. Le rôle que 
peut avoir la charge dans le matériau (centre de nucléation, centre sur lequel s’adsorbent les chaînes de 
polymère) et l’homogénéité discutable de sa répartition dans la matrice peut expliquer que le 
caoutchouc casse selon les cas à des élongations si variables.  
Un solution pourrait être d’introduire un autre polymère dans la matrice (tel que du buyl ou du 
polybutadiène). Cela ferait diminuer la cristallinité du fait des irrégularités ; cela repousserait 
l’élongation de rupture, et peut être cela permettrait-il d’utiliser le chloroprène sous sa forme chargée.  
 
Nous avions du chloroprène chargé avec 50 pce de noir de carbone, mais aucune étude n’a pu être 
menée à bien car il casse systématiquement (à λ = 2.3) au cours de la première traction.  
 
6.5.2 Rayons X 
 

Nous avons étudié le chloroprène non chargé lors d’une traction mécanique comme nous 
l’avions fait précédemment pour le caoutchouc naturel. Nous avons commencé par prendre des clichés 
de diffraction du matériau afin de placer correctement le détecteur de rayons X, de vérifier que le 
matériau cristallise bien selon la structure décrite dans la littérature. Voici ce que nous avons obtenu : 
  

 
Figure 6-15 : cliché de diffraction X d’un chloroprène tiré à λ=7 

 
Le soufre est peu utilisé comme réticulant de ce matériau, car son emploi : 

- améliore les propriétés à la rupture,  
- diminue la viscosité  
- mais le rend instable, il se détériore en peu de temps 
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Figure 6-16 : le cliché a) a été pris a λ=3 le chloroprène est amorphe, b) à λ=4 un début de tache de Bragg est 
visble, il y a un début de cristallisation, c) à λ=5 les taches de Bragg sont plus visibles et des plans diffus 
commencent à apparaître, d) à λ=7 et e) à λ=8, les taches de Bragg sont très nettes, les plans diffus aussi. Les 
cristallites sont extrêmement bien orientées, f) précession à λ=7, à basse température avec une anode de 
molybdène. 
 
On peut voir de gauche à droite un cliché de RX du chloroprène étiré à λ = 3, 4, 5, 7, 8 et un 
caoutchouc étiré à λ = 7 à basse température (RX avec une anode de molybdène). 
Les deux premiers clichés ne sont pas exploitables, car le signal a été absorbé en grande partie par 
l’échantillon. Le chlore diffuse beaucoup le faiscau. Il y a donc un signal de fond trop important par 
rapport aux taches de Braag. Ce n’est qu’à de grandes élongations que le matériau devient 
suffisamment fin pour permettre d’obtenir un cliché exploitable.  
Le cliché que nous avons pris à λ = 7 montre des lignes parallèles dues à la diffraction des atomes 
substitués de chlore. La largeur des plans diffus est inversement proportionnelle à la longueur de 
corrélation. Or les positions des chlores ne sont corrélées que lorsqu’ils appartiennent à la même 
chaîne de polymère ; donc la longueur de corrélation correspond à la longueur moyenne d’une chaîne 
de polymère. Ce calcul nous permet donc de connaître en moyenne la taille des chaînes ordonnées de 
polymère. Après calcul, et si l’on considère que l’on a un motif tétragonal, on trouve une longueur de 
chaîne moyenne de 77Å ce qui correspond à environ 17 monomères. La distance entre ces plans nous 
permet de calculer la distance entre deux motifs successifs de chlore de la chaîne de polymère. La 
distance entre deux substitutions de chlore serait de  27,7 Å. 
 
Lorsque l’on compare le cycle mécanique du caoutchouc naturel au chloroprène on obtient: 
 

a) b) c) 

d) e) f) 

Axe de traction 



Chapitre 6 Autres Matériaux  
 

 205

 
Figure 6-17 : Contrainte en fonction de la déformation du chloroprène et caoutchouc naturel (1,2g de soufre). 
Tractions  à v=0,034mm/s, à la température de 22°C. 
 
Les deux matériaux cristallisent mais la contrainte est plus importante pour le caoutchouc naturel. Cela 
peut paraître étonnant car la différence entre le CN et le chloroprène réside juste dans la substitution 
de certains groupements CH3 par un atome de chlore. Le chloroprène ne présente pas comme le CN de 
plateau de relaxation. Dès le début de la traction mécanique Figure 6-17, le chloroprène est déjà 
cristallin, car il n’a pas fondu.  
 
6.5.3 RMN 
 
Nous avons cherché un complément d’étude en passant un échantillon en RMN. Nous avons introduit 
2% d’éicosane, solvant deutéré que l’on a déposé sur le caoutchouc et laissé diffuser dans la matrice. 
Puis nous avons effectué une traction de l’échantillon dans la RMN.  
Sur la courbe ci-dessous on compare le caoutchouc naturel au chloroprène. 
 

 
Figure 6-18 :cycle de traction a) d’un chloroprène avec de l’éicosane et d’un caoutchouc naturel avec de 
l’éicosane b) d’un chloroprène contenant de l’éicosane et d’un caoutchouc naturel avec du dodécane. 
 
Le solvant indique l’orientation que prennent les chaînes amorphes lors de la traction mécanique. Les 
courbes que l’on obtient respectivement pour le caoutchouc naturel et le chloroprène non chargé 
contenant de l’éicosane sont très similaires (Figure 6-18). La différence vient de l'existence de deux 
régimes observés dans le caoutchouc naturel, inexistants pour le chloroprène. Le point de changement 
de pente (cf. chapitre 5) correspond approximativement à l’élongation de cristallisation. Cela 

a) b) 
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signifierait qu’à λ=5,5 environ, le chloroprène n’a pas commencé à cristalliser. Ce n’est pas le cas car 
les clichés de rayons X montrent qu’il cristallise dès λ=4 (Figure 6-16). De plus lors d’un cycle 
mécanique on voit bien un hystérésis (Figure 6-13). Pour s’assurer que ce comportement ne vient pas 
du solvant utilisé nous avons fait la même expérience avec du dodécane introduit dans du caoutchouc 
naturel (Figure 6-18). L’orientation des chaînes obtenue est parfaitement identique à celle obtenue 
précédemment avec l’éicosane. Lorsque l’on augmente la température à laquelle on effectue le cycle 
de traction on voit que la transition entre les deux régimes se fait plus tard, en effet le caoutchouc 
naturel commence à cristalliser à plus forte élongation lorsque la température est plus élevée.   
 
On peut imaginer deux explications :  
 

• une interaction solvant-polymère modifiée par rapport aux autres matériaux à cause de la 
présence des chlore qui rendent le matériau polaire.  

 
• La seconde explication semble plus plausible : on constate un fort durcissement quand le 

matériau commence à cristalliser (Figure 6-13), vers λ=4. Aucun cycle ne présente de plateau 
de relaxation (qui correspond à la relaxation partielle d’une partie des chaînes amorphes) 
comme on peut en voir lors d’une traction lente de caoutchouc naturel. Ceci nous laisse à 
penser que la cinétique de cristallisation est supérieure à la cinétique de relaxation des chaînes 
(elle n’est donc pas visible). De plus, le chloroprène une fois étiré ne revient à son élongation 
initiale que si il est chauffé (les chaînes ne relaxent que lorsque l’on diminue la viscosité des 
chaînes et que l’on supprime tout cristal). Les spectres obtenus en RMN nous confortent dans 
l’idée que les chaînes ne relaxent pas quand le matériau cristallise car la Figure 6-18 ne 
montre pas de plateau à l’amorce de la cristallisation. Remarquons que l’hystérèse est petite. Il 
se peut qu’il y ait un retard à la fusion, car mécaniquement on ne voit pas de plateau (plateau 
D-E) dans un état de pseudo-équilibre, comme pour le caoutchouc naturel, au cours du cycle 
de rétraction. 

       
Par ailleurs, (Figure 6-19) le spectre RMN nous permet de constater qu’à même élongation le solvant a 
un comportement très différent dans le chloroprène et dans le caoutchouc naturel. En effet, même si la 
largeur du pic à mi-hauteur, qui traduit la distribution moyenne d’orientation des chaînes de solvant 
dans le caoutchouc étiré, est comparable dans le chloroprène et le CN, la séparation des pics est très 
différente. Le pic externe ne se subdivise pas, comme le fait le solvant contenu dans le caoutchouc 
naturel.  

 
Figure 6-19 : superposés : (en rouge) spectre RMN du caoutchouc naturel contenant 2% de solvant deuteré 
eicosane, étiré à une élongation de λ=6, (en noir) spectre RMN du caoutchouc naturel contenant 2% de solvant 
deuteré dodécane, étiré à une élongation de λ=6, (en bleu) spectre RMN du caoutchouc chloroprène contenant 
2% de solvant deuteré eicosane, étiré à une élongation de λ=6 
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Ceci s’explique par le fait que la Tg du chloroprène est plus élevée que celle du caoutchouc naturel. La 
dynamique des chaînes est donc plus lente dans le chloroprène (le solvant met plus de temps à 
s'orienter). Une durée d'acquisition plus longue pour le chloroprène aurait donc sans doute permis 
d'obtenir une séparation des pics plus nette, identique à celle obtenue pour le caoutchouc naturel.   
 
6.6 Polybutadiène 1,4 cis (PBcis) et Polybutadiène 1,4 trans 

(PBtrans) 
 

 
 

Figure 6-20 : Cliché de diffraction X d’un polybutadiène 1,4 cis tiré à λ=4 
 

Le polybutadiène 1,4 cis et le polybutadiène 1,4 trans se distinguent par leur structure. Considérons la 

relation donnant la température de fusion : 
f

f
f s

h
T

∆
∆

=0  

L’augmentation de la rigidité des chaînes diminue l’entropie de fusion ∆sf et l’augmentation des 
interactions inter chaînes augmente l’enthalpie de fusion ∆hf. Le fait que la température de fusion du 
1,4-polybutadiène-trans soit de 164°C alors que celle du 1,4-polybutadiène-cis est de 11,7°C nous 
indique que le premier matériau doit être plus rigide que le second. Gent décrit le PB cis comme un 
matériau qui cristallise jusqu’à 20% à l’état détendu à basse température. Il cristallise moins que le 
caoutchouc naturel, mais plus rapidement à grande élongation (le caoutchouc naturel chargé avec 
50pce de noir de carbone cristallise à partir de λ=2,2, alors que le PB cis chargé cristallise à partir de 
λ=2). Par contre la relaxation des chaînes dans la partie amorphe lors de la cristallisation est moins 
importante pour le PB cis que pour le caoutchouc naturel, car il cristallise moins et la densité 
d’enchevêtrement est bien supérieure [11]. Nos matériaux sont chargés avec 50 pce de noir de carbone 
(33%) et réticulés avec 0,6g et 1,2g de soufre. Les non chargés qui nous ont été fournis cassent très 
vite lors de la traction, avant même la cristallisation.  
 
6.6.1 Effet Mullins  
 
Voici les courbes représentant l’effet Mullins des polybutadiènes chargé avec 50pce de noir de 
carbone, 1,4 cis (PBcis) et trans (PBtrans) réticulés avec 1,2g de soufre:  

 
Figure 6-21 : 4 tractions successives, à v=0,01mm/s, à la température de 21°C, (figure de gauche) d’un 
polybutadiène-1,4-trans chargé avec 50pce de noir de carbone (33%), (à droite) d’un caoutchouc polybutadiène-
1,4-cis chargé avec 50pce de noir de carbone (33%). 
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Le PB cis semble plus rigide que le PB trans. En effet à même extension le module d’Young est plus 
élevé pour le PB cis, de plus la courbe a un plateau à l’aller et un au retour qui sont moins marqués 
que pour le PB trans. Cela tendrait à nous faire penser que le caoutchouc PB trans cristallise plus, donc 
les chaînes amorphes relaxent plus à partir de λA, et le cycle présente ainsi un plateau au retour. Le PB 
cis par contre, plus rigide, cristallise peu et donc relaxe moins. Le PB trans ne se stabilise qu’à partir 
du 5eme cycle, jusqu’au 4ème cycle il y a du fluage. Par contre le PB cis se stabilise dès le 3ème cycle, il 
semble plus élastique. Ces deux matériaux ont une stabilisation des cycles beaucoup plus rapide que le 
caoutchouc naturel chargé, dont les quatre premiers cycles sont biens distincts (quand les cycles sont 
ininterrompus). 
 
 
6.6.2 Cristallinité 
 

Nous avons étudié la cristallinité de caoutchoucs en fonction de la température et du taux 
d'extension (étirés à élongation fixe) par le biais des rayons X. A même élongation (Figure 6-22d) un 
caoutchouc PB de conformation trans cristallise mieux qu’un PB-cis. Ces deux caoutchoucs 
cristallisent moins bien qu’un caoutchouc naturel chargé et réticulé au même taux. La température de 
fusion des CNC comme des PB (cis et trans) (Figure 6-28c) chargés n'est pas linéaire et ce, 
exclusivement sous forte contrainte. On peut attribuer cela à de fortes contraintes locales près des 
charges [12]. A. Lapra a observé par AFM qu’une déformation macroscopique de 145% sur un 
caoutchouc chargé peut engendrer des déformations locales de 760% au niveau des chaînes de 
polymères entre deux agrégats de charge. Cette redistribution des déformations fait que, lors d’une 
traction importante, une distribution de taille de cristallites plus grande pourrait se créer. Une cristallite 
plus grande est plus stable et fond donc à plus haute température. Cela pourrait expliquer ce 
phénomène. 

 
Figure 6-22 :Tractions statiques: a) Comparaison de la fusion du CN et du CNC 50pce pour la même 
extension (λ=4) b) Comparaison de la cristallinité χ(λ) du CN et du CNC 50pce à Tc=22°C. c) Cristallinité en 
fonction de λ et de T pour le cis-1,4-polyibutadiène chargé avec du noir de carbone (33%) et 1,2g de soufre. d) 
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Comparaison de la cristallinité χ(λ) du CNC 50pce et du 1,4-cis- et trans-polybutadiène chargé au noir de 
carbone (33% en masse) à TC=22°C. e) Transition de la maille cristalline du trans-1,4-polybutadiène à T=14°C 
lors de la fusion des cristallites formées à basse température (TC= - 26°C)  [10] 
 
D'après la thèse de S. Trabelsi, le caoutchouc naturel chargé cristallise à hauteur de 26% (T=-30°C), 
alors que le polybutadiène-1,4-cis cristallise à 13%, probablement parceque le PB-cis est beaucoup 
plus enchevêtré. On a comparé la cristallinité de ces élastomères chargés à température ambiante 
(T=22°C) (Figure 6-22d). On obtient une estimation du taux de cristallinité : celle du CNC 50pce est 
le double de celui du PB-trans (chargé 50pce), qui est elle-même le double du taux de cristallinité du 
PB-cis chargé. Le CNC présente donc le plus fort taux de cristallinité des trois matériaux et aussi (de 
fait) les meilleurs propriétés mécaniques. Le PB-trans cristallise mieux sous tension que le PB-cis. De 
plus il y a une transition dans la maille cristalline du polybutadiène-1,4-trans  (Figure 6-22e), (on voit 
des profils de diffraction de la raie (200) correspondant à différentes températures).  Elle a été 
enregistrée lors de la fusion des cristallites formés sous tension à très basse température (T=-26°C). La 
transition débute approximativement à T=14°C [10].  
 
Ce qui est étonnant est que les cycles que j'ai effectué en température semblent indiquer que le PB 
trans ne cristallise pas: 
 

 
Figure 6-23: tractions jusqu'à λ=4, à différentes températures, à v=0,01mm/s, (figure de gauche) d’un 
polybutadiène-1,4-trans chargé avec 50pce de noir de carbone (33%) mS=1,2g de soufre, (à droite) d’un 
caoutchouc polybutadiène-1,4-cis chargé avec 50pce de noir de carbone (33%)  mS=1,2g de soufre 
 
La Figure 6-23 indique que lorsque la température croît, la taille de l'hystérésis mécanique du 
polybutadiène-1,4-trans (chargé avec 50pce de noir de carbone (33%), mS=1,2g de soufre) varie très 
peu alors que celle du polybutadiène-1,4-cis (chargé avec 50pce de noir de carbone (33%) mS=1,2g de 
soufre) diminue sensiblement. Or la température est un facteur qui modifie le taux de cristallinité dans 
le caoutchouc sous tension (la taille de l'hystérésis est reliée au taux de cristallinité du système). Le fait 
que la taille de l'hystérèse mécanique du PB trans ne varie pas quand la température augmente  nous 
mène à conclure que ce matériau cristallise très peu (comparé au PB cis) et que son hystérésis serait 
presque entièrement attribuable à la viscoélasticité. 
La Figure 6-27 qui représente du polybutadiène-1,4-cis moins réticulé (chargé avec 50pce de noir de 
carbone et avec mS=0,6g de soufre) au cours de tractions mécaniques en température, va dans le même 
sens. L'augmentation de la température provoque la diminution de la taille des hystérésis mécaniques. 
A  présent il serait intéressant de compléter cette analyse par une étude en RMN affin d'observer 
l'orientation des chaînes amorphes durant une traction mécanique. 
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Figure 6-24: tractions jusqu'à λ=4,25 à différentes températures, à v=0,01mm/s, d’un caoutchouc polybutadiène-
1,4-cis chargé avec 50pce de noir de carbone (33%)  mS=0,6g de soufre 
 
6.6.3 RMN et rayons X 
 
Quand on compare le PB cis et le PB trans (non chargé, contenant 1,2g de soufre) en RMN on obtient 
la figure ci dessous: 

   
Figure 6-25: Courbes représentatives des écarts quadripolaires en fonction du terme d’élasticité λ²-1/λ : a) du 
PB trans et du PB cis 1,2g de soufre b) PBcis chargé et non chargé et réticulés avec 1,2g de soufre 
 
Les molécules de solvant sont moins bien orientées dans le PBcis que dans le PBtrans non chargés. La 
conformation des chaînes dans une configuration trans favorise naturellement une meilleure 
orientation que dans le même matériau de configuration cis, car le solvant s’aligne mieux le long de la 
chaîne trans qui est plus « linéaire ». Le PB trans présente un début de cristallisation vers l’extension 
λ=2,2 alors que la cristallisation n’a pas débuté dans le PB cis non chargé à λ=3. Sur la figure b), il 
apparaît que les chaînes du PB cis chargé sont plus orientées à extension égale que les chaînes du PB 
cis non chargé. Comme on l’a vu précédemment pour le caoutchouc naturel, l’ajout de renforçant (tels 
que le noir de carbone) raccourcit les chaînes (en créant des nœuds de réticulation), ce qui augmente 
les déformations locales au sein du caoutchouc lors de la traction. Par ailleurs, sans renforçant, le 
PBcis casse à faible élongation, alors que l’on constate qu’une fois chargé (figure 6-28 b) il peut être 
autant étiré qu’un CN chargé, sans rompre. L’ajout de charges a donc un effet renforçant, qui 
augmente la contrainte à la rupture. 

 

a) b)
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Figure 6-26: Courbes représentatives des écarts quadripolaires en fonction du terme d’élasticité λ²-1/λ : a) du 
PB cis et du CN cis 1,2g de soufre b) du CNC et du PB cis Chargé. 
 
La Figure 6-26 a) indique que les sondes dans le PB cis et dans le PB en général sont plus orientées 
que celles dans le CN (car les chaînes amorphes du PB cis sont moins orientées que celles du PB trans 
à même extension). Sur la Figure 6-26b) les chaînes du PB cis chargé sont plus orientées que celles du 
CNC (cet effet pourrait venir du fait que les réticulations ne sont pas comparables). 
Ainsi, lorsque l’on compare le PB et le CN, qu’ils soient chargés ou non, les sondes deutérées dans le 
PB sont toujours plus orientées que celles dans le CN.  

La configuration des chaînes du CN et des chaînes du PB (Figure 6-27) montrent que pour un même 
degré d’orientation, le solvant aura plus de facilité à « coller » à la conformation du PB (cis ou trans) 
plutôt qu’à celle du CN, car la chaîne de PB crée moins d'encombrement stérique. 

 

 

Figure 6-27 : Schéma représentant l’orientation de la molécule de solvant deutéré en fonction de la 
configuration de la chaîne amorphe de caoutchouc : a) CN    b) PB 
 
La présence du groupe CH3 dans le caoutchouc semble être un obstacle à l’orientation des sondes 
deutérées. 

La Figure 6-28a représente l’écart quadripolaire en fonction du taux d’extension λ. La 
cristallisation a pour conséquence de permettre à une partie des chaînes amorphes  restante de relaxer, 
ce qui tend à diminuer la contrainte. C’est le changement de pente que l’on voit sur la courbe a. Les 
courbes a et b permettent de conclure que la cristallisation sous tension du PB trans chargé débute vers 
λ=2. 

a) b)

a) b) 



Polybutadiène 1,4 cis (PBcis) et Polybutadiène 1,4 trans (PBtrans) 
 

 212

 
Figure 6-28 : Courbes du CNC 50pce et du  PBtrans Chargé 50pce mS=1,2g de soufre, a) Ecart quadripolaire du 
PB trans Chargé en fonction du taux d’extension (cycle λmax=4), b) Courbe de la cristallinité en fonction du taux 
d’extension du CNC 50pce et du PB trans chargé 50pce (cycle λmax=4 et λmax=5) 
 
Sur la Figure 6-22d, on a vu que la cristallinité du CNC est deux fois plus importante que celle du PB 
trans chargé à même extension. Les chaînes amorphes semblent pourtant beaucoup plus orientées dans 
le PB trans chargé que dans le CNC. Là encore, cela peut être dû à un comportement différent de la 
sonde dans le PB et dans le CNC. On constate que les écarts quadripolaires du PB trans chargé et du 
CNC sont beaucoup plus élevés que celles du CN et du CNC. 

 

Nous avons également comparé les PB trans chargé (50pce de noir de carbone, 1,2g de soufre) au PB 
trans non chargé (1,2g de soufre). 

 

 
Figure 6-29 : Courbes représentatives des écarts quadripolaires en fonction du terme d’élasticité λ²-1/λ : a) du 
PB trans chargé et non chargé 1,2g de soufre b) PB trans chargé et non chargé 1,2g de soufre W(∆ν1) 
 

a) b)

PB trans 50pce 

CNC 50pce 

 

 

PB trans 50pce 

CNC 50pce 
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La Figure 6-29 représente les écarts quadripolaires en fonction du terme d’élasticité λ²-1/λ pour le PB 
trans chargé et non chargé 1,2g de soufre. Le résultat est stupéfiant, l’orientation des particules de 
solvant semble être la même dans le matériau qu’il soit chargé en noir de carbone ou non. La 
cristallisation débute aussi au même λ, comme si la charge ne jouait aucun rôle dans ce matériau. Si 
l’on regarde à présent la largeur moyenne des pics à mi hauteur W (voir chapitre 2), on constate tout 
de même une différence. Pour une même orientation de la sonde dans le PB chargé (que dans le non 
chargé), la distribution moyenne d’orientation est plus large dans le matériau chargé. Cela semble 
logique car la présence de charge crée une désorientation locale.  
 
Le PB cis a un comportement qui se rapproche beaucoup du CN. Lorsque l’on fait varier le taux de 
réticulation de mS=0,6g de soufre à mS=1,2g de soufre, l’orientation des chaînes amorphes augmente, 
comme c’était le cas pour le caoutchouc naturel.  
 

  
Figure 6-30: Courbes représentatives des écarts quadripolaires en fonction du terme d’élasticité λ²-1/λ ou de 
l’élongation: a) du PB cis chargé 0,6g de soufre et 1,2g de soufre b) du CN réticulé avec 0,8g de soufre, 1,2g et 
2g de soufre.  
 
 
L’écart quadripolaire est du même ordre pour le caoutchouc naturel réticulé avec mS=0,8g de soufre et 
mS=1,2g de soufre que pour le PB cis réticulé respectivement avec mS=0,6g de soufre et mS=1,2g de 
soufre.  
 
Conclusions : 

Les différentes techniques mènent à la même conclusion. L’introduction de charges au sein d’un 
caoutchouc entraîne une augmentation de la résistance. Le polybutadiène chargé devient donc très 
intéressant du point de vue de ses propriétés caoutchoutiques. Il faut tout de même noter que la RMN 
du deutérium mesure la dynamique locale des chaînes par l’intermédiaire de molécules sonde insérées 
dans le caoutchouc. Il nous semble probable que lorsqu’un caoutchouc est étiré, les molécules 
deutérées ne sonderaient que les chaînes amorphes les moins étirées, c’est-à-dire celles ayant une 
énergie libre faible. 

Le nombre de degrés de liberté diminue quand on passe de la conformation cis à trans, et la Tg 
augmente en passant de la structure isotactique à syndiotactique. La rigidité des chaînes augmente, 
donc la température de fusion aussi (après traction le polybutadiène-1,4-trans se rétracte mal). 
 

a) b)
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Conclusion générale: 
 

Dans ce travail nous avons étudié les propriétés de cristallisation et de fusion de poly-cis-

isoprène naturel réticulé à différents taux de soufre, chargés et non chargés. Nous avons sondé la phase 

cristalline par diffraction des rayons X (orientation, épaisseur des cristallites, cristallinité) et 

l’orientation de la phase amorphe (caoutchoutique T>Tg) par RMN quadripolaire. Ces deux 

techniques complémentaires permettent de mieux comprendre les processus apparaissant lors des 

déformations, entre –10°C et 80°C. Nous donnons ci-dessous les conclusions les plus importantes. 

 

Au cours de la cristallisation, les chaînes qui restent amorphes relaxent (fig 3.8). C’est un 

phénomène prédit par Flory dès 1947, et vérifié directement par RMN quadripolaire (fig 3.11c). Cet 

effet explique l’existence du plateau de contrainte [AB] au cours de la traction. Durant la fusion le 

phénomène inverse est observé. 

 

 Le début de la cristallisation se fait à une 

extension critique λA et la fin de la fusion à λE . La 

différence λA-λE est due au supercooling. Dans les 

matériaux non chargés, ces extensions critiques varient 

linéairement avec la température, et ne dépendent pas 

de la réticulation en soufre (fig 4.5). Le supercooling 

(TC-Tm) est de l’ordre de 45°C quelque soit λ. Dans les 

chargés les droites λA(T) et λE(T) se rapprochent l’une 

de l’autre lorsque la charge augmente (fig 5.7) : le 

supercooling est de l’ordre de 5 à 10°C pour 50pce. 

Ceci montre que les charges jouent le rôle de centre de 

nucléation et/ou accélèrent la cristallisation. 

 

Au cours de la traction tous les matériaux 

présentent un durcissement, la contrainte est de la 

forme σ ≅ λ(λ-λA) et la cristallinité χ ≅ (λ-λA). Nous 

pensons que dans ce domaine les cristallites jouent le 

rôle de points de réticulation. A haute température (pas 

de cristallisation), le durcissement disparaît. Ceci 

confirme le rôle des cristallites. On a vérifié par RMN 

que les chaînes amorphes restantes sont peu orientées.   

 

Pendant la rétraction tous les caoutchoucs 

présentent un plateau de contrainte [DE]. Dans les 

caoutchoucs non chargés de faible réticulation, ce 

plateau correspond à une instabilité géométrique 

(striction inverse : fig. 4.26) que nous avions étudié en 

détail (voir Eur.Phys.j.E-17, 247, 2005). Il est très 

vraisemblable que le même effet se produise mais 

localement dans les autres matériaux. (qui ne montrent 

pas de striction inverse visible à l'œil nu).     

 

L’hystérésis mécanique H des élastomères non 

chargés est due essentiellement à la cristallisation (et 

fusion) sous-contrainte. H varie linéairement avec la cristallisation χmax obtenue au maximum du cycle 

mécanique. La courbe H(χmax) est une courbe maîtresse, indépendante de la déformation maximum 

λmax , de la température et du taux de réticulation (fig 3.16 et 4.11). Dans les chargés, une même 

relation H(χmax) est observée à faible cristallinité. A forte cristallinité (χ>5%), l’hystérésis dépend de 

la concentration en charges (fig 5.27). Dans tous les matériaux on a montré que la composante 

viscoélastique de l’hystérésis mécanique est faible (Hvisco<10% lorsqu’il y a cristallisation). D’après la 

Effets de la cristallisation et de la fusion 
des caoutchoucs naturels (chargés et non 

chargés) sous contrainte sur la 

contrainte la cristallinité et l’extension 

des chaines amorphes 

σ 

χ 

λ 

∆ν 

λ2−1/λ 

λ 

λE λA 

Α  Β 
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loi Payne le renfort (Er : énergie de rupture) dans le caoutchouc naturel croît avec l’hystérésis 

mécanique, Er ≅ 3/2
mH , la courbe maîtresse H(χmax) trouvée montre clairement que le renfort dans ces 

matériaux chargés et non chargés est dû à la cristallisation sous contrainte. 

 

Dans les chargés nous avons séparé les effets de la charge et ceux de la cristallisation sur le 

facteur d’amplification des contraintes. L’amplification due à la cristallinité est très supérieure à celle 

due à la charge (fig 5.21). Les facteurs d’amplification déduit des courbes contrainte-déformation sont 

supérieurs à ceux déduits des mesures RMN (qui donne accès à une élongation locale). 

 

Nous avons mis en évidence plusieurs effets qu’il serait intéressant d’approfondir : 

L’hystérésis mécanique a une faible composante viscoélastique. Comment varie cette composante 

avec la vitesse de déformation ? La forme des échantillons dans les mors de la machine de traction 

peut elle expliquer (en partie) la non recouvrance totale en fin du cycle mécanique ? 

 

Durant la traction la cristallinité ne suit pas exactement la loi linéaire χ ≅ (λ-λA). Il semble bien qu’il y 

ait au moins deux régimes linéaires (fig 3.18) séparés par un cross-over à χ =12%. La même 

observation est à noter quand on trace l’hystérésis mécanique Hm en fonction de χmax , les deux 

régimes linéaires Hm(χmax) définissent un même cross-over, χ=15% (fig 3.16). L’origine de ce cross-

over est-il lié à l’arrangement des cristallites ? Vraisemblablement, car la RMN quadripolaire qui 

permet de suivre l’état des chaînes amorphes n’indique aucun changement de régime au delà de 

λA(lorsque la cristallisation a débuté). 

 

Les phénomènes de durcissement du poly-cis-isoprène et du poly-cis-butadiène observés par les trois 

techniques (mécanique, RX, RMN) sont très semblables. Les sondes deutérées sont deux fois mieux 

orientées dans le PB que dans le caoutchouc naturel  (fig 6.25). Une étude de simulation moléculaire 

pourrait nous en donner la raison. 

 

Les phénomènes d’hystérésis mécanique σ(λ), et de RMN  ∆ν∼(λ2−1/λ) du polybutadiène et du CN 

sont très semblables. Pourquoi le polychloroprène a-t-il un comportement très différent? L’hystérésis 

mécanique est très importante (fig 6.14 et 6.15) alors que l’hystérésis RMN est très faible. Nous avons 

rencontré des difficultés pour mesurer la cristallinité par rayons X, il faudrait trouver une autre 

technique pour la mesurer. 

 

Il serait également intéressant de motoriser l'appareil de traction utilisé dans la RMN 

afin d'obtenir une vitesse de traction constante, et non incrémentale comme c'était le cas. 

Pour finir, faire subir des oscillations à différentes fréquences et températures permettrait de 

déterminer le seuil d’apparition de la cristallisation.  
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ANNEXE  

Détermination par 4 méthodes de la longueur moyenne des 
chaînes dans le polymère 
 

1. Densité des nœuds de réticulation : technique de gonflement 
 

Il est possible de déterminer la longueur moyenne des chaînes dans un polymère réticulé par la 
méthode de gonflement. Le principe consiste à faire tremper un polymère dans un solvant avec lequel 
il présente des affinités et de déterminer l’augmentation de volume du polymère après gonflement 
ainsi que son gain entropique. Le polymère se gorge de solvant et augmente de volume. Cela permet 
aux chaînes de se détendre partiellement entre les points de réticulations et les enchevêtrements (ces 
nœuds limitent le gonflement). La présence du liquide étire un peu les chaînes (baisse d’entropie) mais 
augmente aussi la mobilité des chaînes (le milieu est moins visqueux, il y a un gain d’entropie). On 
pèse le caoutchouc gonflé de solvant, puis on extrait le solvant et on repèse le caoutchouc (ainsi, les 
additifs entraînés par le solvant pendant la trempe du  caoutchouc ne sont pas comptabilisés).  
 
On suppose le réseau formé à partir d’une matrice (polymère fondu) et d'un certain nombre de nœuds 
de  réticulation. On rappelle qu’une chaîne dans un fondu a un comportement gaussien. 
 
LE MODELE DE KÜHN  
 
Le modèle de Kühn [1] repose sur trois hypothèses :  

- les points de réticulation sont fixes (hypothèse 1) : les chaînes s’ignorent (d’où la 
dénomination de « réseau fantôme »)  

- une chaîne comprise entre deux nœuds garde son caractère gaussien comme en dehors d’un 
réseau (hypothèse 2) 

- lorsque l’on déforme macroscopiquement le réseau, la position des points de réticulation se 
déplace de manière affine (hypothèse 3) 

 
Le volume initial du réseau avant déformation est V=L0

x.L
0

y.L
0

z. Après gonflement au solvant 
(déformation), il est égal à V= Lx.Ly.Lz. On considère que la déformation est homogène dans les trois 
directions de l’espace. 

0x

x
x

L
L=λ  ; 0y

y
y

L
L=λ  ; 0z

zz
L
L=λ  

 
ENERGIE LIBRE D’UN MELANGE POLYMERE SOLVANT 
 
Si on suppose qu’une chaîne dans un fondu ne resent pas d’interactions des autres chaînes, elle se 
comporte comme si elle était isolée. Afin de faciliter les calculs, nous supposons que la chaîne de 
polymère se trouve sur un réseau fictif (modèle du réseau de Flory). Nous considérons 
indépendamment les polymères A et le solvant B, constitués respectivement de NA chaînes de 
polymère et NB molécules de solvants. Ils occupent respectivement une fraction volumique ϕΑ du 
réseau fictif (de volume total VT) et une fraction ϕΒ=1−ϕΑ. χA-B est le paramètre d’interaction 
polymère solvant, il est appelé paramètre de Flory. L’énergie libre totale du mélange devient donc : 
 

)lnln(  B-A ABAABB NNNRTG ϕχϕϕ ++=∆  
 
dite énergie de Flory-Huggins [2][3].  
Les deux premiers termes représentent l’entropie de mélange : ils résultent du mélange des deux 
produits et sont inversement proportionnels au nombre de monomères. A et B se mélangeront donc si 
le paramètre χA-B est suffisamment petit, ce qui est rarement le cas lorsque NA et NB sont supérieurs à 
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1000 ou plus. La valeur de χA-B dépend, elle, de la température. En modifiant ce paramètre, on influe 
sur la miscibilité de deux produits. 
 
Energie libre 
 
L’état initial est un réseau au repos qui occupe un volume que l’on note V0. L’état final est constitué 
par le mélange du même réseau et d’un fondu de chaînes de NA segments, qui occupe un volume final 
VT.  On dit que les chaînes du fondu « gonflent » le réseau ; ceci correspond à un étirement dans les 
trois directions. On peut écrire : 

3

1

3

0
0

−
===== A

T
zyx V

V ϕλλλλ  

où ϕA=V0/VT. 
On fait alors l’hypothèse simpliste que l’énergie libre est la somme d’un terme d’élasticité de 
déformation du réseau et d’un terme d’entropie de mélange dû à la présence du fondu, le réseau étant 
supposé être constitué d’une chaîne polymère infinie, de masse infinie et d’entropie nulle. Expression 
qui est bien proportionnelle au nombre de maille ν du réseau. 

))ln(33(
2

)ln3(
2

1 3/2

0

2
3

2
2

2
1 AA

c

T
Ae M

RT

V

V
kTNG ϕϕρλλλ +−=−−++=∆ −  

Avec NkT = ρRT/MC avec ρ la densité du caoutchouc et R la constante des gaz parfaits. 
 
 
L’enthalpie libre totale est : 

em GGG ∆+∆=∆  

)ln33(
2

)lnln( 3/2
AA

c
ABBAAABB M

RT
NNNRTG ϕϕρϕχϕϕ +−+++=∆ −

−  

Où mG∆  est la variation d’énergie libre due au gonflement pour un polymère dans un état non réticulé 

et 
eG∆  est la variation d’énergie libre due à l’extension élastique du réseau. 

  

Or 
AB

A
A xNN

xN

+
=ϕ  et 

AB

B
B xNN

N

+
=ϕ   

où 
B

A

V

V
x = est le rapport des volumes molaires du polymère et du solvant. x représente le nombre de 

molécules de solvant dont le volume total est égal au volume d’une chaîne de polymère. Il est donc 
voisin du degré de polymérisation. On a alors : 
 

)lnln( ABBABBAAm NNNRTG ϕχϕϕ −++=∆  

 
Le potentiel chimique du solvant s’écrit alors : 
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On en déduit : 
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A

B

B

xNNN +
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∂
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∂
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Au final on obtient : 
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1

1((ln 2
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D’autre part : )
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A l’équilibre de gonflement, on a : 0=∆ Bµ  , ce qui donne : 
 

0)
2
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On obtient donc : 

)
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1

)
1

1()1ln( 3/12
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A
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AAA xNMx

ϕϕρϕχϕϕ −⋅−=+−+−  

 
APPLICATION NUMERIQUE 
 
L’objectif est de calculer le nombre de monomères moyen qui constituent une chaîne de polymère 
entre deux nœuds de réticulations. Nous partons de l’équation trouvée précédemment : 
 

Soit           )
2

(
1

)
1

1()1ln( 3/12
 B-A

A
A

Ac
AAA xNMx

ϕϕρϕχϕϕ −⋅−=+−+−  

 

On pose pour simplifier :   B = -( 2
 B-A)

1
1()1ln( AAA x

ϕχϕϕ +−+− ) 

                                et        C = )
2

( 3/1 A
A

ϕϕ −  

L’équation devient alors : C
xNM

B
Ac

1⋅= ρ
d’où 

B

C

xN
M

A
c .

ρ=  

 
Pour résoudre notre équation il nous faut quelques données telles que : 

− ϕΑ qui est la fraction volumique du polymère dans le mélange 
solvcaout

caout
A VV

V

+
=ϕ   

avec Vsolv qui est le volume de solvant absorbé par le caoutchouc 

On peut calculer 
caout

caout
caout

m
V

ρ
=  et solv

solv

solv
Solv V

M

m
V *= . VT=

AxN

1
 est le volume molaire 

pour le solvant utilisé,  
 
Dans le cas du toluène VT = Vsolv= 106,5 ml/mol = 106,5.10-6 m3/mol 
D’autre part : 

- 3/92,0 cmg=ρ = 0,92.103 kg/m3 est la densité du caoutchouc 
- Mc est la masse molaire d’une chaîne entre deux nœuds de réticulation 
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- Msolv = 92g/mol = 92.10-3 kg/mol est la masse molaire du toluène  
- χ est le paramètre d’interaction polymère-solvant ; dans le cas du toluène χ=0,393 
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Voici le tableau récapitulatif des résultats de gonflement au toluène que nous avons fait sur plusieurs 
polymères : 
 
Type de caoutchouc et 
masse de soufre 

Masse 
caoutchouc 
séché (g) 

Masse 
solvant (g) 

Mc : Masse molaire d’1 
chaîne entre 2 nœuds 
(g/mol) 

Nc : Nombre de 
monomère moyen 

d’une chaîne 

CN ms=0,8g 0,2185 1,114 11313,93 166 

CN ms=1,2g 0,22586 0,91424 7392,98 109 

CN ms=1,2g 0,3925 1,4775 6466,51 95 

CN ms=2,0g 0,2254 0,7216 4799,10 71 

CS ms=0,8g 0,7327 3,5173 8473,35 125 

CS ms=1,2g 0,5704 2,1746 5615,19 83 

CS chargé ms=1,2g 0,6667 1,3523 1845,84 27 

PB trans NC 0,6175 2,2275 5978,06 111 

PB cis NC 0,7563 2,4614 4872,24 90 

PB trans NC 0,5466 1,7754 4854,57 90 

PB cis chargé 0,6974 1,0386 1202,74 22 

PB trans Chargé 0,9946 1,8249 1730,86 32 

Butyl NC 0,7026 1,8758 5358,81 96 

Butyl chargé 0,7411 1,0524 1509,27 27 
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Chloroprène NC 0,7239 3,1754 3503,80 40 

Chloroprène Chargé 0,8254 0,9341 438,05 5 

 
Le solvant utilisé ici est le toluène. On considère que, comme le caoutchouc est gonflé, les 
enchevêtrements sont inexistants ; on considère qu’il ne reste que les points de réticulation entre 
chaînes. Cette méthode donne donc accès au nombre d’enchevêtrements entre points de réticulation. 
 
Le gonflement du caoutchouc naturel comme du polybutadiène a été mesuré à plusieurs reprises. On 
peut noter que la mesure de la longueur d’une chaîne de polymère semble être fiable, car elle est 
reproductible. On trouve un nombre de monomères moyen constant entre deux points de réticulation 
comme on peut le voir dans le tableau ci-dessous : 
 

Type de 
caoutchouc et taux 

de soufre (g) 

Masse 
caoutchouc 
séché (g) 

Masse 
solvant (g) 

Mc : Masse molaire d’1 
chaîne entre 2 nœuds 

(g/mol) 

Nc : Nombre de 
monomère moyen 

d’une chaîne 

CN ms=1,2g 0,22586 0,91424 7392,98 109 

CN ms=1,2g 0,3925 1,4775 6466,51 95 

CN ms=1,2g 0,563 2,1436 6603,76 97 

PBcis ms=1,2g 0,6145 1,8557 4248,59 79 

PBcis ms=1,2g 0,7563 2,4614 4872,24 90 

PBcis ms=1,2g 0,6603 2,0712 4554,78 84 

 
Pour vérifier la qualité de nos mesures de gonflement nous avons gonflé nos polymères avec un autre 
solvant. Nous avons remplacé le toluène par l’heptane. Les mesures effectuées avec le nouveau 
solvant ont donné le même nombre de monomères entre points de réticulation que le nombre trouvé 
avec le toluène. Les résultats sont présentés dans le tableau ci-dessous : 
 

Type de 
caoutchouc 
et taux de 

soufre 

Solvant 
Masse 

caoutchouc 
séché (g) 

Masse de 
solvant (g) 

MC : masse 
molaire d’une 
chaîne entre 
deux nœuds 

(g/mol) 

NC : nombre 
moyen de 

monomères 
d’une chaîne 

CS ms=0,8g Toluène 0,7327 3,5173 8473,35 125 

CS ms=0,8g Heptane 0,6239 1,4661 7986,04 117 
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CS ms=1,2g Toluène 0,5704 2,1746 5615,19 83 

CS ms=1,2g Heptane 0,5532 1,1068 5593,10 82 

 
ms est la quantité de soufre introduite dans le polymère pour le vulcaniser. Plus cette quantité 
est importante, plus les chaînes sont courtes et le nombre de monomères entre points de 
réticulation est petit. Ainsi il y a 166 monomères en moyenne dans une chaîne pour le 
caoutchouc naturel réticulé avec 0,8g de soufre (c'est-à-dire 0,8 g de soufre pour 100 grammes 
de polymère), 100 monomères pour le caoutchouc à 1,2g de soufre et 70 monomères pour le 
caoutchouc réticulé avec 2g de soufre. Si l’on ajoute de la charge en noir de carbone, le 
nombre de monomère entre nœuds diminue encore considérablement, car le noir a un effet 
réticulant dans la mesure où les chaînes de polymère s’adsorbent sur ces particules. 
 

Type de 
caoutchouc et 
taux de soufre 

(g) 

Noir de 
carbone (pce) 

Masse du 
caoutchouc 

sec (g) 

Masse de 
solvant (g) 

Masse molaire 
d’une chaîne 
entre deux 

nœuds (g/mol) 

Nombre de 
monomère 

moyen d’une 
chaîne 

CS ms=1,2g 0 0,5704 2,1746 5615,19 83 

CS ms=1,2g 0 0,6866 2,6817 5862,81 86 

CS ms=1,2g 50pce 0,6667 1,3523 1845,84 27 

PBcis ms=1,2g 0 0,7563 2,4614 4872,24 90 

PBcis ms=1,2g 0 0,6603 2,0712 4554,24 84 

PBcischargé 50pce 0,6974 1,0386 1202,75 22 

PBtransNC 0 0,5466 1,7754 4854,57 90 

PBtransNC 0 0,5307 2,0994 6971,31 129 

PBtransChargé 50pce 0,9946 1,8249 1730,86 32 

Chloroprène 0 0,7239 3,1754 3503,81 40 

Chloroprène 0 0,8041 3,5699 3573,07 41 

Chloroprène 
0,5 TMTD 

(remplace le 
noir) 

0,8254 0,9341 438,06 5 
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Il est intéressant de noter que le polybutadiène cis et le polybutadiène trans comptent environ le même 
nombre de monomères par chaîne alors que la conformation de ces chaîne est très différente. Analyser 
le gonflement d’un polymère chargé n’est pas évident, car il dépend fortement de l’adhésion du 
polymère à la charge.  
 
Dans le cas du caoutchouc synthétique, le nombre de monomères entre deux points de réticulation est 
inférieur à celui que l’on obtient pour le caoutchouc naturel, à taux de réticulation équivalent.    
On a par exemple 124 monomères entre deux noeuds pour le synthétique réticulé avec 0,8g de soufre, 
alors que les chaînes du caoutchouc naturel semblent un peu plus longues (166 monomères). De même 
le caoutchouc synthétique réticulé avec 1,2g de soufre a des chaînes constituées en moyenne de 80 
monomères contre 100 pour son homologue naturel. Or le caoutchouc naturel et le caoutchouc 
synthétiques ont même formule chimique. La seule différence réside dans le fait que le caoutchouc 
naturel est plus pur en élément cis (il cristallise mieux que le synthétique). 
 
Le point de rupture de ces différents matériaux lors d’une traction (chargé signifie 50 pce de noir de 
carbone) :  

Type de caoutchouc Elongation de rupture 

PBtrans chargé 0,6g S (soufre) 
Chloroprène chargé 

40mm 

PB trans NC 1,2g S 100mm 
PB cis chargé 0,6 et 1,2g S 105mm 
PB cis NC et PB trans chargé 1,2g S 110mm 
Isoprène chargé 50pce 1,2g S 120mm 
Isoprène chargé 40pce 1,2g S 135mm 
Isoprène chargé 20pce 1,2g S 140mm 
Butyl chargé (présente un fort fluage) 150mm 
Chloroprène NC (butée ne casse pas) 
CN (ne casse pas) 

> 193mm 

 
 

2. Mooney-Rivlin 
 
 Une autre méthode de calcul consiste à utiliser la relation de Mooney-Rivlin (qui présente un 
bon ajustement aux petites élongations) combiné à la formule de Langevin (qui s’applique bien aux 
grandes élongations). Cette relation présente un bon ajustement avec la courbe expérimentale.   
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On fait varier C1, C2 ,λ et λm  (le pas de Kuhn).    
 
D’après Grubrell, Mullins et Rivlin 1953 [4], la constante C1 dépend du taux de réticulation. La 
détermination de C1 et C2 est possible à partir de la courbe de contrainte mécanique σ=f(λ) de 
l’élastomère. Cela permet ensuite d’avoir accès au taux de réticulation et à nombre de monomères 
entre enchevêtrement du même coup. On trace σ=f(λ) et on ajuste la courbe avec l’équation ci-dessus 
en faisant varier nos paramètres, jusqu’à ce que les 2 courbes se superposent. Cet ajustement a été fait 
pour le caoutchouc naturel et synthétique.  
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3. Propriétés mécaniques dynamiques - mesure du module 
 
Généralités 
 

La température de transition vitreuse Tg est une donnée très importante. On détermine les 
propriétés mécaniques dynamiques pour connaître le comportement thermomécanique d’un polymère. 
On sollicite par une excitation sinusoïdale (~10Hz) de petite amplitude (quelques %) une éprouvette 
de polymère en fonction de la température. A chaque instant on mesure le module et le déphasage 
entre contrainte et déformation, représentée en général par la tangente de l’angle de déphasage tg δ. La 
Figure 1 montre que les polymères amorphes ont un comportement rigide avant la Tg et 
caoutchoutique après. Si la Tg du polymère est très inférieure à la température ambiante, le polymère 
est un élastomère (sinon c’est un plastomère).  
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Figure 1 : Haut : Exemples d’élastomères de même type mais de masses différentes : M2>M1 Bas : On note la 
valeur de E et de θ au point qui correspond à la valeur la plus basse de tg δ, puis on détermine N grâce à de la 
formule E=3NRT. E’’ varie avec la charge. Aux petites élongations le caoutchouc se désenchevêtre ; aux 
grandes élongations le module augmente car on commence à étendre les chaînes.   

 
La Tg est liée à la structure chimique du polymère : 

• L’existence du plateau caoutcoutique (Mcitique= 10 à 15000) et sa longueur dépendent de la 
masse moléculaire du polymère (plus la masse est grande plus le plateau est long).  

• Sa hauteur est caractéristique comme la Tg de la nature chimique du polymère, elle traduit sa 
densité en enchevêtrements (accroître la concentration en soufre fait augmenter la Tg).  

 
Sur la Figure 1, on voit que le maximum de la tg δ correspond approximativement au point d’inflexion 
de la courbe et caractérise la Tg dynamique. Cette grandeur est influencée par la fréquence à laquelle 
on sollicite l’échantillon (à plus grande fréquence, on déplace le maximum de tg δ à de plus grands θ). 
Un SBR sollicité à 10Hz à 0°C aura même module et même déphasage qu’à 100Hz à 8°C. 
 
On remarque aussi sur laFigure 1 la valeur élevée de tg δ au début du plateau caoutchoutique. Dans 
cette zone de température l’élastomère a un comportement viscoélastique ou hystérétique.  
 
Notre étude 
 
L’objectif de cette étude est là encore de mesurer la taille moyenne des chaînes de polymère dans nos 
élastomères et d’en déduire le nombre de monomères entre deux nœuds de réticulation.  La mesure de 
Me et MC permet de classer les matériaux. Les échantillons ont la forme d’un cylindre. Leurs 
dimensions sont d’environ 19,5 mm de haut et 10 mm de diamètre. L’échantillon est collé à des mors à 
ses extrémités et est sollicité de façon sinusoïdale à une fréquence de 10Hz, une force de 5N (aux 

ETAT VITREUX ETAT CAOUTCHOUTIQUE

E

Tg dynamique

1 à 3 MPa

1000 à 2000MPa

θ
M1 M2>M1

Écoulement (désenchevêtrement)

Vulcanisé M1ou M2

ETAT VITREUX ETAT CAOUTCHOUTIQUE

E

Tg dynamique

1 à 3 MPa

1000 à 2000MPa

θ
M1 M2>M1

Écoulement (désenchevêtrement)

Vulcanisé M1ou M2

 

Tg dynamique θ

tg δ

M1
M2>M1

Vulcanisé M1ou M2

Tg dynamique θ

tg δ

M1
M2>M1

Vulcanisé M1ou M2

On note la valeur de E et de θ au point qui 
correspond à la valeur la plus basse de tg δ (on 
considère que le matériau s'est écoulé, il n’y a 
plus d’effet de chaînes pendantes.)  
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petites déformations ~5 % - la contrainte est  fixée) en faisant varier la température entre –95°C et 
120°C (cela dépend des échantillons). Pour chaque matériau, on fait varier le taux de réticulation. Le 
polymère lors de cette sollicitation dissipe de l’énergie et en restitue une partie. On peut la quantifier et 
elle permet d’avoir accès au module du matériau, à la rigidité ou à la déformabilité.   
 
La première expérience a été effectuée sur l’isoprène synthétique : 
Nous avons effectué des expériences sur l’isoprène synthétique avec 6 taux de réticulations différents.  
Nous avons tracé E=f(T) afin de déterminer N (le nombre de monomères entre deux 

enchevêtrementssur une chaîne) par le biais de la formule N
RT

E =
3

 et  
N

Me
1= . 

L’un des matériaux est cru, c'est-à-dire qu’il n’est pas réticulé, c’est celui représenté par la courbe bleu 
marine sur le graphique ci-dessous : (aucun de ces matériaux n’est chargé) 

L’isoprène synthétique cru s’écoule, on ne peut pas mesurer la pente de son module élastique. Quand 
le matériau est très peu réticulé, il est difficile de mesurer cette pente. On remarque que quelque soit le 
taux de réticulant le matériau cristallise environ à la même température entre –25 et –15°C. 
Voici les équations de droite de la partie linéaire que nous avons déterminé pour chaque taux de 
réticulation de l’isoprène synthétique: 
 

Taux de réticulant en 
soufre (g) 

Equation de la partie 
linéaire de l’IR 

Ne : Nombre de monomères 
par chaîne d’IR 

Me 

0 (cru) Il y a écoulement - - 

0,6 y = 0,0014x + 1,1273 261.995798 17815.7143 

0,8 y = 0,0024x + 1,2089 152.830882 10392.5 

1,2 y = 0,0032x + 1,4162 114.623162 7794.375 

T(°C) 

E(MPa) 
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2 y = 0,0051x + 1,9272 71.9204152 4890.58824 

3 y = 0,0073x + 2,6074 50.2457695 3416.71233 

4 y = 0,0093x + 3,3677 39.4402277 2681.93548 

 
On fait de même pour le polybutadiène-cis : 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Taux de réticulant en 
soufre (g) 

Equation de la partie 
linéaire du PB cis 

Ne : Nombre de 
monomères par chaîne 

de PB cis 
Me 

0.5 y = 0,0013x + 2,566 355.299145 19186.1538 

0,6 y = 0,0014x + 2,7243 329.920635 17815.7143 

0,9 y = 0,0035x + 2,9427 131.968254 7126.28571 

1,2 y = 0,0061x + 2,8574 75.71949 4088.85246 

2 y = 0,0091x + 3,2969 50.7570208 2740.87912 

3 y = 0,0111x + 3,6139 41.6116116 2247.02703 

4 y = 0,0134x + 4,2565 34.4693201 1861.34328 

 
Le Polybutadiène cru s’écoule, mais les trois plus faibles réticulations ne présentent pas une pente 
positive bien nette. La première pente nettement croissante correspond à 1,2g de soufre. 
 
 
 
 

T(°C) 

E(MPa) 
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Polybutadiène trans : 

 

Taux de réticulant en 
soufre (g) 

Equation de la partie 
linéaire du PB trans 

Ne : Nombre de 
monomères par chaîne 

de PB trans 
Me 

0.5    

0,6    

0,9 y = 0,0016x + 2,6748 288.680556 15588.75 

1,2 y = 0,0035x + 2,8691 131.968254 7126.28571 

2 y = 0,0097x + 2,9529 47.6174112 2571.34021 

3 y = 0,0097x + 2,9529 33.7145174 1820.58394 

4 y = 0,0163x + 3,8537 28.3367416 1530.18405 

 
Les courbes de faibles réticulations (pour le polybutadiène 1,4 trans) présentent une pente négative. Ce 
n’est qu’à partir de 1,2g se soufre que la pente devient positive. Il en va de même pour le butyl. 
 

T(°C) 

E(MPa) 
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Butyl :
 

 
 

Taux de réticulant 
en soufre (g) 

Equation de la 
partie linéaire du 

butyl 

Ne : Nombre de 
monomères par 
chaîne de butyl 

Me 

cru    

0,6    

0,8 
y = 0,0016x + 

2,6748 2187.89474 124710 

1,2 
y = 0,0035x + 

2,8691 437.578947 24942 

2 
y = 0,0097x + 

2,9529 218.789474 12471 

3 
y = 0,0097x + 

2,9529 
190.251716 10844,3478 

4 
y = 0,0163x + 

3,8537 
156.278195 8907,85714 
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Polychloroprène : 

 
Pour le chloroprène on ne peut pas mesurer de pente, les chaînes ne sont pas assez réticulées pour que 
le module remonte à haute température, le matériau s’écoule. Or il n’est pas possible de le réticuler 
davantage, il devient cassant. 

 
Interprétation : 
 
Cette méthode donne accès à Ne+Nc qui correspond au nombre de monomères entre points de 
réticulation et entre enchevêtrements. On trace (Nc+Ne) = f (taux de soufre). L’intersection de la droite 
et de l’axe des ordonnées donne Me. Car l’axe des ordonnées correspond au taux de soufre zéro, donc 
ne reste que les enchevêtrements. 

 

y=1.6037E-5x+4.67756E-5 

y=8.41955E-5x+3.74195E-5 

y= 8.62E-5x+ 1.90441E-4 

y = 1.32307E-4x+ 1.33643E-4 

T(°C) 

E(MPa) 
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A trop bas taux de réticulation, c’est à dire en dessous de 1.2g de soufre pour 100g de polymère, on 
n’obtient pas un régime linéaire. On ne peut obtenir la valeur de Me qu’à partir du moment ou le 
matériau a une réticulation qui dépasse 1.2g de soufre pour 100g de polymère. 
 

 PB cis PB trans 
Poly isoprène 
synthétique 

butyl 

Me lu en x=0 4725.87311 6734.3594 2.41E+04 1.92E+04 
Ne 87,5 124,7 354 343 

 
Dans le modèle du gonflement, on considère qu’il n’y a pas d’enchevêtrement car les chaînes sont 
étendues du fait du solvant, ce qui désenchevêtre les polymères. Du coup ce que l’on mesure ne 
correspond qu’à Mc. Dans cette expérience ci, on a Me et Mc. Cela fais plus de points de réticulation. 
Il devrait donc y avoir moins de monomères par chaînes dans ce modèle ci. 
 
Calcul théorique de masse entre enchevêtrements que l’on va comparer à la méthode experimentale : 
 
 

4. Méthode théorique de Graessley-Ewdards 
 
Selon le modèle développé par Graessley et Edwards [5], la relaxation des polymères aux temps longs 
(impliquant des réorganisations importantes des chaînes) est caractérisée par un module élastique qui 
s’avère indépendant : 

• du type de polymère observé, 
• de la longueur des chaînes,  
• ainsi que de la température.  

Ce résultat est valide dans la limite où l’on se restreint à de polymères à longues chaînes linéraires, 
avec des faibles fluctuations dans la distribution de masse molaire et est essentiellement vrai pour les 
fortes concentrations.  

 
Dans le cadre de cette hypothèse, le module élastique GN est universel pour tous les polymères non 
dilués. De manière générale il ne dépend plus que de la fraction volumique ϕ et décroît avec elle. Cette 
dépendance peut être décrite par une loi de puissance : 

0 a
N NG G ϕ=  

où l’exposant a, lui aussi une constante, varie typiquement entre 2 et 2,3. 
 
Pour les mêmes raisons, le poids molaire caractéristique d’une chaîne suit une loi similaire :   

0 1 a
c cM M ϕ −=  

mais est indépendant de T. 
 

��Module élastique 
On peut considérer la quantité GN/kT comme la densité d’interactions dans un réseau de chaînes 
polymères. Changer le type de molécule, la longueur des chaînes ou bien leur concentration ne fait 
qu’affecter l’intensité de ces interactions entre chaînes et donc indirectement le module élastique. Le 
modèle de Graessley Ewdards est basé sur l’hypothèse que le quotient GN/kT dépend uniquement de 
νL, la densité volumique de longueur de chaîne (L est la longueur de chaîne et  ν est le nombre de 
chaînes par unité de volume) et de l, la longueur d’un segment de Kuhn. l décrit la taille des 
conformations des chaînes à grande échelle ; seule la réorganisation structurelle du polymère aux 
larges échelles joue un rôle aux temps longs de la relaxation.  
 
Par analyse dimensionnelle, on trouve la relation liant le module élastique GN à ces deux paramètres 
pertinents :  
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( )
3

2 a
N

B

G l
Ll

k T
ν∝  

d’où 

( ) 2 3
1

a a
N BG K L l k Tν −=  

avec 

avN

M

ρϕν =       0
0

M
L l

m
=           0l c l∞=  

 
Ici ρ est la masse volumique du polymère, M est la masse molaire d’une chaîne, l0 la longueur 
moyenne des liaisons dans la chaîne, m0 la masse molaire portée en moyenne par une liaison 
de la chaîne. C� est un rapport caractéristique du matériau.  
 
On obtient : 

2

3
1 0

0
N avG K N c l RT

m

ρ
∞

 
=  

 
 

Le module s’exprime en MPa  si ρ est en g.cm-3, m0 en g.mol-1, l0 en cm. 
 
 
Les relations ci-dessus sont relativement bien en adéquation avec les résultats expérimentaux, ce qui 
permet d’extraire les valeurs des coefficients a (de 2.1 pour le polystyrène à 2.25 pour le 
polybutadiène) et K1.  
 

��Longueurs des chaînes 
 
La masse molaire moyenne de la chaîne entre deux nœuds d’enchevêtrement s’écrit : 

e
N

RT
M

G

ρ=   ce qui donne dans ce modèle : 
2
0

3
1 0

e
av

m
M

K N c lρ∞

=  

D’autre part la masse molaire du polymère entre deux points de réticulation peut être calculé de la 
manière suivante :  

3
0

2 2
0

1 av

c

N c l
K

M m

ρ∞=  

On constate que le ratio 1

2

c

e

M K

M K
= prend une valeur constante d’environ 2,2.  

• Estimations 
 
D’après le modèle de Graessley-Edwards et avec les paramètres de  [] (pour a =2) : 
 

Polymère GN (MPa) Me            Me/M MC            MC/M 
Polybutadiène 1,4 cis 1.2 1842               34 4480               83 
Polybutadiène 1,4 trans(a=2.3)  2958               54  
Polyisoprène 0.4436 5027               74 9896             146 
Polyisobutylène 0.2526 8728             155 15020           268 
Polychloroprène 0.53 6175               70  

 
où M est la masse molaire d'une chaîne : MC/M est donc le nombre de monomères d ans une 
chaîne. En conclusion on peut comparer ces résultats avec les deux expériences précédentes : 
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• les longueurs de chaînes calculées à partir de la pente du module visco-élastique mesuré 
expérimentalement en fonction de T,  

• les mesures de longueur de chaînes Mc entre points de réticulation mesurés par gonflement au 
toluène : 

 
  

Polymère Taux de 
soufre(g) 

M                       N 
Graessley-
Edwards 

Ne                 Nc 

Gonflement 
Nc 

Mooney 
Langevin 

0.5 19186                355    
0.6 17816                330    
0.9 7126                  132    
1.2 4089                    76 34                  83    84  
2 2741                    51    
3 2247                    42     

PB cis 

4 1861                    35     
0.5 -    
0.6 -    
0.9 15589                289    
1.2 7126                  132 54 130  
2 2571                    48    
3 1821                    34    

PB trans 

4 1530                   28,5    
0.6 17816               262    
0.8 10393               153  119 202 
1.2 7794                 115  80 137 
2 4891                   72    
3 3417                   50    

Isoprène 
synthétique 

4 2682                   39    
0.6                            -  
0.8 124710           2188  -  
1.2 24942               438  95  
2 12471               219  -  
3 10844               190  -  

Butyl 

4 8908                 156 155          268 -  
0.8   117 220 
1.2  74                 146 96 161 

Polyisoprène 
naturel 

2   59  

Chloroprène   70 40  

 
�
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