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Glossaire

a : facteur quelconque.

aT : facteur de glissement horizontal.

Ap̃ : constante.

A : préfacteur traduisant la polymolécularité.

b : longueur de Kuhn.

b̃ : exposant traduitant l’évolution du coefficient de friction.

Bp̃ : constante.

ctot : nombre de chaînes polymères par unité de volume.

C∞ : rapport de Flory.

C : vitesse de propagation d’une onde transverse.

C̃ : couple de rotation appliqué pour les essais rhéologiques.

d : dimension de l’espace.

dc : dimension de l’espace critique supérieure.

dp : profondeur de pénétration.

D : coefficient de diffusion du centre de masse d’une chaîne polymère.

Df : dimension fractale.

D̄f : dimension fractale pour la cas où les effets de volume exclu sont négligés.
~D = (D1, D2, D3) : vecteurs unitaires donnant la direction de propagation de l’onde.

e : constante caractérisant la projection d’une liaison de la chaîne sur l’axe reliant les
deux extrémités.

E : module d’Young.

Ei : potentiel d’interaction.

E∞ : un des paramètres d’Arrhénius : énergie d’activation.

E = Eij : tenseur des déformations de Green-Lagrange.

~f : vecteur des efforts à distance.

f : fonctionnalité.

f(SiH), f(Vinyl) : fonctionnalité du réticulant et du prépolymère.

fr : fréquence.
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Glossaire

fr0 : fréquence de coupure caractérisant la transition entre la zone de Rouse fractal et
la zone de Rouse normal.

ff : force de frottement s’exerçant sur une chaîne se déplaçant dans un solvant.
F : énergie libre d’Helmoltz.
~Fj : ensemble des forces s’exerçant sur une masse.
g (∗) : fonction de coupure de la fonction de distribution.
G∗ : module de cisaillement complexe.
G′ : module de conservation.
G′′ : module de perte.
G0 : module élastique au plateau.
G0

N : module élastique au plateau caoutchoutique.
Gg : valeur de G′ au plateau de transition vitreuse.
Gt : valeur de G′ à la fréquence de coupure ω0.
Ge : module de relaxation à l’équilibre (aux temps longs).
Gc : grandeur caractéristique du gel.
G∞ : paramètre du gel.
G (t) : module de relaxation.
h : entrefer des rhéomètres.
h (r) : fonction de corrélation paire.
h̃ : fonction intervenant dans l’expression de G∗.
H (τp̃) : spectre des temps de relaxation.
Hij : matrice de mobilité.
I : matrice unité.
j : j2 = −1.
kB : contante de Boltzmann.
k∗ : nombre d’ondes complexe.
k∗1 : nombre d’ondes complexe associé au milieu d’impédance Z⋆

1 .
k∗2 : nombre d’ondes complexe associé au milieu d’impédance Z⋆

2 .
Kr : constante de rappel pour un ressort.
Kijkl : tenseur de rigidité.
l0 : longueur de la ligne à retard.
∆l : variation de longueur de la ligne à retard.
ℓ : longueur d’une liaison chimique de la chaîne moléculaire.
m(SiH), m(Vinyl) : masse pesée de réticulant et de prépolymère.
mq : qième moment de la fonction de distribution.
M : masse d’un objet, d’une chaîne moléculaire.
M0 : masse molaire d’une unité monomère.
Me : masse molaire entre enchevêtrements.
Mpb : masse molaire entre points de branchement ou points de réticulation.
Mn : masse molaire moyenne en nombre.
Mn(SiH),Mn(Vinyl) : masse molaire moyenne en nombre du réticulant et du prépolymère.
Mw : masse molaire moyenne en masse.
Mz : masse molaire moyenne en z.
M⋆ : masse molaire de l’amas caractéristique.
~n = ni : vecteur unitaire normal à l’élément de surface dS.
n : nombre de segments quelconque ou nombre d’échos considérés dans la méthode de

caractérisation acoustique.
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n0 : nombre de liaisons contenues dans une unité monomère.
n (N) : fonction de distribution.
nℓ : nombre de liaisons chimiques constituant la chaîne moléculaire.
nr : nombre de molécules se recouvrant.
N : nombre de segments de Kuhn, degré de polymérisation de Kuhn.
N⋆ : nombre de segments de Kuhn du plus grand amas, ou degré de polymérisation

caractéristique.
Ne : nombre de segments de Kuhn entre enchevêtrements.
Npb : nombre de segments de Kuhn entre points de branchement ou points de réticu-

lation.
Nn : degré de polymérisation moyen en nombre.
Nw : degré de polymérisation moyen en poids.
Nz : degré de polymérisation moyen en z.
NG : degré de polymérisation de Ginzburg.
p̃ : indice du mode.
p : extension de la réaction, ou probabilité de réaction.
pc : probabilité critique ou seuil de percolation.
pG : probabilité de Ginzburg.
pI , pR, pT : pressions engendrées par les ondes incidente, réfléchie et transmise.
P (∗, ∗∗) : probabilité par unité de volume de trouver pour une chaîne de * segments,

un écart entre extrémités de **.
Pgel : fraction de gel.
Psol : fraction de sol.
~P = (P1, P2, P3) : vecteur unitaire donnant la polarisation de l’onde.
q : indice du moment de la fonction de distibution.
~ri : vecteur position du iième monomère de la chaîne moléculaire.
~rg : vecteur position du centre de masse de la chaîne moléculaire.
~rij : vecteur unité dans la direction (~ri − ~rj).
r : distance entre deux monomères ou rapport stœchiométrique.
rc : rapport stœchiométrique critique.
rr : rapport de réduction.
r∗ : coefficient de réflexion complexe dans le cas d’une réflexion à l’interface LR/matériau.
r∗air : coefficient de réflexion complexe dans le cas d’une réflexion à l’interface LR/air.
r0 : module du coefficient de réflexion.
rp : rayon du point considéré pour les essais rhéologiques.
R : écart entre extrémités ou constante des gaz parfaits.
Rg : rayon de la sphère contenant un objet de masse M ; rayon de giration.
RMax : distance entre extrémités de la chaîne moléculaire, pour une extension maxi-

mum.
RH : rayon hydrodynamique.
Rp : rayon des plateaux des rhéomètres.
s : exposant critique statique.
S : entropie.
S0 : constante entropique.
S̆ : dureté du gel.
dS : élément de surface.
t : exposant critique statique ou temps.
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t∗ : coefficient complexe de transmission.
∆t : décalage temporel apparent.
T : température.
Tg : température de transition vitreuse.
Tf : température de fusion.
T0 : température de référence.
~T = Ti : force subie par l’élément de surface dS.
u : exposant critique dynamique.
~u = (u1, u2, u2) : vecteur position du point courant.
v : vitesse relative d’une chaîne dans un solvant.
~V (~u, t) : vitesse particulaire, dans le sens des ~u positifs.
~V = (V1, V2, V3) : vecteur vitesse du point courant.
VI : vitesse de l’onde incidente.
VR : vitesse de l’onde réfléchie.
VR,air : vitesse de l’onde réfléchie à l’interface LR/air.
VR,m : vitesse de l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau.
VT : vitesse de l’onde transmise.
W : amplitude de l’onde transverse.
WI : amplitude de l’onde incidente.
WR : amplitude de l’onde réfléchie.
WR/m : amplitude de l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau.
WR/air : amplitude de l’onde réfléchie à l’interface LR/air.
WT : amplitude de l’onde transmise.
x : coordonnée curviligne le long d’une chaîne linéaire.
~x1, ~x2, ~x2 : vecteurs unitaires orthogonaux définissant un repère.
Xp̃ (t) : coordonnées normales.
Xp̃0 : constante associée aux coordonnées normales.
z̄ : exposant critique dynamique.
z : exposant critique dynamique.
zmax : constante de la fonction de coupure dans la théorie de la percolation.
Z : probabilité qu’une fonction réagisse avec un amas de taille finie.
Z∗ = Z ′ + jZ ′′ : impédance acoustique transverse.
Z∗

1 , Z⋆
2 : impédances acoustiques transverses des milieux 1 et 2.

Z∗
m : impédance acoustique transverse du matériau à caractériser.

Z∗
LR : impédance acoustique transverse de la ligne à retard.

α : atténuation transverse.
αl : coefficient de dilatation de la ligne à retard.
β : exposant critique.
δ : angle de perte.
δij : symbole de Kronecker.
ǫ : distance relative au seuil.
ǫG : critère de Ginzburg.
ǫ̆ = ǫ̆ij : tenseur des déformations infinitésimales.
ǫ̆0 : amplitude maximale de la déformation imposée pour les essais rhéologiques.
ǫ̆ (t) : déformation imposée en fonction du temps pour les essais rhéologiques.
φ⋆ : fraction volumique de recouvrement.
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Φp̃ (x) : modes normaux.
ϕ : différence de phase entre les ondes incidente et réfléchie.
ϕ̄ : angle de rotation interne.
γ : exposant critique.
Γ (∗) : fonction gamma.
~Γ = (Γ1,Γ2,Γ3) : vecteur accélération du point courant.
η : exposant critique.
η0 : viscosité en régime permanent.
η∞ : un des paramètres d’Arrhénius.
ι : longueur de coupure interne.
λ : un des coefficients de Lamé.
λ∗ : un des coefficients de Lamé complexe.
λ̃ : longueur d’onde.
Λ : longueur de coupure externe.
ν : exposant de volume exclu ou de gonflement.
ν̆ : coefficient de Poisson.
θI : phase de l’onde incidente.
θR/air : phase de l’onde réfléchie à l’interface LR/air.
θR/m : phase de l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau.
∆θ : différence de phase entre l’onde réfléchie à l’interface LR/air et l’onde réfléchie

à l’interface LR/matériau.
θ̄ : angle de valence.
θ (~u, t) : phase de l’onde se propageant dans le sens des ~u positifs.
Θ : paramètre de Ginzburg.
ϑ : exposant critique.
ρ : masse volumique.
σ : exposant critique.
σ̆ : contrainte.
σ̆ (t) : contrainte résultante en fonction du temps pour les essais rhéologiques.
σ̆0 : amplitude maximale de la contrainte résultante en fonction du temps pour les

essais rhéologiques.
σ̆ = σ̆ij : tenseur des contraintes.
τ : exposant critique de Fisher ou de polymolécularité.
τp̃ : temps de relaxation associé au mode p̃ des coordonnées normales.
τ1 : temps de relaxation le plus long.
τN : temps de relaxation le plus court.
τ0 : temps de relaxation du plus petit amas fractal.
τ ⋆ : temps de relaxation du plus grand amas fractal.
τR : temps de relaxation d’une chaîne polymère.
τn : temps de relaxation d’une partie de polymère de n segments.
τMax : temps de relaxation le plus long.
ω = 2πfr : fréquence angulaire.
ω0 : fréquence de coupure.
ωg : fréquence de transition vitreuse.
ω⋆ : fréquence de croisement.
Ω (R) : nombre de conformations que peut adopter une chaîne de degré de polyméri-

sation N .
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ψ : angle d’incidence.
ξ : rayon de giration de l’amas caractéristique, ou longueur de corrélation.
ξG : longueur de corrélation de Ginzburg.
ζ : coefficient de friction monomère.
ζp̃ : coefficient de friction relatif au mode p̃.
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Introduction

Les gels chimiques sont des gels pour lesquels la connectivité est assurée par réac-
tion chimique entre précurseurs, se traduisant par la formation de liaisons covalentes.
La gélification dont il est question dans ces travaux est donc un processus irréversible
traduisant le passage d’une phase liquide (sol) à une phase solide (gel). Cette transition
de phase, dite transition sol-gel, a été étudiée tout d’abord par Flory-Stockmayer dans les
années 50, puis par de Gennes et Stauffer dans les années 70. Ces derniers ont proposé de
la décrire comme une transition de percolation caractérisée par des exposants critiques
universels.

Dans la littérature, les propriétés statiques des gels chimiques semblent être correc-
tement décrites par la théorie de percolation. En revanche, les propriétés dynamiques et
en particulier, les propriétés viscoélastiques de ces gels présentent une grande variété de
comportements à la transition sol-gel.

Les polymères polydiméthylsiloxanes (PDMS) constituent, d’un point de vue fonda-
mental, des systèmes gélifiant modèles qui permettent de développer des études aussi
bien structurales que dynamiques, grâce à des échantillons stables à différents degrés de
connectivité allant de l’état sol à l’état gel.

L’objectif de ce travail est d’étudier l’influence de la structure chimique des précur-
seurs sur les propriétés dynamiques des polymères à la transition sol-gel. Pour cela, nous
allons étudier deux systèmes PDMS, chacun synthétisé à partir d’un même prépolymère
divinylé et d’un réticulant SiH. Les deux réticulants de cette étude ont été choisis de
même fonctionnalité mais de structure chimique différente. Autour du point de gel, le
caractère fractal des gels polymères conduit à un comportement dynamique autosimi-
laire. Cette fractalité n’est valable que sur une certaine plage de fréquences limitée par
une coupure externe (qui tend vers zéro au point de gel) et une coupure interne définie
par ω0. Nous chercherons à mettre en évidence l’influence de la structure chimique à la
fois sur le comportement viscoélastique basses fréquences et sur la coupure interne ω0.
Pour l’étude basses fréquences, les méthodes classiques de rhéologie seront utilisées. La
cristallisation, caractéristique des précurseurs de nos gels PDMS, limite l’application du
principe d’équivalence temps-température en vue d’agrandir la fenêtre fréquentielle étu-
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diée. L’étude hautes fréquences nécessite donc la mise au point d’une nouvelle méthode
de caractérisation acoustique. Cette méthode sera tout d’abord validée sur un matériau
étalon, le miel, qui présente également une transition de phase de cristallisation.

Les deux gels PDMS de cette étude viennent également compléter une série structu-
rale de cinq PDMS, étudiée par Tixier [98]. Nous proposerons alors une analyse globale de
l’ensemble des travaux afin d’apporter une interprétation générale des résultats sur l’in-
fluence des paramètres moléculaires sur le comportement dynamique critique en relation
avec les mécanismes de croissance et d’agrégation des gels.

Le premier chapitre présente une étude bibliographique des propriétés statiques des
polymères linéaires et branchés. C’est dans ce chapitre que sont introduites les deux
approches classiques de la gélification : la percolation critique et la vulcanisation. En
fin de chapitre sont présentés les principaux modèles d’agrégation théoriques développés
dans la littérature.

Le chapitre 2 décrit les propriétés dynamiques des gels polymères linéaires et branchés.
Dans un premier temps, nous décrirons les deux principaux modèles introduits pour
décrire la viscoélasticité des polymères linéaires : modèle de Rouse et modèle de Zimm.
Puis nous développerons les modèles de la viscoélasticité autosimilaire caractéristiques des
polymères branchés à la transition critique, en distinguant deux cas, celui des polymères
monomoléculaires et celui des polymères polymoléculaires.

Le chapitre 3 présente les deux types de matériaux intervenant dans cette étude. Tout
d’abord nous décrirons la structure chimique ainsi que les conditions de synthèse des gels
PDMS, puis nous présenterons le matériau étalon (miel) utilisé pour la validation de la
méthode de caractérisation acoustique.

Le chapitre 4 est consacré au développement théorique et expérimental de la méthode
de caractérisation acoustique mise au point au cours de cette étude. Cette nouvelle mé-
thode a été développée en vue de déterminer les propriétés dynamiques hautes fréquences
des deux matériaux d’étude : le miel (matériau étalon) et les gels PDMS.

Le chapitre 5 rassemble enfin l’ensemble des résultats obtenus sur ces deux types
de matériaux. Le couplage des données rhéologiques et acoustiques obtenues pour le
miel conduit à une caractérisation dynamique de ce matériau sur une large gamme de
fréquences. Nous présenterons ensuite l’étude rhéologique des propriétés viscoélastiques
des gels PDMS autour de la transition sol-gel. Cette étude permet la détermination des
valeurs des exposants critiques caractéristiques de nos polymères. Cette analyse permettra
de remonter, sur la base du modèle de Rouse fractal, aux valeurs de l’exposant statique
Df , dimension fractale à la transition sol-gel. Sur les deux gels polymères de cette étude,
nous montrerons que les exposants critiques u et les dimensions fractales Df obtenus
sont les mêmes. Les caractéristiques moléculaires du polymère déterminent un certain
rapport Npb/Ne, où Npb et Ne sont respectivement les nombres de segments de Kuhn
entre points de branchement et entre enchevêtrements. D’après nos premiers résultats et
une analyse globale des résultats obtenus pour l’ensemble des polymères, nous établirons
un lien entre ce rapport Npb/Ne et le processus d’agrégation, associé à une dimension
fractale et un comportement critique. Nous montrerons enfin qu’il n’a pas été possible de
déterminer la coupure interne par la méthode acoustique mise au point, nous discuterons
alors l’applicabilité de notre méthode de caractérisation ultrasonore aux gels PDMS de
cette étude. Nous verrons ainsi les modifications nécessaires sur le dispositif expérimental
pour permettre la caractérisation hautes fréquences de tels matériaux.
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CHAPITRE

1

Propriétés statiques des gels polymères

La transition sol-gel est caractérisée par des exposants critiques universels. D’un point
de vue statique, la structure des gels chimiques à la transition sol-gel est fractale, carac-
térisée par un paramètre particulier : la dimension fractale.

Les systèmes donnant lieu à ce phénomène de percolation sont généralement regroupés
en deux classes d’universalité, correspondant aux limites critique (percolation) et champ
moyen (vulcanisation) de la théorie de percolation. La percolation s’applique à la po-
lymérisation de petits monomères multifonctionnels ou de longues chaînes polymères en
solution. La vulcanisation, décrite par Flory-Stockmayer [33–35,96,97] s’applique elle à la
réticulation de longues chaînes polymères. Ces deux théories font intervenir des relations
d’échelle dont les expressions générales sont les mêmes, seules les valeurs des exposants
critiques varient d’une théorie à l’autre.

Il existe une transition entre le comportement en champ moyen loin du point de gel,
et le comportement critique proche du point de gel. Cette transition est caractérisée par
le critère de Ginzburg, qui permet une définition du domaine de validité de chacune des
deux théories.

Dans ce chapitre, nous présenterons tout d’abord les caractéristiques principales des
objets fractals. Nous verrons ensuite l’approche classique de Flory décrivant la confor-
mation des chaînes polymères linéaires, avant d’aborder l’étude de la structure et de la
distribution en taille des polymères branchés. Au cours de cette partie, nous présente-
rons les principales relations d’échelle intervenant dans les deux théories, percolation et
vulcanisation, ainsi que les valeurs des exposants critiques associées à chacune d’entre
elles, puis nous présenterons le critère de Ginzburg. Finalement, nous rappellerons les
principaux modèles d’agrégation développés dans la littérature.
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Chapitre 1

1.1 Les fractales

Les mathématiciens connaissent depuis longtemps des objets invariants d’échelle : ta-
pis de Sierpinski (figure 1.1), île de von Koch... C’est l’émergence de la notion d’invariance
d’échelle en physique et sa réalité expérimentale qui ont finalement apporté un grand in-
térêt à ces notions, et suscité de nombreux travaux, aussi bien en mathématiques qu’en
physique. Le résultat est une nouvelle géométrie : la géométrie fractale.

Fig. 1.1 – Construction du tapis de Sierpinski (3 itérations représentées). La dimension
fractale correspondante est Df ≈ 1, 89.

Le concept de fractale a été introduit dans les années 70 par le mathématicien Benoît
Mandelbrot [60, 61]. Mandelbrot a ainsi montré la réalité, l’universalité et l’applicabilité
de la géométrie fractale. D’après lui, une géométrie fractale est définie comme « une
description uniforme d’un phénomène naturel non uniforme » qui obéit à une loi en
puissance où la masse M contenue dans une sphère centrée sur un point de l’objet et son
rayon Rg, sont tels que :

M ∝ R
Df
g . (1.1)

Cette relation, introduite ici pour le cas tridimensionnel, est valable quelque soit la di-
mension de l’espace d. L’exposant Df , dimension fractale, doit être plus petit ou égal à
la dimension de l’espace. Il correspond à la capacité d’un objet à remplir l’espace : plus
la valeur de cet exposant est faible, plus le volume de la structure considérée contient
d’espaces vides. Dans le cas Df ≈ d, on parle alors d’objet compact.

On appelle « fractale auto-similaire » tout objet dont la structure reste invariante par
changement d’échelle ; on parle aussi d’invariance par homothétie ou similitude interne.
La structure apparaît semblable « de près comme de loin », c’est-à-dire quelle que soit
l’échelle [21,40] :

M (aRg) ∝ (aRg)
Df = aDfR

Df
g . (1.2)

Ce qui conduit, dans le cas général, à :

M (aRg) ∝ aDfM (Rg) . (1.3)

Deux objets, dont le rapport de rayon vaut a, ont un rapport de masse égal à aDf . Le type
de fractales présenté sur la figure 1.1 correspond aux fractales régulières ou déterministes.
Les fractales que l’on trouve dans la nature sont généralement irrégulières ou désordon-
nées ; les objets ne sont auto-similaires que statistiquement, mais ce fait ne change pas la
loi de puissance (1.1) introduite, à condition de considérer des moyennes statistiques.

10



Propriétés statiques des gels polymères

En pratique, il existe toujours des longueurs caractéristiques limites en-dessous et
au-dessus desquelles l’objet ne peut plus être décrit comme fractal. Ces longueurs sont
appelées « longueurs de coupure ». L’invariance d’échelle n’existe donc que pour une
gamme limitée de distances :

ι << Rg << Λ. (1.4)

Λ est la coupure macroscopique (ou coupure externe) due, suivant le cas, à la taille de
l’échantillon, à des effets de gradients... et ι est la coupure à une distance microscopique
(ou coupure interne) due au pas du réseau, aux tailles moléculaires...

Dans le cas d’objets fractals construits de façon déterministe, par reproduction d’un
motif donné (générateur), où à chaque itération, a sous-motifs sont ajoutés dans un
rapport de réduction rr des échelles de taille, la proportionnalité (1.1) est exacte et le
passage du premier au deuxième niveau suffit pour calculer Df :

Df =
log (a)

log
(

1
rr

) . (1.5)

Dans l’exemple du tapis de Sierpinski (figure 1.1), où la dimension de l’espace est
d = 2, 8 sous-tapis de taille 3 fois plus petite sont rajoutés à la deuxième itération :
a = 8, rr = 1/3. La dimension fractale, pour le cas bidimensionnel, est alors donnée par :
Df = log (8) / log (3) ≈ 1, 89.

Jusque là, n’étaient considérées que les fractales dites auto-similaires isotropes, pour
lesquelles les propriétés géométriques sont identiques dans toutes les directions de l’espace.

Les fractales auto-affines constituent une généralisation des fractales auto-similaires [61].
Les similitudes sont remplacées par des fonctions affines quelconques. Il en résulte des rap-
ports de contraction différents suivant la direction de l’espace et des figures géométriques
présentant encore une sorte d’auto-similarité, mais anisotrope.

Les multifractales constituent une extension de la géométrie fractale actuellement très
étudiée. Il ne s’agit plus de caractériser la structure géométrique globale d’un objet au
moyen d’une dimension unique, mais d’aller vers une caractérisation géométrique d’une
mesure hétérogène, définie sur cet objet, par un « spectre » de dimensions fractales [91].
La plus grande de ces dimensions fractales traduit le comportement asymptotique de la
masse totale.

1.2 Polymères linéaires

Une chaîne polymère est caractérisée par le nombre de liaisons nℓ qui la constitue.
Toutes les liaisons sont supposées de même longueur ℓ.

1.2.1 Chaîne idéale

Une chaîne idéale est décrite comme une chaîne sans interaction entre monomères
situés le long de la chaîne, et ce, même s’ils se rapprochent dans l’espace. On distingue
au sein d’une même chaîne deux types de mouvement (figure 1.2) : un mouvement de
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rotation autour de l’angle interne ϕ̄ et un mouvement de rotation autour de l’angle de
valence θ̄.

Fig. 1.2 – Représentation de deux segments où ϕ̄ est l’angle de rotation interne et θ̄
l’angle de valence.

On peut alors considérer différents cas :
– Cas d’une chaîne dite « librement jointe » : les deux rotations sont libres (modèle

gaussien).
– Cas d’une chaîne dite « à rotations libres » : le rayon de valence est considéré comme

fixe, seules les rotations internes sont possibles.
– Cas d’une chaîne dite « à rotations gênées » : les deux rotations sont possibles mais

avec des contraintes.

Une des façons les plus simples pour définir une chaîne polymère flexible idéale consiste
à la décrire par une « marche aléatoire brownienne » ou « marche au hasard ». La chaîne
librement jointe est assimilée à un système mécanique articulé sans aucune restriction : les
monomères n’ont aucune orientation privilégiée et sont considérés comme « fantômes »
(sans volume), pouvant se couper ou occuper la même position en même temps. Une telle
chaîne peut être considérée comme un ensemble de nℓ liaisons de même longueur ℓ mais
de directions quelconques. On retrouve une description détaillée d’un tel système dans
un grand nombre de références [22,87].

La densité de probabilité par unité de volume de trouver, pour une chaîne de nℓ

segments, un écart entre extrémités R est, en première approximation, une loi gaussienne :

P (nℓ, R) = (
3

2πnℓℓ2
)

3
2 exp

(

− 3R2

2nℓℓ2

)

. (1.6)

La valeur quadratique moyenne de l’écart entre extrémités est alors donnée par l’ex-
pression :

〈

R2
〉

= nℓℓ
2. (1.7)

En notant (~ri)i=1..nℓ
la position des nℓ monomères de la chaîne, le rayon de giration

est défini par :

R2
g ≡ 1

nℓ

〈

nℓ
∑

i=1

|~ri − ~rg|2
〉

=
1

2n2
ℓ

〈

nℓ
∑

i,j

|~ri − ~rj|2
〉

, (1.8)

où ~rg est la position du centre de masse de la chaîne : ~rg = n−1
ℓ

∑nℓ

i=1 ~ri. Le rayon de
giration est ainsi le rayon de la sphère de centre ~rg, ayant le même moment d’inertie que
la chaîne si sa masse totale M est répartie sur sa surface (figure 1.3). Le rayon de giration
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Fig. 1.3 – Pelote statistique avec R l’écart entre extrémités et Rg le rayon de giration.

définit aussi la longueur moyenne de connexité (soit la moyenne de la distance qui sépare
deux monomères de la chaîne).

Finalement, dans le cas d’un mouvement brownien, et pour nℓ → ∞, la moyenne
quadratique du rayon de giration Rg peut s’écrire :

〈

R2
g

〉

=
nℓℓ

2

6
=

〈R2〉
6

. (1.9)

Pour une longue chaîne, le rapport
〈R2

g〉
〈R2〉

= 1
6

est donc « universel », il ne dépend pas de

la microstructure chimique de la chaîne qui intervient à travers ℓ2.

On remarque que le nombre total de liaisons varie comme le carré de l’écart entre ex-
trémités (équation (1.7)). La masse totale de la chaîne étant directement proportionnelle
au nombre de liaisons, il est possible d’écrire :

M ∝ R2
g. (1.10)

Par analogie avec l’équation (1.1), on définit ici une chaîne idéale comme un objet
fractal de dimension fractale Df = 2. Les particules de cet objet pouvant s’interpénétrer,
cette loi de puissance reste vraie pour toute dimension de l’espace. La dimension fractale
d’une marche aléatoire est donc toujours égale à 2, quelque soit la dimension d de l’espace
considéré.

Dans le cas d’une chaîne à rotations libres (figure 1.4), l’angle de valence θ̄ est fixe et
chaque lien peut tourner librement suivant l’angle interne ϕ̄.

Comme pour la chaîne idéale, on peut montrer que la valeur quadratique moyenne de
l’écart entre extrémités est proportionnelle au nombre de segments, mais dans ce cas, sa
valeur est donnée par [26,87] :

〈

R2
〉

=
1 + cos θ̄

1 − cos θ̄
nℓℓ

2. (1.11)

On remarque ainsi que l’absence de liberté de rotation des liaisons a pour effet d’aug-
menter la distance quadratique moyenne entre extrémités de la chaîne.
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Fig. 1.4 – Chaîne à rotations libres pour laquelle θ̄ est fixe et ϕ̄ libre.

Un autre modèle, conduisant à une chaîne à rotations gênées, suppose les angles
de valence constants et les angles de rotation interne indépendants mais « gênés » par
différents potentiels. Ce modèle à rotations gênées prévoit un écart entre extrémités tel
que [87] :

〈

R2
〉

=

(

1 + cos θ̄

1 − cos θ̄

)(

1 + 〈cos ϕ̄〉
1 − 〈cos ϕ̄〉

)

nℓℓ
2, (1.12)

où 〈cos ϕ̄〉 est la valeur moyenne du cosinus de l’angle de rotation interne ϕ̄.

1.2.2 Segment de Kuhn

Une chaîne polymère flexible adopte une configuration de type pelote statistique (fi-
gure 1.3) définie par son diamètre moyen (rayon de giration) Rg et son écart entre extré-
mités R. La flexibilité d’une telle chaîne peut être limitée comme nous venons de le voir
par un certain nombre de paramètres (angle de rotation interne fixe, angle de valence
fixe,...). Toutefois, les conformations statistiques d’une chaîne peuvent être modélisées, à
partir d’une marche aléatoire, en renormalisant les unités de la taille et du nombre de mo-
nomères constituant la chaîne polymère. Le segment statistique de Kuhn est ainsi défini
comme la plus petite séquence physique de monomères, le long de la chaîne, au-delà de
laquelle la molécule peut être considérée comme librement jointe. On note b la longueur
de Kuhn, et N le nombre de segments de Kuhn dans le polymère, N définit alors le degré
de polymérisation de Kuhn du polymère.

La distance entre extrémités et le rayon de giration peuvent ainsi s’écrire (équa-
tions (1.7) et (1.9)) :

〈

R2
〉

= Nb2 (1.13)

et
〈

R2
g

〉

=
Nb2

6
. (1.14)

Le rapport

C∞ ≡ Nb2

nℓℓ2
(1.15)

est une grandeur supérieure à 1 qui traduit la raideur de la chaîne polymère. Plus ce pa-
ramètre est grand, plus la chaîne polymère occupe d’espace par rapport au cas particulier
d’une chaîne idéale. Ce paramètre est appelé « rapport de Flory » et peut être calculé
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à partir de la structure locale de la chaîne. La distance entre extrémités et le rayon de
giration s’écrivent alors [35] :

〈

R2
〉

= C∞nℓℓ
2 (1.16)

et
〈

R2
g

〉

=
1

6
C∞nℓℓ

2. (1.17)

La distance entre extrémités pour une extension maximum de la chaîne peut s’expri-
mer en fonction des paramètres de Kuhn (N et b) :

RMax = Nb, (1.18)

ou en fonction des paramètres moléculaires (nℓ et ℓ) [23,86] :

RMax = enℓℓ. (1.19)

e = cos θ̄
2

est alors une constante proche de 1 qui caractérise la projection d’une liaison
chimique sur l’axe reliant les deux extrémités de la chaîne.

Finalement, la chaîne équivalente est composée de :

N =
R2

Max

C∞nℓℓ2
(1.20)

segments de Kuhn de longueur :

b =
〈R2〉
RMax

=
C∞nℓℓ

2

RMax

=
C∞ℓ

e
. (1.21)

Le nombre de segments de Kuhn N , en combinant les équations (1.18), (1.19), (1.20) et
(1.21), et en faisant l’approximation e = 1, peut alors s’écrire :

N =
nℓ

C∞

. (1.22)

Dans la littérature, il est plus courant d’exprimer le nombre de segments de Kuhn en
fonction de la masse molaire M0 d’une unité monomère. En considérant qu’une unité
monomère contient n0 liaisons, le nombre total de liaisons dans la chaîne s’écrit alors :
nℓ = n0M

M0
, ce qui conduit à l’expression [58] :

N =
n0

M0C∞

M. (1.23)

Ainsi, le degré de polymérisation défini par N est directement proportionnel à la masse
molaire du polymère.

1.2.3 Chaîne réelle, marche auto-évitante

Nous venons de voir le cas de chaînes idéales, où les interactions entre monomères
séparés de plusieurs liaisons le long de la chaîne sont ignorées. Pour prendre en compte
ces interactions, il faut estimer le nombre de contacts monomère-monomère existant pour
une même chaîne. Ce nombre dépend de la probabilité, pour un monomère donné, d’être

15



Chapitre 1

en contact avec un autre monomère ; dans une approximation en champ moyen, cette
probabilité est donnée par la fraction volumique de recouvrement φ⋆ [87] :

φ⋆ ≈ bd
N

Rd
. (1.24)

Le nombre de contacts entre deux monomères éloignés l’un de l’autre le long de la chaîne,
mais proches dans l’espace est alors donné par : Nφ⋆.

La marche auto-évitante est un modèle permettant de rendre compte de ces interac-
tions, elle est l’équivalent d’une marche aléatoire où l’on ne peut pas aller deux fois sur
le même point. On parle d’effet de « volume exclu » (figure 1.5).

Fig. 1.5 – Représentation du paramètre de volume exclu dans le cas de deux sphères de
volume identique, et de rayon Rg.

La distance entre extrémités ou le rayon de giration ne varient alors plus comme la
racine carré du nombre de segments, mais suivant la relation [86] :

R ≈ N νb, (1.25)

où ν est un nouvel exposant dit « de volume exclu », quelques fois appelé aussi expo-
sant « de gonflement ». L’effet de l’auto-évitement est d’accroître le volume de la chaîne
polymère par rapport au cas d’une chaîne idéale décrite par une marche aléatoire. Quan-
titativement, cette propriété se modélise par une interaction infiniment répulsive, dont la
portée est le diamètre de la zone d’exclusion (figure 1.5).

On peut alors considérer la chaîne polymère comme une fractale aléatoire de dimension
fractale Df = 1

ν
. Des calculs numériques, pour une approximation de Flory, donnent

Df = 1, 33 en 2 dimensions, et Df = 1, 66 en 3 dimensions [86]. Cette théorie peut être
étendue à des espaces de dimension supérieure à 3 ; on peut montrer que Df devient
alors constante et égale à 2 pour d ≥ 4 [45]. La dimension de l’espace dc = 4 est appelée
« dimension critique supérieure ». Pour des dimensions de l’espace supérieures à dc = 4,
le volume exclu n’a plus d’influence. La chaîne polymère se comporte alors comme une
marche aléatoire pure.

1.3 Polymères branchés

Si tous les monomères constituant le polymère sont identiques, on parle alors d’« ho-
mopolymères ». La physique de telles chaînes homogènes est déjà très riche [22,26,34,41].
Si le polymère est formé de monomères différents, on parle de « copolymères ». On dis-
tingue ensuite plusieurs types de copolymères suivant l’organisation entre les différents
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monomères. Dans le cas le plus fréquent, on a un copolymère « statistique » où les dif-
férents monomères se mélangent suivant des lois statistiques. Les propriétés mécaniques
sont alors moyennées.

Dans l’étude des polymères branchés, deux paramètres fondamentaux traduisant la
structure statique sont introduits : le nombre de segments de Kuhn entre points de bran-
chement ou points de réticulation Npb et le nombre de segments de Kuhn entre enchevê-
trements Ne (figure 1.6). Ces grandeurs sont proportionnelles au nombre de segments de
Kuhn N contenus dans le polymère. Les expressions de Npb et Ne sont données par une
relation similaire à celle de N (équation (1.23)) :

Npb =
n0

M0C∞

Mpb, (1.26)

Ne =
n0

M0C∞

Me, (1.27)

où Mpb et Me sont respectivement les masses molaires entre points de branchement et
entre enchevêtrements.

Fig. 1.6 – Illustration des points de branchement et d’enchevêtrement dans un réseau
polymère.

1.3.1 Gélification

Soit un système chimique formé initialement d’unités monomères qui ont chacune la
possibilité de se lier, par des liaisons covalentes et aléatoirement, à f molécules voisines. f
est alors appelée « fonctionnalité » des monomères. Le degré d’avancement de la réaction
(ou probabilité de réaction) notée p, est définie comme la fraction possible de liens formés à
un instant donné. Au cours de la réaction, p prend des valeurs de 0 à 1 (cette probabilité
est la même quelle que soit la molécule considérée). L’architecture d’un polymère est
déterminée par sa fonctionnalité moyenne f . Suivant les valeurs de f , il apparaît plusieurs
situations :

– f < 2 : il n’y a pas de formation de macromolécule.
– f = 2 : les macromolécules formées sont linéaires.
– f > 2 : les macromolécules formées peuvent présenter différentes architectures.

C’est le cas des polymères dits branchés ou réticulés.
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La gélification est définie comme étant la transition entre un système totalement
soluble formé de macromolécules de taille finie, et un système hétérogène formé de deux
phases : une soluble (le sol) et une insoluble (le gel).

On appelle « amas », « polymère » ou encore « N -mère » un ensemble de monomères
reliés les uns aux autres par des liaisons chimiques, le cas du « N -mère » faisant référence
plus précisément à un polymère de degré de polymérisation N . Le seuil de percolation pc

est la valeur de p pour laquelle la taille du plus grand amas tend vers l’infini, ce qui se
traduit ici par un amas qui s’étend d’un bord à l’autre du milieu, quelle que soit la taille
du milieu considéré. On parle du « point de gel » ou de « transition sol-gel ».

En-dessous du point de gel (p < pc), le système est un mélange polymoléculaire de
polymères branchés définissant la phase sol. Au-dessus du point de gel (p > pc), le sys-
tème est un mélange polymoléculaire de polymères branchés, mais dans ce cas, il existe
un amas dit de taille « infinie » reliant un bout à l’autre du milieu. Cette structure est
appelée gel. L’évolution d’un état à un autre est schématisée par la figure 1.7.

Fig. 1.7 – Schéma de la réticulation pour des valeurs de p allant de 0 à 1, dans le cas
d’une percolation dite de liens.

On définit alors la distance relative au seuil comme [94] :

ǫ =
p− pc

pc

. (1.28)

La plupart du temps, sauf en cas d’indication contraire, il faut comprendre par ǫ la valeur
absolue de la distance relative au seuil. Ainsi, à une extension ǫ donnée, est associée une
probabilité p.

En pratique, la transition sol-gel est caractérisée par une divergence de la viscosité
η0 de la phase sol en-dessous du point de gel et l’apparition d’un module élastique G0

associé à la phase gel au-dessus du point de gel, comme illustré par la figure 1.8.

Au cours de la transition sol-gel, les propriétés viscoélastiques sont donc fonction de ǫ.
En-dessous du point de gel (p < pc), le polymère est un liquide viscoélastique caractérisé
par une viscosité à fréquence nulle η0 qui augmente au fur et à mesure de la croissance
des amas, pour diverger et devenir infinie au point de gel [95] :

η0 ∝ ǫ−s. (1.29)
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Fig. 1.8 – Représentation du comportement de la viscosité η0 et du module élastique G0

autour du point de gel (p = pc).

Au-dessus du point de gel (p > pc), le polymère est alors un solide viscoélastique caracté-
risé par un module élastique G0 à fréquence nulle qui croît suivant la loi de puissance [95] :

G0 ∝ ǫt. (1.30)

G0 et η0 sont des grandeurs caractéristiques du polymère étudié. s et t sont des
exposants dits statiques. D’après la littérature, ces exposants ne sont pas universels et
semblent dépendre de la structure moléculaire du réseau en formation [3, 4, 6, 17, 62, 63,
73,78,86,88,100].

Expérimentalement, Nicolai et al. [73] ont mis en évidence ce comportement autour
du point de gel pour un gel polyuréthane. Leur résultat est donné par la figure 1.9, ils
aboutissent aux exposants : s = 1, 4 et t = 2, 4.

Fig. 1.9 – Mise en évidence expérimentale par Nicolai et al. [73] du comportement asymp-
totique de la viscosité η0 et du module G0 autour du point de gel pour un polymère
polyuréthane. Dans ce cas précis, les valeurs d’exposants sont : s = 1, 4 et t = 2, 4.
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Deux types de théorie ont été introduits pour modéliser de tels systèmes gélifiants :
la théorie classique de champ moyen (vulcanisation) et la théorie critique (percolation).

Les changements structuraux apparaissant au cours de la gélification ont tout d’abord
été modélisés par un processus de branchement aléatoire par Flory et Stockmayer dans
les années 1940 [33, 96, 97]. Plus tard, de nombreux auteurs ont revisité cette théorie.
Toutefois, toutes ces théories appartiennent à la théorie classique en champ moyen [94].

La différence qui existe entre la théorie de vulcanisation et celle de percolation réside
dans la prise en compte (ou non) des effets de volume exclu [20] : la vulcanisation suppose
des effets de volume exclu complètement négligés, alors que la percolation ne néglige que
partiellement ces effets. En effet, la réticulation de longues chaînes polymères en masse
est correctement décrite par la théorie en champ moyen car les molécules se recouvrent
significativement. D’un autre côté, la percolation critique décrit la structure moléculaire
pour des situations où les effets de volume exclu sont importants (polymérisation de petits
monomères multifonctionnels, réticulation de longues chaînes polymères en solution). Le
recouvrement des chaînes apparaît alors comme un élément essentiel pour déterminer le
domaine de validité du modèle, dans la mesure où un recouvrement induit des effets de
volume exclu négligés [22].

Il existe une transition entre ces deux comportements, faisant intervenir un paramètre
particulier : le critère de Ginzburg [22].

Comme nous l’avons dit, ces deux théories prédisent des formes en loi de puissance
similaires pour décrire la divergence et la croissance, proche du point de gel, de diverses
quantités. La principale distinction entre les deux apparaît dans les valeurs des exposants
critiques. Nous allons tout d’abord voir les différentes relations d’échelle communes aux
deux théories.

1.3.2 Relations et exposants d’échelle

Toutes les relations d’échelle intervenant dans cette partie ont été présentées en détail
dans plusieurs ouvrages de la littérature [3, 58, 94, 95]. Nous rappelons ici les principaux
résultats.

Distribution des masses molaires et moments

Une des grandeurs principales dans ces relations d’échelle est la distribution des masses
molaires pour une extension ǫ donnée. La fonction de distribution n (N) représente le
nombre de molécules de N segments de Kuhn (ou monomères de Kuhn) sur le nombre
total de monomères de Kuhn dans le système. Elle présente la forme suivante :

n (N) ∝ N−τg

(

N

N⋆

)

. (1.31)

τ est un exposant critique appelé « exposant de Fisher » ou exposant de polymolécularité.
g

(

N
N⋆

)

est la fonction de coupure intervenant à partir de N = N⋆, sa forme exacte n’est
pas connue. Ainsi, N⋆ représente le degré de polymérisation du plus grand amas (degré
de polymérisation caractéristique) pour une extension ǫ donnée. Au point de gel, cette
grandeur diverge suivant la loi :

N⋆ ∝ ǫ−1/σ, (1.32)
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où σ est un nouvel exposant critique.

Les quantités statiques intéressantes pour la suite sont définies à partir des moments
de la fonction de distribution. Le qième moment de cette distribution s’écrit :

mq =
∞

∑

N=1

N qn (N) ∝ ǫ
τ−q−1

σ . (1.33)

Comme dans toute transition de phase continue, il existe un paramètre d’ordre tra-
duisant le changement de phase, il est en quelque sorte une attestation que la transition
a eu lieu. Dans le cas particulier de la gélification, ce paramètre est la fraction de gel
Pgel. Elle traduit le rapport du nombre de monomères appartenant à la phase gel, sur le
nombre total de monomères dans le système. En-dessous du point de gel, Pgel est nulle.
Au-dessus du point de gel, Pgel croît suivant la loi de puissance :

Pgel ∝ ǫβ pour p > pc, (1.34)

jusqu’à Pgel = 1 où tous les monomères présents dans le système appartiennent à la phase
gel. Nous venons ainsi de définir un autre exposant critique β.

Le premier moment de la fonction de distribution représente la fraction de monomères
appartenant à la phase sol (Psol = 1 − Pgel) et s’écrit :

m1 = Psol =
∑

N

Nn (N) ∝ ǫ
τ−2

σ . (1.35)

La sommation est restreinte aux molécules de la phase sol (N fini).
L’exposant β associé à la fraction de gel peut alors s’écrire :

β =
τ − 2

σ
. (1.36)

Le second moment de la distribution diverge au point de gel, définissant ainsi un autre
exposant critique γ tel que :

m2 =
∑

N

N2n (N) ∝ ǫ−γ, (1.37)

avec :

γ =
3 − τ

σ
. (1.38)

De même, le troisième moment de la distribution diverge au point de gel suivant la
relation :

m3 =
∑

N

N3n (N) ∝ ǫ−γ−(1/σ). (1.39)

Les masses molaires moyennes en nombre (Mn), en masse (Mw) et en z (Mz) sont
définies à partir des rapports des moments de la distribution. Pour plus de clarté, nous
parlerons en termes de degrés de polymérisation moyens en nombre (Nn), en masse (Nw)
et en z (Nz) directement liés aux masses molaires respectives suivant la relation (1.23).
Ainsi, le degré de polymérisation moyen en nombre Nn est le rapport du premier moment
sur le moment d’ordre 0 de la distribution :

Nn =

∑

N Nn (N)
∑

N n (N)
. (1.40)
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Le degré de polymérisation moyen en masse Nw est le rapport du second moment sur le
premier moment de la distribution :

Nw =

∑∞
0 N2n (N)

∑

N Nn (N)
=

m2

Psol

∝ N⋆(3−τ) ∝ ǫ−γ . (1.41)

Nw et m2 sont caractérisés par le même exposant critique γ. En-dessous du point de gel,
ces deux paramètres sont égaux car Psol est alors égal à 1.

Enfin, le degré de polymérisation moyen en z Nz est donné par :

Nz =

∑∞
0 N3n (N)

∑∞
0 N2n (N)

∝ m3

m2

∝ N⋆ ∝ ǫ−1/σ. (1.42)

Tous les rapports des moments supérieurs à celui-ci divergent au point de gel avec l’ex-
posant critique 1/σ.

Les relations (1.36) et (1.38) conduisent à la nouvelle loi d’échelle :

β + γ =
1

σ
. (1.43)

Paramètres associés à l’amas caractéristique

Sont qualifiés de « caractéristiques » tous les paramètres associés au plus grand amas,
dont le degré de polymérisation est noté N⋆, la masse molaire M⋆ et le rayon de giration
ξ.

Nous avons vu que le degré de polymérisation caractéristique, à l’approche du point
de gel, suivait une loi en puissance de la forme (équation (1.32)) :

N⋆ ∝ ǫ−1/σ.

Le rayon de giration ξ de l’amas caractéristique est appelé « longueur de corrélation ».
Il diverge au point de gel suivant la loi :

ξ ∝ ǫ−ν . (1.44)

Cet amas caractéristique de masse M⋆ et de rayon ξ est auto-similaire, il peut donc
être décrit en termes de géométrie fractale, ainsi :

M⋆ ∝ N⋆ ∝ ξDf . (1.45)

De ces trois dernières relations, on en déduit la relation d’échelle suivante :

Df =
1

σν
. (1.46)

Fonction de corrélation et connectivité paire

La fonction de corrélation paire h (r) est proportionnelle à la probabilité que deux
monomères distants l’un de l’autre de r appartiennent au même amas. Proche du point
de gel, cette grandeur suit la loi d’échelle [58,95] :

h (r) ∝
(r

b

)−(d−2+η)

exp

(

−r
ξ

)

, (1.47)
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où η est un nouvel exposant critique.
Le nombre moyen de monomères par molécule peut être exprimé soit à partir de n (N),

soit à partir de h (r). Il est alors possible d’écrire [3, 58] :

m2 =

∫ ∞

0

h (r) rd−1dr ∝Mw. (1.48)

Cette équation fournit le lien entre l’exposant η de la fonction de corrélation et ceux
définis précédemment [58] :

γ = ν (2 − η) . (1.49)

Pour toutes les transitions de phase, dont la gélification, la valeur de l’exposant cri-
tique η est proche de zéro. Pour le cas particulier du champ moyen (vulcanisation) η est
exactement égal à zéro.

Relations particulières à chacune des deux classes d’universalité

Les valeurs des exposants critiques diffèrent suivant la classe d’universalité, et ce en
raison de la prise en compte, ou non, des effets de volume exclu. Les lois d’échelle définies
précédemment peuvent se ramener à deux exposants statiques indépendants τ et σ.

Ainsi, pour la vulcanisation (champ moyen) où η = 0, on a la relation [94] :

ν =
γ

2
=

(3 − τ)

2σ
. (1.50)

Par contre, dans le cas de la percolation critique, l’exposant ν est relié aux autres
exposants statiques par la relation d’hyperéchelle [5, 94] :

dν = β +
1

σ
=

(τ − 1)

σ
, (1.51)

également connue sous la forme :

Df =
d

τ − 1
. (1.52)

Cette dernière relation, en introduisant l’équation (1.46), peut également s’écrire [95,106] :

Df = d− β

ν
. (1.53)

En utilisant des lois d’échelle similaires, tous les exposants statiques peuvent être
déterminés à partir de la connaissance de deux d’entre eux, dans chaque classe d’univer-
salité.

La relation (1.51) implique que, à l’intérieur d’un volume de corrélation ξd et au-dessus
du point de gel, la densité du réseau est approximativement la même que celle de la plus
grande molécule de la phase sol :

Pgel

bd
∼= N⋆

ξd
. (1.54)

Si on définit le nombre de molécules se recouvrant nr par [59] :

nr =

Pgel

bd

N⋆

ξd

, (1.55)

alors, la percolation critique correspond au cas nr = 1 : un seul amas caractéristique
ne peut occuper un volume de corrélation. Les amas de taille ξ ou des portions de réseau
de cette taille ne peuvent donc pas se recouvrir dans la théorie de la percolation.
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1.3.3 Valeurs des exposants pour les deux théories : vulcanisation
et percolation critique

Nous allons à présent développer plus précisément la vulcanisation où les solutions
exactes sont déterminées par une approche champ moyen du réseau de Bethe ; nous
définirons ensuite les valeurs des exposants associées à chacune des classes d’universalité.
Enfin, par l’introduction du critère de Ginzburg, nous déterminerons les domaines de
validité de chacune des deux théories.

Vulcanisation

Le premier processus de percolation a été développé par Flory (1941) et Stockmayer
(1943). Cependant, les deux auteurs n’ont développé leur théorie de gélification que pour
un type de réseau particulier, le réseau de Bethe (figure 1.10), aboutissant ainsi à une
approximation en champ moyen du problème de percolation.

Fig. 1.10 – Schéma du réseau de Bethe ou arbre de Caley. A chaque itération est indi-
qué le nombre de monomères supplémentaires, p étant la probabilité de collage et f la
fonctionnalité d’un monomère (ici : f = 3).

Le réseau de Bethe (ou arbre de Cayley) est un modèle théorique à d dimensions dont
la structure arborescente est infinie, sans boucle ni chaîne pendante (figure 1.10). Chaque
site (ou monomère) possède une fonctionalité f . Le seuil de percolation pc est donné, dans
ce cas par :

pc =
1

f − 1
, (1.56)

et la distance relative au seuil par :

ǫ =
p− pc

pc

= (f − 1) p− 1. (1.57)
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Cette approximation en champ moyen, qui correspond à la classe d’universalité dite de
vulcanisation présente les mêmes relations d’échelle que celles discutées précédemment.

Proche du point de gel, en effectuant les approximations suivantes :



















|ǫ| << 1,

p ≈ pc =
1

f − 1
,

(1 − p) ≈ f − 2

f − 1
,

(1.58)

la fonction de distribution atteint alors, pour les grands amas, la forme asymptotique
suivante [87] :

n (N) ≈ f
√

2π (f − 1) (f − 2)
N− 5

2 exp

(

− f − 1

2 (f − 2)
ǫ2N

)

, (1.59)

soit :

n (N) ∝ N− 5
2 g

(

N

N∗

)

, (1.60)

où la fonction de coupure peut s’écrire : g
(

N
N∗

)

= exp
(

− N
N∗

)

et le degré de polyméri-

sation caractéristique : N∗ = −2(f−2)
f−1

ǫ−2. L’exposant de Fisher, défini précédemment, est

alors : τ = 5
2
. De même, il est possible d’écrire l’exposant σ, d’après l’expression de N⋆ :

σ = 1/2.

Notons Z la probabilité qu’une fonction réagisse avec une molécule de taille finie.
Cette probabilité fait intervenir deux contributions :

– la probabilité que la fonction ne réagisse pas : 1 − p,
– la probabilité que la fonction réagisse avec un monomère dont ses (f − 1) fonctions

sont reliées à des molécules de taille finie : pZf−1.
Finalement, la probabilité qu’un site choisi au hasard ne soit pas connecté au gel

est [87] :
Z = 1 − p+ pZf−1. (1.61)

La fraction de sol est la probabilité qu’un site choisi au hasard n’ait aucun de ses f
liens connecté au gel, soit :

Psol = Zf . (1.62)

Finalement, l’équation (1.61) a deux solutions définies respectivement pour p < pc et
p > pc :

– pour p < pc :
{

Psol = 1
Pgel = 0,

(1.63)

– pour p > pc et f = 3 :















Psol =

(

1 − p

p

)3

Pgel = 1 − Psol = 1 −
(

1 − p

p

)3

.

(1.64)
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Ainsi, au premier ordre, pour ǫ→ 0 et p > pc, la fraction de gel suit la loi de puissance :

Pgel ∝ ǫ, (1.65)

ce qui permet d’écrire la valeur de l’exposant critique β dans le cas de la vulcanisation :
β = 1. On peut remarquer alors que la relation d’échelle (1.36) est bien vérifiée.

Pour établir l’expression du degré de polymérisation moyen en masse, il faut considérer
un monomère choisi aléatoirement, et le nombre de monomères qui lui sont connectés.
Parmi les f liens possibles pour ce monomère, pf ont réagi. Ces pf liens conduisent
eux-mêmes au même nombre de monomères ayant chacun (f − 1) liens possibles dont
p (f − 1) ayant réagi, etc. Finalement, le nombre total de monomères connectés à ce
premier monomère origine est donné par l’expression :

Nw (p) = 1 + pf
[

1 + (f − 1) p+ (f − 1)2 p2 + ...
]

. (1.66)

Le degré de polymérisation moyen en masse Nw en-dessous du point de gel est donc
le nombre moyen de monomères dans un amas contenant un site choisi aléatoirement :

Nw (p) =
1 + p

1 − (f − 1) p
=

1 + p

1 − p
pc

. (1.67)

Au premier ordre, pour ǫ→ 0, on a la relation en loi de puissance :

Nw ∝ ǫ−1, (1.68)

qui permet alors d’écrire : γ = 1, vérifiant ainsi les relations d’échelle (1.38) et (1.43).
Dans le cas d’un polymère branché de Bethe, l’écart entre extrémités est tel que [109] :

R ∝ N4, (1.69)

ce qui correspond à une dimension fractale Df = 4. Il est alors possible de caluler
l’exposant ν à partir de la relation d’échelle (1.46), on obtient ν = 1/2. La relation
d’échelle (1.50), caractéristique de la vulcanisation, est alors vérifiée.

L’ensemble des valeurs des exposants présentées ici est rappelé dans le tableau 1.1.

Percolation critique

La percolation critique correspond à la situation où les interactions de volume exclu
sont partiellement négligées. La résolution exacte des relations d’échelle, dans le cadre de
cette théorie, fait appel aux techniques de simulation numérique telle que la méthode de
Monte-Carlo [83,84]. Expérimentalement [58] et via des simulations Monte-Carlo [43], il a
été établi que la fonction de coupure de l’équation (1.31) est approximée par une fonction
gaussienne de la forme :

g

(

N

N⋆

)

≈
exp

(

−
[

zmax −
(

N
N⋆

)σ]2
)

exp (−z2
max)

, (1.70)

où zmax = 0, 623.
L’ensemble des valeurs des exposants obtenues dans ce cadre est rappelé dans le

tableau 1.1 [106].
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Exposant Vulcanisation (champ moyen) Percolation critique
(pour tout d) (d = 3)

τ 5/2 2,20
σ 1/2 0,46
γ 1 1,76
β 1 0,39
ν 1/2 0,89
Df 4 2,50

Tab. 1.1 – Valeurs des exposants critiques en fonction de la théorie considérée [106].

Critère de Ginzburg

Le critère de Ginzburg ǫG, associé à la probabilité de Ginzburg pG, a été introduit
pour déterminer la gamme de validité des approximations en champ moyen. Il est défini
comme [58,87] :

ǫG =
|pG − pc|

pc

∝ N
−1/3
pb . (1.71)

Les modèles en champ moyen s’appliquent donc pour des systèmes où le nombre de
segments de Kuhn Npb est grand.

Considérons les probabilités suivantes : la probabilité que deux monomères de la phase
sol, appartenant à la même molécule soient espacés de ξ (h (ξ) bd) et la probabilité que
deux monomères choisis aléatoirement appartiennent à la phase gel (P 2

gel). Le critère de
Ginzburg compare ces deux probabilités à travers le paramètre [58] :

Θ =
h (ξ) bd

P 2
gel

=
PsolMwb

d

ξdP 2
gel

∝ 1

nr

. (1.72)

Si Θ < 1, le nombre de molécules de N⋆ monomères se recouvrant est tel que nr > 1,
le système est alors considéré comme loin du point de gel (ǫ > ǫG) et correctement décrit
par la théorie de vulcanisation.

Si Θ > 1, le nombre de recouvrement est nr = 1, le système est alors considéré comme
proche du point de gel (ǫ < ǫG) et correctement décrit par la théorie de percolation.

Aux grandes échelles, correspondent des extensions de réaction telles que ǫ < ǫG, soit
N > NG (degré de polymérisation de Ginzburg) et R > ξG (longueur de corrélation de
Ginzburg). Il semble alors que la théorie de la percolation soit la théorie valable [20].

En revanche, aux échelles petites, les extensions de réaction sont telles que ǫ > ǫG,
soit N < NG et R < ξG. On s’attend alors à ce que la théorie de vulcanisation soit valable
dans ce domaine [20].

Pour des échelles intermédiaires ǫ ≈ ǫG, il y aurait une transition entre ces deux classes
(figure 1.11).

Dimension critique de l’espace

Il est intéressant de remarquer que la relation d’hyperéchelle (1.51), caractéristique de
la théorie de precolation, est compatible avec les exposants critiques de la vulcanisation
pour une dimension critique de l’espace dc = 6. Pour des dimensions de l’espace d ≥ dc,
la théorie classique en champ moyen est alors exacte, et ǫG = 0.
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Fig. 1.11 – Dépendance du nombre de recouvrement nr avec la distance relative au seuil
ǫ (ǫG est la distance relative au seuil caractérisant le critère de Ginzburg).

1.4 Modèles d’agrégation

Le caractère irréversible du mécanisme de croissance joue un rôle important dans le cas
des agrégats : il conduit à des probabilités différentes d’obtenir des configurations d’amas
données, par rapport aux modèles à l’équilibre. Dans le cas d’agrégats, la dimension
fractale dépend donc des caractéristiques du mécanisme de croissance.

Plusieurs simulations numériques sur la base des mécanismes de croissance ont été
réalisées. Les modèles de croissance se définissent par différentes règles de croissance.
Lorsque les règles sont différentes, ils sont considérés comme distincts même si le résultat
géométrique final est identique. On peut distinguer deux principaux processus de crois-
sance d’agrégats : l’agrégation « particule-amas » et l’agrégation « amas-amas ». Ces
deux processus engendrent des agrégats ayant des propriétés très différentes. De plus,
pour chacun de ces processus, trois voies d’agrégation sont possibles :

– L’agrégation peut être limitée par la « réaction », c’est-à-dire qu’il faut franchir une
barrière de potentiel pour que le collage ait lieu.

– L’agrégation peut être limitée par la « diffusion », et dans ce cas, les entités (par-
ticules ou amas) diffusent dans l’espace et se collent instantanément dès que deux
entités se rencontrent.

– L’agrégation peut être « balistique », les entités évoluent alors librement dans l’es-
pace (les trajectoires sont rectilignes) avant de s’agréger.

Nous présentons ici une brève synthèse des principaux modèles de croissance.

1.4.1 Agrégation Particule-Amas

Modèle d’Eden

Le modèle d’Eden [29] est un des modèles de croissance les plus simples, utilisé pour
modéliser la croissance cellulaire. C’est un modèle de croissance locale, dont la règle de
croissance se décompose en deux étapes :

1. Choisir un site de façon aléatoire parmi des sites du périmètre.

2. Rendre actif le site choisi.

Le périmètre correspond à l’ensemble des sites inactifs plus proches voisins d’au moins
un site actif. A l’étape initiale par exemple (figure 1.12), un site est choisi au milieu d’un
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réseau carré. Son périmètre se compose de 4 sites inactifs. A l’étape suivante, un de ces
sites est sélectionné au hasard, il devient actif. Le périmètre se modifie en conséquence
et sa taille varie. Dans cet algorithme, le processus s’arrête soit lorsque l’amas atteint
les bords du réseau, soit après un nombre donné d’itérations. En effet, selon la règle du
modèle d’Eden, la croissance ne peut s’inhiber d’elle-même car le périmètre n’est jamais
vide. Autrement dit, il existe toujours des sites permettant la croissance de l’amas. Les
amas créés sont relativement compacts, et leur concentration est indépendante du rayon.
Ce modèle ne conduit pas à des structures fractales.

Fig. 1.12 – Les deux premières étapes du modèle d’Eden. Les signes « ? » représentent
les possibilités pour l’itération suivante, dit « périmètre ».

Modèle DLA (Diffusion Limited Aggregation)

Forrest et Witten [36], en 1979, ont analysé numériquement des photos de microscopie
électronique d’agrégats de diverses fumées et ont mis en évidence leur caractère fractal.
Cette expérience a motivé la création du modèle DLA (Diffusion Limited Aggregation),
aussi appelé « modèle Witten-Sander » proposé par Witten et Sander en 1981 [107]. Ce
modèle est une variante du modèle d’Eden, il est le plus important modèle d’agrégation
particule-amas.

Pour l’agrégation d’un système dilué dans un solvant liquide, une particule diffuse de
façon brownienne (à cause des collisions avec les molécules de solvant) sur un réseau en
venant d’un point suffisamment éloigné de l’amas en croissance, ce qui est modélisé par
une marche au hasard. Lorsque la particule arrive en contact avec l’amas, elle se colle
définitivement, le collage étant dû aux forces de courte portée de Van der Waals. Puis
arrive la particule suivante etc. (figure 1.13).

La modélisation numérique de ce phénomène est réalisée grâce à des générateurs de
nombres aléatoires qui permettent de choisir à chaque pas une direction aléatoire. La
dimension fractale obtenue pour ce modèle est comprise entre 1, 65 et 1, 74 pour d =
2 [107], suivant la géométrie du réseau considéré. Meakin [68] a démontré que Df = 2, 50
pour d = 3 et Df = 3, 32 pour d = 4.

Plus tard, Meakin [70] étudiera les effets de symétrie du réseau dans lequel se fait
l’agrégation sur les valeurs des exposants ; il proposera deux classes d’universalité suivant
l’anisotropie du réseau pour le cas bidimensionnel :

– Une pour les agrégations effectuées sans réseau ou sur des réseaux possédant au
moins 5 symétries pour laquelle : Df ≈ 1, 71.
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Fig. 1.13 – Modèle DLA (Diffusion Limited Aggregation), les particules blanches autour
de l’amas correspondent au périmètre de l’amas.

– Une pour les agrégations s’effectuant sur des réseaux fortement anisotropes avec
moins de 5 symétries pour laquelle : Df ≈ 1, 67.

Ce modèle a été utilisé pour prédire le taux de croissance dépendant du temps d’agré-
gats réels, ainsi que leurs propriétés mécaniques et de transport.

Modèle BPCA (Balistic Particle-Cluster Aggregation)

Si on considère que la diffusion des particules est plutôt de type balistique que brow-
nienne, on retrouve le modèle de Vold [103], qui considère des trajectoires linéaires aléa-
toires. C’est ce qui arrive dans certains systèmes physiques où le milieu baignant les
particules est beaucoup plus dilué. L’agrégation est alors limitée par le mouvement balis-
tique des particules. Ce modèle conduit à des amas compacts (Df ≈ d), qui ne sont plus
fractals en « volume » ; seule leur surface périphérique peut être considérée comme une
fractale auto-affine.

Modèle RLA (Reaction Limited Aggregation)

Ce modèle est une variante du modèle DLA. Il reste un modèle irréversible mais
consiste à introduire une probabilité de collage p entre la particule diffusant et le système
en croissance.

Pour des probabilités p faibles, l’agrégat semble plus compact. Il faut attendre des
tailles d’amas très grandes pour retrouver les exposants caractérisant le modèle DLA.

Quand la probabilité de collage fixée tend vers 0, la particule en diffusion peut occuper
toutes les positions de collage en surface avant de se fixer définitivement. La procédure
devient alors équivalente à coller la particule additionnelle sur un site choisi au hasard,
uniformément sur la surface de l’amas. On retrouve ainsi le principe du modèle d’Eden.

Numériquement, la dimension fractale observée pour d = 3 dans ce modèle de crois-
sance est [55,89,104] :

Df = 2, 1 ± 0, 1.

En pratique, pour des p petits (mais différents de zéro), le système croît au début
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comme le modèle d’Eden, avec des amas très compacts. Puis, au-delà d’une taille carac-
téristique, le caractère fractal apparaît et on retrouve les mêmes exposants que pour p = 1
(modèle DLA). La transition entre ces deux régimes a fait l’objet de plusieurs études [9].

Comme pour l’amas balistique, la surface des amas formés est une fractale auto-affine.

1.4.2 Agrégation Amas-Amas

Modèle DLCA (Diffusion Limited Cluster Aggregation)

En 1983, Meakin [69] a introduit un nouveau modèle numérique : toutes les particules
et tous les amas peuvent bouger et se coller lors de leurs rencontres, contrairement au
modèle DLA. Désormais, le modèle ne comporte plus de particule-germe autour de la-
quelle s’organise l’agrégation (figure 1.14). Partant de particules initialement dispersées
au hasard dans l’espace, l’agrégation se fait par collage de particules pour donner des
amas de deux particules puis par collage de ces amas avec d’autres amas ou particules et
ainsi de suite... Deux versions simples de ce modèle ont été développées : une première
version où la mobilité des amas est la même pour tous les amas, quelle que soit leur
taille, et une deuxième version où la mobilité des amas est inversement proportionnelle à
la taille de l’amas considéré. Le modèle DLCA, quelle que soit la version, donne des amas
dont la dimension fractale est telle que 1, 4 < Df < 1, 5 pour d = 2 [69] et Df ≈ 1, 78
pour d = 3 [8]. Plus tard, Rahmani et al. [81] ont analysé les simulations numériques
pour d = 3 de ce modèle, et ont mis en évidence la bonne concordance des résultats
numériques avec ceux obtenus expérimentalement sur des aérogels.

Le modèle DLCA s’applique dans les cas où les forces répulsives entre particules sont
négligeables, ce qui revient à dire que la probabilité de collage entre amas est égale à
l’unité.

Fig. 1.14 – Modèle DLCA (Diffusion Limited Cluster Aggregation).

Modèle BCA (Balistic Cluster-Cluster Aggregation)

Dans ce cas, le milieu baignant les particules est très dilué. Le libre parcours moyen des
amas, qui caractérise leur mouvement de diffusion brownienne, peut devenir très grand.
Si l’on peut considérer qu’il reste toujours plus grand que la taille des amas eux-mêmes,
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ceux-ci ne se rencontrent que selon des trajectoires relatives qui deviennent des lignes
droites aléatoires dans l’espace. La dimension fractale Df des amas est alors d’environ
1, 5 pour d = 2 et 1, 9 pour d = 3 [8].

Modèle RLCA (Reaction Limited Cluster Aggregation)

Contrairement au modèle DLCA, les forces répulsives entre amas ne sont plus négli-
gées. Ce modèle permet de décrire la situation expérimentale où l’agrégation de particules
colloïdales s’effectue en négligeant partiellement les effets de volume exclu. Le potentiel
d’interaction entre les amas résulte de l’addition du potentiel de Van der Waals et d’un
potentiel répulsif électrostatique. Ce potentiel d’interaction Ei présente un maximum
dont la hauteur dépend de l’efficacité de l’écran et qui agit comme une barrière de poten-
tiel entre deux particules. Si on note kBT l’énergie d’agitation thermique des particules
(kB étant la constante de Boltzmann et T la température), lorsque Ei >> kBT , les par-
ticules en mouvement restent enfermées dans des « cages » sans jamais s’approcher les
unes des autres. Lorsque Ei ≈ kBT , la probabilité de franchissement de la barrière de
potentiel, bien que faible, existe quand même, et de temps en temps, deux particules
peuvent la franchir pour venir se coller de façon irréversible. Une façon de modéliser
cette situation expérimentale est d’introduire une probabilité p de collage tendant vers
zéro dans le modèle DLCA. La dimension fractale des amas obtenus vaut Df ≈ 2, 05
pour d = 3. Ce modèle, qui considère que toutes les possibilités de collage entre deux
amas sont équiprobables, a été introduit en 1984 et est maintenant connu sous le nom de
modèle RLCA [14,46,51].
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CHAPITRE

2

Propriétés dynamiques des gels polymères

Les matériaux polymères proches de la transition sol-gel présentent un comportement
dynamique caractéristique. Le point de référence pour l’analyse de ces modèles est l’ins-
tant critique de la transition sol-gel (pc), pour lequel la relaxation du matériau devient
auto-similaire sur une très large gamme de temps de relaxation. L’universalité de cette
transition et ses conséquences ont été très étudiées durant ces 20 dernières années, Win-
ter et al., en 1997, en ont présenté un aperçu [106]. Toutefois, les propriétés dynamiques
autour du point de gel restent encore mal comprises [3, 20].

L’objectif de ce chapitre est de présenter les propriétés viscoélastiques des polymères
linéaires et branchés. Dans un premier temps, nous allons aborder la viscoélasticité des
polymères linéaires avec les deux principaux modèles : modèle de Rouse et modèle de
Zimm. Nous verrons ensuite la viscoélasticité des polymères branchés à la transition sol-
gel avec quelques-uns des différents modèles développés à ce sujet. Nous distinguerons
deux cas : le cas des polymères branchés monomoléculaires et celui des polymères bran-
chés polymoléculaires. Finalement, nous donnerons les principaux résultats concernant
les valeurs des exposants critiques statiques et dynamiques obtenues dans la littérature
pour différents polymères.

2.1 Viscoélasticité des polymères linéaires

Pour modéliser la dynamique des polymères, il faut supposer un type d’interaction
hydrodynamique entre monomères d’une même chaîne. En effet, chaque monomère crée,
en se déplaçant, un champ de vitesse à longue portée influençant l’ensemble de la chaîne.
On envisage deux limites : celle de Zimm pour laquelle ces interactions sont prises en
compte et celle de Rouse, dite d’approximation de drainage libre, pour laquelle elles sont
ignorées. La première est pertinente en solution diluée où les chaînes gonflées se déplacent
par blocs en entraînant le solvant qu’elles contiennent tandis que le modèle de Rouse est a
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priori valable dans le fondu pour lequel les interactions hydrodynamiques sont négligées.

2.1.1 Modèle de Rouse

Le modèle dynamique de Rouse, établi en 1953 [85] est le premier modèle proposé
pour décrire la dynamique des polymères. Il se propose d’interpréter des résultats ma-
croscopiques en se fondant sur une description microscopique du mouvement des chaînes
polymères. Il permet une présentation simple des concepts de base de la dynamique d’une
chaîne linéaire, et est à la base des modèles développés par la suite. Le modèle de Rouse
ne tient compte ni des effets de volume exclu, ni des interactions hydrodynamiques (drai-
nage libre). Il convient dans le cas d’un polymère fondu pour lequel les effets de volume
exclu sont négligés (configuration des chaînes idéales), ainsi que les interactions hydro-
dynamiques (pas de solvant).

Dans ce modèle, une chaîne moléculaire est constituée d’une succession de (N + 1)
masses ponctuelles reliées entre elles par N ressorts traduisant les forces de rétraction
élastiques, b étant la longueur d’un ressort au repos (figure 2.1). Chaque ressort est une
sous-chaîne assez longue pour être considérée gaussienne. Ces masses se déplacent dans
un milieu visqueux. On note ζ le coefficient de frottement monomère de la chaîne.

Fig. 2.1 – Modèle en collier de perles. b est la longueur d’un ressort au repos, ~ri le vecteur
positionnant la iième masse, et R l’écart entre extrémités de la chaîne.

Ce modèle ne tient pas compte des restrictions d’angle de valence ou de rotation de
liaisons, les segments à considérer sont les segments statistiques.

La distribution gaussienne est une première approximation. Quand l’écart entre ex-
trémités est faible par rapport à la longueur développée de la chaîne (N élevé), la densité
de probabilité de ces écarts s’exprime par une gaussienne. Cette distribution exprime une
diminution du nombre de conformations disponibles au fur et à mesure que la chaîne
s’allonge. La densité de probabilité par unité de volume de trouver, pour une chaîne de N
segments, un écart entre extrémités R, est alors donnée par l’équation (1.6), et correspond
au cas d’une chaîne idéale :

P (N,R) =

(

3

2πNb2

) 3
2

exp

(

− 3R2

2Nb2

)

. (2.1)

On admet que le nombre de conformations que peut adopter la chaîne, Ω (R), est
proportionnel à cette probabilité. L’entropie s’écrit alors :

S = kB ln Ω = S0 −
3kBR

2

2Nb2
, (2.2)
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où S0 est une constante entropique.
Le travail nécessaire pour provoquer un déplacement dR de l’extrémité de la chaîne

s’exprime comme la dérivée de l’énergie libre d’Helmoltz F . Par définition et en considé-
rant une enthalpie nulle : F = −TS. Finalement, on a la relation :

dF = −TdS =
3kBTR

Nb2
dR, (2.3)

avec la force correspondante : 3kBTR
Nb2

. On constate que la force de rétraction, agissant sur
une chaîne individuelle est proportionnelle à l’écart entre extrémités et ne s’annule que
si cette distance est nulle. La constante de rappel pour un ressort est alors donnée par
l’expression [48] :

Kr =
3kBT

b2
. (2.4)

Chaque ressort est assimilé à un segment. Seuls les déplacements lents sont considérés,
les effets d’inertie et les interactions entre sous-chaînes sont donc négligés. Les forces mises
en jeu sont alors : les forces élastiques et les forces de frottement. Soit ~ri la coordonnée
vectorielle de la iième masse. Les forces s’exerçant sur cette masse sont [32] :

– La force due au ressort entre i et i+1 : Kr ( ~ri+1 − ~ri).
– La force due au ressort entre i et i−1 : −Kr (~ri − ~ri−1).
– La force due au frottement : −ζ d~ri

dt
.

En appliquant le principe fondamental de la statique sur la iième masse, on obtient
l’équation suivante pour 1 < i < N [22, 26,48] :

ζ
d~ri

dt
= Kr [( ~ri+1 − ~ri) − (~ri − ~ri−1)] . (2.5)

Pour la première masse, cela correspond à la relation :

ζ
d~r1
dt

= Kr (~r2 − ~r1) , (2.6)

et pour la N ième masse, à la relation :

ζ
d ~rN

dt
= −Kr ( ~rN − ~rN−1) . (2.7)

Finalement, pour une chaîne continue, on obtient l’équation de diffusion suivante :

ζ
∂r

∂t
= Kr

∂2r

∂x2
=

3kBT

b2
∂2r

∂x2
, (2.8)

où x traduit la coordonnée curviligne le long de la chaîne.
En considérant deux masses fictives 0 et N + 1, on a les relations : r1 − r0 = 0 et

rN+1 − rN = 0, on obtient donc comme conditions aux limites : ∂r
∂x

= 0 pour x = 0 et
x = N . La solution de l’équation (2.8) peut être écrite sous la forme de variables séparées
avec r tel que :

r =
N

∑

p=1

Xp̃ (t) Φp̃ (x) , (2.9)
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où p̃ représente l’indice du mode considéré. L’expression de l’équation de diffusion devient
alors :

N
∑

p̃=1

∂Xp̃ (t)

∂t
Φp̃ (t) =

Kr

ζ

N
∑

p̃=1

Xp̃ (t)
∂2Φp̃ (x)

∂x2
. (2.10)

Une solution sera obtenue si les fonctions Φp̃ et Xp̃ vérifient les équations suivantes :











∂Xp̃ (t)

∂t
= −Ap̃Xp̃ (t) ,

∂2Φp̃ (x)

∂x2
= −Bp̃Φp̃ (x) ,

(2.11)

avec :
Kr

ζ
=

3kBT

ζb2
=
Ap̃

Bp̃

. (2.12)

Les modes normaux Φp̃, d’après les conditions aux limites, s’écrivent [26] :

Φp̃ (x) = cos

(

p̃πx

N

)

. (2.13)

Bp̃ est alors égal à :

Bp̃ =

(

p̃π

N

)2

. (2.14)

On en déduit l’expression de Ap̃ :

Ap̃ =
Kr

ζ
Bp̃ =

Kr

ζ

(

p̃π

N

)2

. (2.15)

On appelle Xp̃ les coordonnées normales de ces modes, soit les amplitudes des modes
normaux, données par l’expression [26] :

Xp̃ (t) = Xp̃0 exp

[

−Kr

ζ

(

p̃π

N

)2

t

]

. (2.16)

Les valeurs de Xp̃0 sont déterminées par l’écart à l’équilibre, selon la relation (2.9).

De l’équation (2.16), on en déduit le temps de relaxation des coordonnées normales [22] :

τp̃ =
ζb2N2

3kBT p̃2π2
. (2.17)

Le temps de relaxation le plus long (p̃ = 1) est caractéristique du mouvement de la
chaîne dans son ensemble, il est appelé « temps de Rouse ». Il est donné par :

τ1 =
ζb2N2

3kBTπ2
. (2.18)

Le temps de relaxation associé au mode p̃ (p̃ > 1) est relié au temps de relaxation le
plus long par la relation :

τp̃ =
τ1
p̃2
. (2.19)
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L’équation (2.18) suggère que τ1 est fortement dépendant du degré de polymérisation
(soit de la masse molaire) et de la température.

p̃ = N conduit au temps de relaxation le plus court, il traduit les mouvements locaux,
indépendants, des segments :

τN =
ζb2

3kBTπ2
. (2.20)

τp̃ ne renseigne que sur la relaxation de la conformation vers la conformation la plus
probable après un écart par rapport à la conformation d’équilibre (le centre de masse
étant considéré comme fixe).

Dans le cas du modèle de Rouse, où l’hypothèse de drainage libre est faite, la per-
turbation due à la vitesse d’écoulement du solvant au voisinage d’une particule par la
présence d’autres particules est négligée. La chaîne polymère se comporte alors comme
une chaîne libre. Ainsi, pour N segments indépendants de longueur b se déplaçant avec
une vitesse relative v dans un solvant de viscosité η0, la force de frottement totale s’écrit :

ff = 6πη0Nbv. (2.21)

D’après la théorie de Rouse, en tenant compte du déplacement global de la chaîne, un
mode normal p̃ = 0 apparaît. Le coefficient de diffusion du centre de masse s’écrit alors :

D =
kBT

Nζ
. (2.22)

Les relations d’échelle pour D et τ1 sont alors de la forme :

D ∝ N−1, (2.23)

τ1 ∝ N2. (2.24)

Ces résultats sont en désaccord avec les lois d’échelle obtenues expérimentalement en
condition θ qui conduisent à [26] :

D ∝ N−1/2, (2.25)

τ1 ∝ N3/2. (2.26)

Ceci a été attribué au fait que les interactions hydrodynamiques dans le modèle de
Rouse sont négligées.

Dans le cadre du modèle de Rouse, l’élasticité de la chaîne est entropique et les défor-
mations sont supposées suffisamment faibles pour justifier une approximation gaussienne.
La contrainte pour une déformation générale s’écrit alors :

σ̆ =
3ctotkBT

Nb2
〈rr〉 . (2.27)

ctot est le nombre de chaînes par unité de volume, 〈rr〉 peut être calculé en sommant
les contributions des modes normaux. Le module de relaxation s’écrit finalement sous la
forme :

G (t) =
3ctotkBT

Nb2

N
∑

p̃=1

exp

(

− p̃
2t

τ1

)

. (2.28)
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Aux temps courts, seuls les modes rapides contribuent à la relaxation, la somme peut
donc en première approximation être remplacée par une intégrale [48] :

∫ ∞

0

exp

(

− p̃
2t

τ1

)

dp̃ =
1

2

√

πτ1
t
, (2.29)

ainsi, le module de relaxation s’écrit :

G (t) =
3ctotkBT

2Nb2

√

πτ1
t
, (2.30)

et suit une loi de puissance d’exposant −1
2
. D’une manière générale, pour une répartition

de temps de relaxation en 1
p̃i , le module de relaxation décroît en t−

1
i . La distribution des

temps de relaxation est donnée par l’expression [26] :

H (τp̃) =
bN2

2π

√

(

ζkBT

6

)

√
τp̃. (2.31)

Ce modèle s’applique pour des expériences dont la durée est bien supérieure au temps
de relaxation des modes locaux ou bien inférieure au temps de relaxation de la chaîne
entière.

2.1.2 Modèle de Zimm

Dans le cas du modèle de Zimm, les interactions hydrodynamiques ne sont pas né-
gligées et la friction associée au déplacement dans le solvant n’est pas celle de N petites
sphères de taille du monomère (modèle de Rouse) mais celle d’une grande sphère de la
taille de la pelote de polymère (modèle de Zimm). En effet, quand la concentration de
la solution augmente, la distance entre les monomères diminue, et Zimm [109] a montré
que l’écoulement du solvant devient alors plus difficile, de sorte qu’il devient nécessaire
de prendre en compte les interactions hydrodynamiques. La théorie de Zimm reprend les
mêmes hypothèses que la théorie de Rouse, mais en considérant les interactions entre
monomères et molécules de solvant. La pelote que forme une chaîne se déplace avec le
solvant qu’elle contient et se comporte comme une sphère de rayon RH [48], appelé rayon
hydrodynamique. La friction subie par la chaîne n’est plus proportionnelle au nombre de
segments comme c’est le cas dans le modèle de Rouse.

En supposant une forme sphérique pour la pelote, la force de frottement s’écrit :

ff = 6πη0RHbv. (2.32)

On peut remarquer que la prise en compte des interactions hydrodynamiques a pour effet
de diminuer la force globale agissant sur la pelote polymère, par rapport au modèle de
Rouse où la force de friction est donnée par l’équation (2.21).

Le coefficient de diffusion en fonction de la friction est calculé à partir de la formule
d’Einstein (D = kBTv

ff
) pour obtenir la relation :

D =
kBT

6πη0bRH

. (2.33)
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Le rayon hydrodynamique suivant la loi de puissance RH = bN ν , l’équation (2.33), sou-
vent appelée « relation Stokes-Einstein », met en évidence que D suit une loi de puissance
en N−ν où ν est l’exposant de volume exclu.

De même, le temps de relaxation le plus long (τ1 ≈ R2
H

D
) s’écrit :

τ1 ≈
6πη0R

3
Hb

3

kBT
. (2.34)

L’expression de G (t) (équation (2.30)) reste inchangée.

En cas d’interactions hydrodynamiques, l’établissement des temps de relaxation se
complique singulièrement du fait que la vitesse d’une particule (ou segment) ne dépend
plus seulement de la force agissant sur cette particule, mais également de celle agissant
sur toutes les autres particules. L’effet résultant est donc de diminuer la force globale
agissant sur la pelote et de diminuer également le temps de relaxation le plus long cor-
respondant aux mouvements de la chaîne entière. En revanche, les mouvements locaux
correspondant aux temps de relaxation les plus courts ne sont pas modifiés. Il en résulte
une compression du spectre de relaxation.

La vitesse, traduite par l’équation (2.5) dans le modèle de Rouse, prend pour le modèle
de Zimm la forme plus générale, appelée « équation de Langevin » [26] :

d~ri

dt
=

∑

j

Hij
~Fj, (2.35)

où Hij est appelée matrice de mobilité et ~Fj l’ensemble des forces s’excerçant sur une
masse.

Pour une solution très diluée, la vitesse d’une particule n’est déterminée que par la
force agissant sur cette particule et

Hij =
I

ζ
δij,

où I est la matrice unité et δij le symbole de Kronecker defini par δij = 1 si i = j et
δij = 0 si i 6= j. Dans la limite des faibles flux, en supposant le fluide incompressible et
la force d’inertie du fluide négligeable, on peut écrire :











Hij =
1

8πη0~rij

(~rij~rij + I) (pour i 6= j) ,

Hij =
I

ζ
(pour i = j) ,

(2.36)

où ~rij est le vecteur unité dans la direction (~ri − ~rj). Ce tenseur ainsi défini est appelé
« tenseur de Oseen ».

Cette équation fut d’abord dérivée par Zimm, et porte son nom. Proche de l’état
d’équilibre, Zimm a fait l’approximation consistant à remplacerHij par sa valeur moyenne
〈Hij〉eq :

〈Hij〉eq =
1

6πη0

〈

1

|ri − rj|

〉

eq

, (2.37)
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et a postulé une distribution gaussienne des ~rij, ce qui conduit à l’expression suivante :

〈Hij〉eq =
I

(6π3 |i− j|)1/2 η0b
. (2.38)

En utilisant cette dernière expression de Hij, on peut résoudre l’équation de Langevin, le
coefficient de frottement relatif au mode p̃ est alors donné par [26] :

ζp̃ =
(

12π3
)1/2

η0

(

Nb2p̃
)1/2

, (2.39)

et les temps de relaxation par :

τp̃ =
η0

(

N1/2b
)3

(3π)1/2 kBT

1

p̃3/2
. (2.40)

La relation d’échelle pour τ1 est alors de la forme :

τ1 ∝ N3/2. (2.41)

La fonction de relaxation peut être calculée de façon identique au modèle de Rouse
en considérant la relation suivante :

∫ ∞

0

exp

(

− p̃
bt

τ1

)

dp̃ =
(τ1
t

)1/b
∫ ∞

0

exp
(

−xb
)

dx = Γ

(

1 +
1

b

)

(τ1
t

)1/b

(2.42)

Γ
(

1 + 1
b

)

étant la fonction gamma. Le modèle de Zimm prévoit une fonction de relaxa-

tion en t−2/3 dans le cas idéal et t−5/9 avec la prise en compte des effets de volume exclu.
Ainsi, ce modèle décrit correctement le comportement viscoélastique des solutions de po-
lymères en régime dilué et semi-dilué. Les interactions hydrodynamiques sont totalement
indépendantes de la qualité du solvant ; il s’agit d’interactions liées uniquement au frot-
tement, c’est-à-dire au transfert de quantité de mouvement entre les chaînes polymères
et le milieu environnant. La qualité du solvant au contraire est liée aux interactions ther-
modynamiques. Son seul effet, dans le cadre présent, est de modifier le diamètre de la
sphère hydrodynamique liée à la molécule.

2.2 Viscoélasticité des polymères branchés

A l’approche du seuil de gélification, le changement des propriétés dynamiques du
système est l’aspect le plus perceptible. Avant le seuil, la viscosité augmente avec la
croissance des amas et diverge au point de gel. La gélification est finalement une transition
liquide-solide. La description théorique de son comportement dynamique au point critique
est plus difficile que celle des propriétés statiques, car elle requiert un double postulat. Le
premier concerne les lois d’échelle et le deuxième le type d’interactions hydrodynamiques
qui s’exercent entre amas. Le premier aspect est la base des différents modèles proposés,
il part du principe qu’il existe une relation directe entre la masse des polymères et leurs
temps de relaxation. Le deuxième aspect est moins immédiat, car s’il est usuellement
admis que les interactions hydrodynamiques sont négligées dans le cas des polymères
fondus, la polymolécularité complique le problème dans le cas des polymères branchés au
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point de gel.
Expérimentalement, les exposants critiques rapportés dans la littérature ne permettent
pas de dégager un consensus.

Les principes de base de la viscoélasticité sont rappelés dans l’annexe A. Les relations
principales de la rhéologie des polymères proche de la transition sol-gel ont fait l’objet
d’un article de revue par Winter et al. [106].

2.2.1 Généralités

Proche du point de gel (p ≈ pc), les amas en croissance peuvent être décrits en terme
de géométrie fractale à des échelles de longueur comprises entre la taille de quelques
monomères et la longueur de corrélation ξ. Ces deux longueurs de coupure (interne et
externe) correspondent respectivement à deux limites du comportement viscoélastique :

– Les hautes fréquences traduites par la fréquence ω0, fréquence caractéristique de la
transition entre le domaine de Rouse fractal et le domaine de Rouse.

– Les basses fréquences traduites par la fréquence de croisement ω⋆, fréquence inverse
du temps de relaxation du plus grand amas.

Il est alors possible d’écrire une relation d’échelle entre la fréquence de relaxation du plus
grand amas ω⋆ et sa masse, ainsi :

ω⋆ ∝ ξ−z̄, (2.43)

soit encore :

ω⋆ = ω0ǫ
z avec z = νz̄, (2.44)

avec ω0 ≈ 1/τ0, où τ0 est le temps de relaxation du plus petit amas fractal, il correspond
au temps de relaxation de transition entre les comportements viscoélastiques de Rouse
fractal et de Rouse normal (figure 2.2).

Pour des échelles de longueur inférieures à ξ, l’auto-similarité des amas implique une
relation similaire entre les fréquences de relaxation et la taille de la partie du polymère
en mouvement. On peut supposer qu’à des fréquences supérieures à ω⋆, le module visco-
élastique complexe peut s’écrire :

G∗ = G′ + jG′′ ∝
(

jω

ω0

)u

=

(

ω

ω0

)u

exp (jδ) , (2.45)

où l’angle de perte δ s’écrit :

δ = arctan

(

G′′

G′

)

=
uπ

2
. (2.46)

Finalement, autour de la transition sol-gel, pour des fréquences comprises entre ω⋆ et
ω0, les modules G′ et G′′ obéissent à une loi en puissance d’exposant u :

G′ ∝ G′′ ∝ ωu. (2.47)

Les modules G′ et G′′ sont donc parallèles dans un graphe log-log, et l’angle de perte δ
est indépendant de la fréquence.

Au point de gel, le comportement viscoélastique des polymères peut être schématisé
par la figure 2.2. On distingue alors 3 zones :
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– La zone de transition vitreuse pour des fréquences proches d’une fréquence notée
ωg. La valeur du module G′ au plateau est notée Gg.

– La zone de Rouse pour des fréquences comprises entre ω0 et ωg, dite zone des
fréquences intermédiaires. Le comportement est dominé par une relaxation de Rouse
de petits amas dont l’arrangement spatial n’est pas auto-similaire. La valeur de
l’exposant critique dans cette zone est u = 0, 5.

– La zone de Rouse fractal pour des fréquences inférieures ou égales à ω0. Cette zone
correspond à la relaxation des grands agrégats auto-similaires constitués d’amas
polymoléculaires [28]. La valeur de l’exposant critique u est obtenue par la combi-
naison de la théorie statique de la percolation et du modèle dynamique de Rouse :
0, 5 < u < 1. Gt est la valeur du module G′ associé à la fréquence ω0.

Fig. 2.2 – Schéma des propriétés viscoélastiques d’un fondu de polymères branchés po-
lymoléculaires au seuil de transition sol-gel (p = pc). On distingue 3 zones suivant la
fréquence angulaire ω : la zone de Rouse fractale pour ω < ω0, la zone de Rouse pour
ω0 < ω < ωg et la zone de transition vitreuse pour ω > ωg.

La figure 2.3 présente la courbe de G′ (ω) et G′′ (ω) obtenu par Nicolai et al. [28, 73]
pour un gel polyuréthane au voisinage de la transition sol-gel. On distingue bien les trois
domaines de comportement viscoélastique définis précédemment. La valeur de l’exposant
critique u obtenue dans la zone de Rouse fractale est u = 0, 71.

Autour du point de gel, les propriétés dynamiques viscoélastiques des polymères pré-
sentent des formes différentes suivant la valeur de p ; pour des fréquences telles que ω < ω0,
on distingue deux cas :

– Soit p < pc :
Pour des fréquences ω < ω⋆, le polymère présente un comportement de type liquide.
Les dépendances en fréquence des modules de conservation et de perte sont celles
d’un liquide ordinaire :

{

G′ ∝ ω2,
G′′ ∝ ω.

(2.48)

42



Propriétés dynamiques des gels polymères

Fig. 2.3 – Courbe maîtresse de la dépendence en fréquence de G′ et G′′ d’un gel polyure-
thane très proche de la transition sol-gel obtenue par Nicolai et al. [28, 73].

Pour des fréquences ω ≥ ω⋆, les modules de conservation et de perte obéissent à
une loi en puissance donnée par la relation (2.47) : G′ ∝ G′′ ∝ ωu.

– Soit p > pc :
Pour des fréquences ω < ω⋆, le polymère présente un comportement de type solide.
Les dépendances en fréquence des modules de conservation et de perte sont telles
que :

{

G′ ∝ ω0,
G′′ ∝ ω.

(2.49)

Pour des fréquences ω ≥ ω⋆, les modules de conservation et de perte obéissent à la
même loi en puissance que précédemment : G′ ∝ G′′ ∝ ωu.

La fréquence ω⋆ représente la fréquence caractéristique de l’amas le plus grand.

A fréquence nulle, nous avons vu que la viscosité η0 et le module de cisaillement G0

obéissaient aux lois de puissance suivantes (équations (1.29) et (1.30)) :
{

pour p < pc ⇒ η0 ∝ ǫ−s,
pour p > pc ⇒ G0 ∝ ǫt.

Les différents types de comportement rhéologique suivant les valeurs de p sont sché-
matisés sur la figure 2.4.

La dépendance de ω⋆, η0 et G0 en fonction de la distance relative au seuil ǫ conduit
aux expressions suivantes :

η0 ∝ ω⋆(− s
t ), (2.50)

et
G0 ∝ ω⋆( t

z ). (2.51)
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Fig. 2.4 – Représentation des différents comportements rhéologiques pour des fréquences
ω < ω0 : (a) au-dessous du point de gel (p < pc), (b) au point de gel (p ≈ pc) et (c)
au-dessus du point de gel (p > pc).

Pour de fréquences ω < ω⋆, on a G′ = G0 et G′′ = ωη0 ; de plus, G′ et G′′ sont
proportionnels quelle que soit la fréquence ω > ω⋆, ce qui conduit aux relations entre
exposants dynamiques (z et u) et exposants statiques (s et t) :

z = s+ t, (2.52)

et

u =
t

s+ t
. (2.53)

Cette dernière relation sous-entend qu’une non-universalité de u entraîne également une
non-universalité dans les exposants s et t.

On peut alors remarquer qu’au-dessus du point de gel, les parties réelle et imaginaire
du module de cisaillement sont égales pour la fréquence ω⋆ :

G′ (ω⋆) = G′′ (ω⋆) , (2.54)

et l’équation (2.51) s’écrit :
G0 ∝ ω∗u. (2.55)

Finalement, le comportement dynamique sur toute la gamme de fréquences peut être
résumé par l’expression générale [27] :

G∗ = G0ǫ
th̃

(

jω

ω⋆

)

, avec ω⋆ = ω0ǫ
z et h̃

(

jω

ω⋆

)

∝ ωu. (2.56)

Cette relation est uniquement valable pour des fréquences ω < ω0. Nous pouvons
remarquer que G′ et G′′ sont indépendants de ǫ pour ω0 ≥ ω > ω⋆, ce qui est une
conséquence importante de l’auto-similarité du comportement viscoélastique.

2.2.2 Modèle de Chambon et Winter

Dans leur démarche, Chambon et Winter ont voulu déterminer le domaine de validité
du comportement en loi de puissance caractéristique de la transition sol-gel. L’approche
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de Chambon et Winter [17, 88, 105] consiste à faire l’hypothèse que ce comportement en
loi de puissance pour G′ (ω), G′′ (ω) et G (t) est valable dans tout le domaine fréquentiel :

G′ (ω) ∝ G′ (ω) ∝ ωu pour 0 < ω <∞, (2.57)

et à vérifier ensuite la relation de Kramers-Kronig :

G′ (ω)

ω2
=

2

π

∫ ∞

0

G′′ (x) /x

ω2 − x2
dx. (2.58)

A la transition sol-gel, la masse molaire du plus grand amas diverge et la distribution
des masses molaires devient infiniment large. Les mouvements moléculaires deviennent
plus lents, les modes de relaxation ne sont plus indépendants mais sont couplés sur une
large gamme d’échelles de temps. Ce couplage s’exprime par une distribution en loi de
puissance des modes de relaxation, ainsi :

G (t) = S̆t−u pour 0 < t <∞. (2.59)

S̆ est alors appelé « dureté du gel ».

Au-dessus du point de gel, l’état solide se manifeste par une valeur finie du module
de relaxation aux temps longs. Le module à l’équilibre est défini par :

Ge = lim
t→∞

G (t) . (2.60)

Ge = 0 au point de gel, et augmente ensuite avec p.

Le comportement viscoélastique linéaire des matériaux solides ou liquides est généra-
lement défini par le spectre des temps de relaxation H (τp̃) [32]. Ainsi :

G (t) = Ge +

∫ τ⋆

0

H (τp̃) exp

(

− t

τp̃

)

dτp̃
τp̃
. (2.61)

τ ⋆ représente le temps de relaxation le plus long. Pour des temps supérieurs (τp̃ > τ ⋆), le
spectre de relaxation est nul (H (τp̃ > τ ⋆) = 0).

On suppose que H (τp̃) évolue continûment à la transition sol-gel. Il existe alors un
spectre correspondant exactement au point de gel. Ce spectre est caractérisé par deux
paramètres :

– Le temps de relaxation le plus long (limite supérieure de l’intégrale) qui diverge au
point de gel : τ ⋆ → ∞.

– Une distribution en loi de puissance avec un exposant négatif :−u.
Ces deux propriétés sont exprimées dans le spectre de Chambon-Winter auto-similaire

(« spectre CW ») [105] :

H (τp̃) =
S̆

Γ (u)
τ−u
p̃ . (2.62)

Les modules de conservation (G′) et de perte (G′′) au point de gel, sont définis à partir
du module de relaxation G (t) par les relations suivantes [105] :











G′ (ω) = ω

∫ ∞

0

G (t) sin (ωt) dt

G′′ (ω) = ω

∫ ∞

0

G (t) cos (ωt) dt.
(2.63)
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Ainsi, l’exposant de relaxation u se déduit de l’expression de tan δ par :

u =
2

π
tan−1

(

G′′

G′

)

. (2.64)

De même, on peut déduire des données dynamiques l’expression de la dureté du gel
S̆ [17, 106] :

S̆ =
G′ (ω)

ωu cos
(

uπ
2

)

Γ (1 − u)
. (2.65)

Pour l’analyse des données, Chambon et Winter négligent la transition vitreuse aux hautes
fréquences en faisant l’hypothèse que le comportement du gel est le même dans tout le
domaine de fréquence 0 > ω >∞.

2.3 Viscoélasticité des polymères fractals monomolé-

culaires

Dans ce chapitre, nous présentons les principaux résultats de la viscoélasticité des
polymères fractals monomoléculaires, sur les bases du modèle de Martin et al., dont
l’hypothèse principale est celle d’une dynamique brownienne auto-similaire.

2.3.1 Expression des temps de relaxation

Les propriétés viscoélastiques peuvent être calculées en supposant que la relaxation
de contrainte se fait à travers la relaxation des modes internes ayant chacun un poids
égal [20]. Le coefficient de friction ζ correspondant au mouvement d’une partie de poly-
mère de taille Rg dépend des interactions hydrodynamiques, il obéit à une loi de puissance

de la forme : ζ ∝ Rb̃
g. Dans le cas du modèle de Rouse, où les interactions hydrodynamiques

sont négligées, le coefficient de friction est proportionnel à la masse de l’amas (b̃ = Df ) ;
dans le cas du modèle de Zimm, les interactions hydrodynamiques sont prises en compte
et le coefficient de friction est alors proportionnel au rayon de la pelote polymère (b̃ = 1).

Le temps de relaxation, dans le cadre d’une relaxation interne d’une partie de polymère
de n segments, correspond au temps nécessaire à cette partie pour diffuser sur une distance
R ∝ n1/Df , avec :

τn ∝ n1/u. (2.66)

Dans le cadre de polymères linéaires, avec une dynamique brownienne auto-similaire,
le temps de relaxation τR d’une chaîne polymère (temps mis pour diffuser sur une longueur
égale à son propre rayon) est donné par la relation :

τR ∝ R2

D
. (2.67)

Dans la mesure où R traduit l’unique échelle de longueur d’un objet auto-similaire, τR
est alors, pour ce même objet, l’unique échelle de temps de la dynamique.

En faisant l’hypothèse d’une dynamique brownienne auto-similaire, l’expression des
temps de relaxation pour un amas polymère (linéaire ou branché) de N monomères est
tel que [63] :

τp̃ ∝ p̃−ϑτR, avec 1 ≤ p̃ ≤ N. (2.68)
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L’exposant ϑ peut être déterminé par l’expression du coefficient de diffusion de l’amas de
rayon Rg :

D ∝ R−b̃
g , (2.69)

en remarquant que les mécanismes de relaxation des modes les plus élevés (p̃ = N),
correspondant aux mouvements locaux de la chaîne (temps de relaxation les plus courts),
sont indépendants de la taille N de l’amas, ainsi [63] :

τN ∝ N−ϑτR ∝ N0. (2.70)

τN = τ0 = 1/ω0 représente le temps de relaxation du plus petit amas fractal (coupure
interne). Les équations (2.68) et (2.70) conduisent à l’expression de τp̃ en fonction de τ0 :

τp̃ ∝
(

p̃

N

)−ϑ

τ0 pour 1 ≤ p̃ ≤ N. (2.71)

Ainsi, le temps de relaxation le plus long τ ⋆ est donné par l’expression :

τ ⋆ ∝ Nϑτ0. (2.72)

On peut montrer que le coefficient ϑ peut s’exprimer en fonction de la dimension
fractale suivant la relation :

ϑ =
2 + b̃

Df

=
1

u
, (2.73)

où u est l’exposant dynamique critique dans le cas de polymères monomoléculaires.

Il est intéressant maintenant de déterminer les valeurs de u en fonction des deux cas
limites : modèle de Rouse et modèle de Zimm.

Muthukumar, en 1985 [72] a étudié le comportement de polymères fractals monomolé-
culaires en suivant les dynamiques de chaînes de Rouse (chaînes gaussiennes sans volume
exclu) sans tenir compte des interactions hydrodynamiques. Il est arrivé à la relation :

u =
D̄f

D̄f + 2
. (2.74)

D̄f représente la dimension fractale calculée en négligeant les effets de volume exclu.
Hess et al. [42] ont ensuite étendu cette approche aux chaînes monomoléculaires avec

volume exclu. Ils ont remarqué que la percolation de liens ne donnait pas une image
correcte de la réticulation entre longues chaînes car les chaînes réelles sont flexibles alors
que dans la percolation de liens, les liaisons sont considérées comme rigides. Ainsi, bien
que la connectivité des gels critiques puisse être décrite par la percolation de liens, les
propriétés dynamiques de l’objet sont sérieusement affectées par le remplacement des liens
rigides par des chaînes flexibles. Ils aboutissent tout de même à une expression similaire :

u =
Df

Df + 2
, (2.75)

mais avec la relation [72] :

D̄f =
2Df

d+ 2 − 2Df

. (2.76)
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Ainsi, dans le cas du modèle de Rouse, le coefficient de friction est simplement pro-
portionnel à la taille de l’amas et b̃ = Df [73, 88,106].

Dans le cas du modèle de Zimm, les interactions hydrodynamiques sont prises en
compte, le coefficient de friction est alors proportionnel au rayon (b̃ = 1) [73], et l’exposant
u est relié à la dimension fractale par la relation :

u =
Df

d
. (2.77)

2.3.2 Calcul des modules viscoélastiques G′ (ω) et G′′ (ω)

Dans le modèle de Rouse, la chaîne polymère est modélisée par une série de billes
reliées par des ressorts. A partir du principe de superposition de Boltzmann, et en suppo-
sant les modes de relaxation maxwelliens, les modules viscoélastiques peuvent s’exprimer
par la somme des modules correspondant à tous les modes normaux :

G′ (ω) = Gc

∞
∑

i=1

ω2τ 2
p

1 + ω2τ 2
p

, (2.78)

G′′ (ω) = Gc

∞
∑

i=1

ωτp
1 + ω2τ 2

p

. (2.79)

Gc est une grandeur caractéristique du polymère considéré et fonction de la structure
chimique.

En introduisant maintenant l’équation (2.71) et l’équation (2.73), il est ainsi possible
d’écrire les modules précédents en fonction de τ0 et u :

G′ (ω) = Gc

∞
∑

i=1

(ωτ0)
2 (

p̃
N

)−2/u

1 + (ωτ0)
2 (

p̃
N

)−2/u
, (2.80)

G′′ (ω) = Gc

∞
∑

i=1

(ωτ0)
(

p̃
N

)−1/u

1 + (ωτ0)
2 (

p̃
N

)−2/u
. (2.81)

En considérant un N suffisamment grand, ces relations peuvent s’écrire sous forme
d’intégrales. Finalement, Tixier a montré que les modules de conservation et de perte
pouvaient s’écrire sous la forme [98] :

G′ (ω) = G∞ (ωτ0)
u uπ

2 sin
(

uπ
2

) , (2.82)

G′′ (ω) = G∞ (ωτ0)
u uπ

2 cos
(

uπ
2

) , (2.83)

où la relation G∞ = NGc est en accord avec le modèle de Martin et al. [63].
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2.3.3 Calcul du module de relaxation G (t)

Le module de relaxation est relié aux modules viscoélastiques par les relations sui-
vantes :

G′ (t) =
2

π

∫ ∞

0

G′ (ω)

ω
sin (ωt) dω, (2.84)

G′′ (t) =
2

π

∫ ∞

0

G′′ (ω)

ω
cos (ωt) dω. (2.85)

Pour des temps compris entre τ0 et τR, on peut exprimer G (t) comme :

G (t) = Gc

N
∑

p̃=1

exp

(

− t

τp̃

)

, (2.86)

avec τp̃ ∝
(

p̃
N

)−1/u
τ0. Là aussi, Tixier a montré que ce module de relaxation, au seuil de

percolation uniquement, et pour des temps tels que τ0 < t < ∞, pouvait s’écrire sous la
forme [98] :

G (t) = G∞

(τ0
t

)u

uΓ (u) . (2.87)

Cette expression est en accord avec les travaux de Martin et al. [63] où le module de
relaxation obéit à une loi en puissance de la forme : G (t) ∝ Nt−u.

2.4 Viscoélasticité des polymères fractals polymolécu-

laires

La modélisation de la viscoélasticité des gels polymères polymoléculaires nécessite
la prise en compte de la distribution des masses des agrégats, elle s’avère impossible à
résoudre analytiquement en raison de problèmes de divergence d’intégrales, seules les lois
d’échelle sont accessibles.

A partir des travaux de Randrianantoandro et al. [82], les propriétés dynamiques
peuvent être modélisées en considérant que le coefficient de diffusion D obéit à une loi
identique à l’équation (2.69) : D ∝ R−b̃

g . Ainsi, pour un polymère branché de degré de
polymérisation N , le nombre total de modes est proportionnel à N et la distribution des
temps de relaxation s’écrit [82] :

HN (τ) ∝ Nτ−Df /(2+b̃) pour τR > τ > τ0. (2.88)

On suppose que les polymères ne sont pas enchevêtrés, les amas de même dimension ne
peuvent pas s’interpénétrer. Le spectre des temps de relaxation d’un système polymolé-
culaire peut donc s’écrire comme :

H (τ) ∝
∫ ∞

τ
Df /(2+b̃)

N (N)HN (τ) dN ∝
∫ ∞

τ
Df /(2+b̃)

N1−ττ−Df /(2+b̃)dN. (2.89)

Si la polymolécularité est telle que τ < 2, on retrouve alors la même loi de puissance
que dans le cas des systèmes monomoléculaires, H (τ) s’écrit [73] :

H (τ) ∝ τ
−

Df

2+b̃ . (2.90)
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Si la polymolécularité est telle que τ > 2, alors l’intégrale est déterminée par sa borne
inférieure et la loi de puissance de H (τ) est de la forme [73] :

H (τ) ∝ τ
−

(τ−1)Df

2+b̃ ≡ τ−u pour τR > τ > τ0. (2.91)

Ainsi, par identification on obtient la relation :

u =
(τ − 1)Df

2 + b̃
. (2.92)

Dans le cas du modèle de Rouse (interactions hydrodynamiques négligées), b̃ = Df , et
en utilisant la relation d’hyperéchelle (1.52) (d = (τ − 1)Df ), on peut réécrire u comme :

u =
d

2 +Df

. (2.93)

Cette relation est écrite dans le cas où les effets de volume exclu ne sont pas négligés,
dans le cas contraire, u est donné par la même relation, mais en utilisant l’expression de
la dimension fractale D̄f donné par l’équation (2.76).

Dans le cas du modèle de Zimm, b̃ = d− 2, et u, pour un bon solvant ou un solvant θ,
est alors égal à 1.

Dans le cas de systèmes polymoléculaires, les modules de conservation et de perte
s’écrivent [106] :

G′ (ω) ∝
∫ ∞

0

H (τ)

τ

ω2τ 2

1 + ω2τ 2
dτ, (2.94)

G′′ (ω) ∝
∫ ∞

0

H (τ)

τ

ωτ

1 + ω2τ 2
dτ, (2.95)

et le module de relaxation est donné par la relation :

G (t) ∝
∫ ∞

0

H (τ)

τ
exp

(

− t

τ

)

dτ. (2.96)

En posant x = t/τ , le module de relaxation peut s’écrire :

G (t) ∝ t−u. (2.97)

Au point de gel, le module G (t) obéit à une loi de puissance de la forme t−u pour des
valeurs de temps τ0 << t < τ ⋆. Comme pour le comportement en fréquence, τ ⋆ → ∞ au
point de gel puisque l’amas devient infini.

Tixier [98] a proposé, dans le cadre des polymères fractals polymoléculaires, de réécrire
les modules G′ et G′′ sous la forme suivante pour ω << ω0 :

G′ (ω) = A (ωτ0)
u uπ

2 sin
(

uπ
2

) , (2.98)

G′′ (ω) = A (ωτ0)
u uπ

2 cos
(

uπ
2

) . (2.99)
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2.5 Résultats de la littérature

2.5.1 Modèle de Rouse appliqué aux polymères fractals

Les valeurs des exposants u, s et t, dans le cadre du modèle de Rouse en conditions θ
appliqué aux polymères branchés polymoléculaires, sont telles que [86] : u = 2/3 ≈ 0, 67,
s = 4/3 ≈ 1, 33 et t = 8/3 ≈ 2, 67.

2.5.2 Systèmes polydiméthylsiloxane

Chambon et Winter [17,105] ont étudié des polydiméthylsiloxanes (PDMS) et ont mis
en évidence une variation de l’exposant critique u avec le rapport stœchiométrique (défini
dans le chapitre 3). Des rapports de 0,7 et 1 ont conduit respectivement à des valeurs de
u de 0,58 et 0,5.

Scanlan et Winter [88] ont repris cette étude dans le but de mettre en évidence l’in-
fluence de la longueur de chaîne sur l’exposant critique u (figure 2.5). Pour des longueurs
de chaînes moyennes, ils ont trouvé des valeurs d’exposant u comprises entre 0,4 et 0,7.
Pour des longues chaînes, correspondant à une masse molaire supérieure à la masse entre
enchevêtrements, les valeurs de u étaient alors comprises entre 0,2 et 0,4.

Fig. 2.5 – Variation de l’exposant critique u avec le rapport stœchiométrique r pour le
PDMS ref. [88].

Les travaux de Tixier [98] sur une série structurale de gels PDMS, ont mis en évidence
l’influence de la masse molaire et de la fonctionnalité du réticulant, à travers le rapport
f/Mn, sur l’exposant critique u et par conséquent, sur la dimension fractale Df . Dans
cette étude, les valeurs de u varient entre 0,69 et 0,77, ce qui conduit à des valeurs de
dimension fractale comprises entre 1,90 et 2,35. Les résultats de ces travaux seront abordés
plus précisément par la suite et comparés aux résultats obtenus dans cette présente étude.
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2.5.3 Systèmes polyuréthane

Bouchaud et al. [13], par des expériences de diffusion de la lumière sur des échantillons
de polyuréthane, ont obtenu un exposant τ de 2, 20 ± 0, 05. Adam et al. [5], à partir de
ces résultats, ont ensuite vérifié la relation d’hyperéchelle d/Df = τ − 1 (équation (1.52))
pour ces systèmes. La dimension fractale en masse résultante est alors : Df = 2, 50±0, 06.

Les travaux de Prochazka, Nicolai et Durand [73, 78] sur la viscoélasticité des poly-
uréthanes ont également permis de mesurer la valeur de l’exposant critique dynamique
u = 0, 69 ± 0, 04 (en accord avec la théorie de la percolation) ainsi que les valeurs des
exposants critiques statiques s = 1, 4 et t = 2, 4.

2.5.4 Résines Epoxy

Martin et al. ont étudié en 1988 [62,63] les propriétés viscoélastiques de résines époxy
proches du point de gel. En utilisant le modèle de percolation, ils ont mis en évidence
l’universalité de l’exposant u. A partir des courbes rhéologiques de G′ et G′′ en fonction
de la fréquence, ils ont obtenu u = 0, 70 ± 0, 05.

2.5.5 Solutions de tétraméthoxysilicone

Martin et al. [64] ont étudié des solutions tétraméthoxysilicones proche du point de gel
synthétisées en utilisant des catalyseurs acides ou basiques. A partir d’essais de diffusion
de la lumière statique et dynamique, ils ont déterminé les exposants suivants : γ =
2, 7 ± 0, 3 et ν = 1, 53 ± 0, 20.

2.5.6 Systèmes polyester

Patton et al. [76] ont étudié les structures branchées proches du point de gel pour des
systèmes polyesters. Dans un premier temps, ils ont déterminé γ = 1, 8 ± 0, 3, puis les
exposants critiques τ et ν : τ = 2, 29± 0, 03 et ν = 0, 48± 0, 02. Sur les mêmes systèmes,
ils ont ensuite déterminé l’exposant τ à partir de mesures de viscosité intrinsèque, et
obtenu : τ = 2, 26 ± 0, 04.

Rubinstein et al. [86] ont effectué des essais dynamiques sur des polyesters obtenus
par polycondensation de diesters avec des diols et des tetrols. Ces essais ont conduit à la
valeur de l’exposant critique u = 0, 69± 0, 02. Ils ont également déterminé les valeurs des
exposants statiques s = 1, 33 et t = 2, 67.

Récemment, Lusignan et al. [59] ont étudié une série de polyesters branchés. Ils ont
montré que la relation (2.53) (u = t/ (s+ t)) était universelle et valable dans le cadre
de la théorie en champ moyen. De plus, ils ont mis en évidence une transition dans les
mécanismes de croissance entre la percolation critique et la vulcanisation pour Npb = 2Ne,
Npb et Ne étant respectivement le degré de polymérisation entre points de branchement
et celui entre enchevêtrements (figure 2.6). Dans la région de percolation (Npb/Ne < 2),
u est constant, égal à 0,67, en accord avec le modèle de Rouse appliqué aux polymères
fractals ; de plus s = 1, 33 et t = 2, 67. Dans la région de vulcanisation, les exposants
u, s et t ne sont pas universels et sont affectés par les enchevêtrements, ainsi u est tel
que [59] :

u =
3

3 + ln (Npb/Ne)
, (2.100)
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avec t = 3 et s = 2 ln (Npb/Ne).

Fig. 2.6 – Variation de l’exposant critique u en fonction du rapport Npb/Ne, où Npb et
Ne sont respectivement les nombres de segments de Kuhn entre points de branchement
et entre enchevêtrements. Ce graphe, obtenu par Lusignan et al. [59] met en évidence
deux classes d’universalité : la percolation pour Npb/Ne < 2 et la vulcanisation pour
Npb/Ne > 2.

2.5.7 Simulations Monte Carlo du modèle DLCA

Gimel et al. [37, 38] ont effectué des simulations tridimensionnelles Monte Carlo du
modèle d’agrégation DLCA, à différentes concentrations. Ils ont mis en évidence, pour ǫ
allant de -1 à 0, une transition entre le régime de floculation (théorie en champ moyen)
pour lequel Df ≈ 1, 8 et τ = 0 et le régime de percolation critique pour lequel Df ≈ 2, 5
et τ ≈ 2, 2. Cette transition est principalement gouvernée par les effets de recouvrement
des chaînes.
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CHAPITRE

3

Matériaux d’étude

L’ensemble des résultats présentés dans ces travaux de thèse porte sur une famille de
sept réseaux polymères polydiméthylsiloxanes (PDMS) réticulés et sur un miel, matériau
de validation de la méthode de caractérisation acoustique.

En vue d’étudier l’influence de la structure chimique sur les propriétés viscoélastiques
des gels polymères à la transition sol-gel, cinq PDMS ont été synthétisés au cours des
travaux de thèse de Tixier [98] en faisant varier les caractéristiques des précurseurs (masse
molaire et fonctionnalité). Afin d’apporter des résultats complémentaires à ces travaux
et de préciser les premières interprétations faites à ce sujet, nous avons synthétisé, pour
cette présente étude, deux autres PDMS (polymères 6 et 7) de caractéristiques différentes.
Les deux réticulants utilisés pour la synthèse de ces deux derniers polymères ont la même
fonctionnalité, mais présentent des structures chimiques différentes, afin de mettre en
évidence l’influence de la structure, pour une même fonctionnalité, sur les propriétés
viscoélastiques des gels polymères. Dans ce chapitre, et en vue d’une analyse globale
de la problématique, nous présentons l’ensemble des sept polymères synthétisés. Nous
décrirons les caractéristiques molaires et physiques des précurseurs utilisés ainsi que leurs
associations pour la synthèse des polymères.

Pour valider la méthode de caractérisation ultrasonore mise au point au cours de
cette étude, nous avons choisi le miel comme matériau viscoélastique étalon. En effet,
ce matériau a déjà fait l’objet de plusieurs études tant d’un point de vue rhéologique
qu’acoustique. Ce choix nous permet donc de comparer nos résultats à ceux de la litté-
rature et ainsi de valider la méthode.

3.1 Les gels polymères PDMS

Les PDMS intervenant pour cette étude sont étudiés en masse. Ils sont, par défini-
tion, exclusivement composés de polymères et se présentent sous forme liquide, solide ou
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pâteuse suivant la température ou le degré d’avancement de la réaction.
Pour un grand nombre d’espèces polymères dont les PDMS, le passage de la forme liquide
à la forme solide s’effectue continûment par abaissement de la température et la structure
du solide est amorphe. Le passage de la forme pâteuse à la forme solide est caractérisé
par une température dite de transition vitreuse (notée Tg).

3.1.1 Synthèse des PDMS : hydrosilation

La synthèse d’un gel polymère branché se traduit par l’apparition de liaisons covalentes
reliant les différents monomères du milieu. Le nombre de liaisons covalentes augmente au
cours de la réaction. Les réseaux PDMS utilisés ici ont été formés par la polymérisation
entre deux espèces différentes d’oligomères (figure 3.1) : un prépolymère contenant des
fonctions silanes SiH (dit réticulant) et un prépolymère linéaire PDMS portant deux
terminaisons vynile. La réticulation se fait donc en bout de chaîne des prépolymères
PDMS linéaires de départ.

Fig. 3.1 – Schéma de principe de la formation d’un réseau de polymères réticulés tridi-
mensionnel à partir de deux espèces d’oligomères : réticulant et prépolymère.

La réaction chimique responsable de la réticulation des polymères est une réaction
d’hydrosilation :

Si CH=CH2 + SiH Si CH -CH2 2 Si

Catalyseur

Les échantillons de gels PDMS sont synthétisés à partir d’un mélange de précurseurs
d’environ 15 g dans lequel 1 µL de catalyseur est introduit. La réaction démarre après
l’introduction du catalyseur qui est une solution de platine à 13% en masse dans du
divinyltétraméthyldisiloxane [39, 100]. Le nombre de fonctions vinyle apportées par le
catalyseur est négligeable par rapport au nombre apporté par le prépolymère vinylique
(environ 140 fois plus faible).

56



Matériaux d’étude

3.1.2 Structure chimique des réticulants et prépolymères

Pour la synthèse des sept gels PDMS, deux prépolymères divinyles et six réticulants
ont été utilisés. Ces produits de départ ont été fabriqués par Gelestr, excepté le der-
nier réticulant (réticulant 6), fabriqué par Sigma-Aldrichr. La masse molaire moyenne
en nombre Mn et la fonctionnalité en nombre f des précurseurs (à l’exception des réticu-
lants 1 et 6) ont été mesurées par RMN29Si [98].

Les prépolymères PDMS

Les deux prépolymères intervenant dans cette étude sont des PDMS linéaires terminés
par des fonctions vinyles, leur fonctionnalité est de 2. Ils présentent une structure chimique
de la forme :

Le paramètre a a été déterminé par RMN au cours de la thèse de Tixier [98]. Il permet
de calculer les masses molaires des prépolymères.

Pour le premier prépolymère, noté prépolymère A, a = 114 ± 10, ce qui donne une
masse molaire de Mn=8600 g.mol−1. Pour le deuxième prépolymère (prépolymère B)
a = 200± 20, ce qui conduit à une masse molaire de Mn=15000 g.mol−1. Les masses mo-
laires et fonctionnalités des prépolymères sont résumées dans le tableau 3.1. Les spectres
RMN de ces derniers sont présentés sur les figures 3.2 et 3.3. La présence de deux pics
satellites de part et d’autre du pic principal situé à environ -22 ppm, provient du couplage
29Si/13C [98].

Les réticulants

Les quatre premiers réticulants (réticulants 1, 2, 3 et 4) ont été définis en détail par
Tixier [98]. Les réticulants 5 et 6 ont été introduits dans le cadre de cette étude.

Le réticulant 1 est un tétrakis(diméthylsiloxy)silane (TDS). Il présente la structure
chimique suivante :
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Sa masse molaire et sa fonctionnalité ont été calculées à partir de sa formule chi-
mique [98] : c’est un tétrafonctionnel (f=4) de masse molaire Mn=328,73 g.mol−1.

Les réticulants 2, 3, 4 et 5 sont des copolymères poly(diméthylsiloxane-co- méthylhy-
drogénosiloxane). Leur formule chimique est de la forme :

Les paramètres x et y ont été estimés à partir des spectres RMN. Ils permettent de
calculer les masses molaires et fonctionnalités de chacun des réticulants (le paramètre x
correspondant au nombre de fonctions SiH, soit à la fonctionnalité). Les fonctions SiH de
ces réticulants sont distribuées de façon statistique le long de la chaîne.

Le réticulant 2 présente une fonctionnalité f de 5 ± 1 et une masse molaire Mn de
2250 ± 250 g.mol−1. Le réticulant 3 présente une masse molaireMn de 2600 ± 300 g.mol−1,
à peu près identique à celle du réticulant 2, mais avec une fonctionnalité plus élevée
(f=11 ± 1). Le réticulant 4 présente une fonctionnalité intermédiaire entre celle du réticu-
lant 2 et celle du réticulant 3 (f=7 ± 1), sa masse molaire est de Mn=6500 ± 600 g.mol−1.
Enfin, le réticulant 5 présente la plus faible masse molaire Mn de 1300 ± 150 g.mol−1,
avec une fonctionnalité de 8 ± 1. Son spectre RMN est présenté sur la figure 3.4.

Le réticulant 6 est un octakis(dimethylsilyloxy)silsesquioxane (ODS). Sa fonctionna-
lité de 8 et sa masse molaires Mn de 1018 g.mol−1 ont été calculées à partir de sa formule
chimique :

La RMN effectuée pour ce réticulant est présentée sur la figure 3.5. L’unique pic
visible correspond à l’unité (H(CH3)2Si)-O ; le pic correspondant à l’unité SiO4 n’est pas
détectable, il est masqué par la réponse du tube en silice dans lequel est effectuée la RMN.

Les propriétés des réticulants présentés sont résumées dans le tableau 3.1.
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Fig. 3.2 – Spectre RMN du 29Si du prépolymère A [98].
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Fig. 3.3 – Spectre RMN du 29Si du prépolymère B [98].
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Fig. 3.4 – Spectre RMN du 29Si du réticulant 5.

Fig. 3.5 – Spectre RMN du 29Si du réticulant 6.
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Précurseurs Mn (g.mol−1) f ρ (kg.m−3)

Prépolymère vinylique A 8600±700 2 970
Prépolymère vinylique B 15000±1400 2 970

Réticulant 1 328,73 4 886
Réticulant 2 2250±250 5±1 970
Réticulant 3 2600±300 11±1 980
Réticulant 4 6500±600 7±1 970
Réticulant 5 1300±150 8±1 970
Réticulant 6 1018 8 970

Tab. 3.1 – Caractéristiques des précurseurs intervenant dans la synthèse des polymères.
Ils sont définis par leur masse molaire Mn (g.mol−1), leur fonctionnalité f , et leur masse
volumique ρ (kg.m−3) (données de Gelestr et pour le réticulant 6, de Sigma-Aldrichr).

3.1.3 Description des gels polymères PDMS étudiés

Les sept PDMS synthétisés à partir de ces précurseurs sont appelés polymères 1, 2,
3, 4, 5, 6 et 7 ; ils sont présentés dans le tableau 3.2.

Précurseurs Réticulant 1 Réticulant 2 Réticulant 3 Réticulant 4 Réticulant 5 Réticulant 6

Prépolymère A Polymère 1 Polymère 2 Polymère 3 Polymère 4 Polymère 6 Polymère 7
Prépolymère B Polymère 5

Tab. 3.2 – Associations réticulant/prépolymère utilisées pour obtenir chacun des poly-
mères 1 à 7.

Les polymères 1, 2, 3, 4, 6 et 7 sont synthétisés à partir du même prépolymère A, seules
la fonctionnalité et la masse molaire du réticulant varient. De plus, les polymères 6 et 7
présentent sensiblement les mêmes fonctionnalités et masses molaires, mais proviennent de
réticulants dont les structures chimiques sont de formes bien différentes (l’une globalement
« linéaire » et l’autre « cubique »).

Le polymère 5 est synthétisé à partir du même réticulant que le polymère 2, en faisant
seulement varier la masse molaire du prépolymère.

3.1.4 Caractérisation des précurseurs par DSC

Pour cette étude, les propriétés rhéologiques des PDMS sont déterminées dans un
domaine de fréquences trés éloigné de la transition vitreuse. Afin de s’en assurer, nous
avons cherché à mesurer la température de transition vitreuse Tg pour chacun des pré-
curseurs. L’ensemble des courbes DSC (Differential Scanning Calorimetry) obtenues pour
les réticulants 1 à 4 et les prépolymères A et B sont présentées dans les travaux de thèse
de Tixier [98]. Sont présentées ici, sur les figures 3.6 et 3.7, les courbes DSC des deux
prépolymères (A et B).

L’ensemble des précurseurs (excepté les réticulants 1 et 6) ont une température de
transition vitreuse Tg voisine de -130◦C [98]. Les réticulants 1 et 6 cristallisent aux basses
températures, leur température de fusion Tf est de l’ordre de -107◦C [98]. Les deux prépo-
lymères A et B présentent des exothermes et endothermes de cristallisation (-84◦C pour
le prépolymère A, -73◦C pour le prépolymère B) et de fusion (-47◦C pour le prépolymère
A, -43◦C pour le prépolymère B).
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Fig. 3.6 – Courbe de DSC du prépolymère A [98].

Fig. 3.7 – Courbe de DSC du prépolymère B [98].
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3.1.5 Le rapport stœchiométrique : r

Le rapport stœchiométrique, noté r, est une grandeur qui caractérise les échantillons
synthétisés. Il correspond au rapport du nombre initial de fonctions silanes ([SiH]0) sur
le nombre initial de fonctions vinyles ([Vinyl]0), et peut être écrit en termes de masse
molaire, masse pesée et fonctionnalité des précurseurs :

r =
[SiH]0

[Vinyl]0
=

m(SiH)f(SiH)Mn(Vinyl)

m(Vinyl)f(Vinyl)Mn(SiH)

. (3.1)

Les indices SiH et Vinyl font référence respectivement au réticulant et au prépolymère. f ,
m, etMn sont la fonctionnalité, la masse pesée et la masse molaire moyenne en nombre des
précurseurs. Les masses m ont été déterminées en utilisant une balance haute précision
(10−4g).

Tous les échantillons étant synthétisés avec un excès de fonctions vinyle, la fin de la
réaction est associée à une disparition des fonctions SiH, ce qui a été confirmé par RMN
où le pic de résonance correspondant à l’atome d’hydrogène de la liaison SiH, n’apparaît
plus après réticulation complète. Les valeurs de r sont toujours comprises entre 0 et 1.
Le rapport stœchiométrique correspondant au point de gel est noté rc, on parle de rap-
port stœchiométrique critique. En faisant varier le rapport ([SiH]0) / ([Vinyl]0), il est donc
possible de synthétiser des échantillons de polymères PDMS branchés ayant un compor-
tement soit liquide viscoélastique pour r < rc, soit solide viscoélastique pour r > rc, soit
critique (à la transition sol-gel) pour r ≈ rc.

Expérimentalement, le rapport stœchiométrique critique rc correspond, d’un point de
vue rhéologique, à un comportement en loi de puissance où : G′ ∝ G′′ ∝ ωu.
Concernant la détermination théorique de rc, une estimation peut être obtenue dans le
cadre du modèle de Bethe, qui prend en compte les fonctionnalités en nombre :

rc =
1

(fSiH − 1) (fVinyl − 1)
. (3.2)

Les valeurs théoriques de rc calculées pour les polymères 1 à 7 sont donc : rc1 = 0, 33,
rc2 = 0, 25 ± 0, 06, rc3 = 0, 10 ± 0, 01, rc4 = 0, 17 ± 0, 03, rc5 = 0, 25 ± 0, 06, rc6 =
0, 15±0, 06 et rc7 = 0, 13. Les incertitudes des valeurs de rc résultent des incertitudes des
fonctionnalités en nombre f .

3.2 Fluide viscoélastique étalon : le miel

Au regard de la littérature, le miel apparaît comme un bon matériau modèle dans
l’étude des propriétés viscoélastiques hautes fréquences ; de plus, après plusieurs essais de
réflexion acoustique sur différents matériaux, le miel s’est avéré être un matériau adéquat
pour la validation de la méthode acoustique utilisée dans cette étude.

La composition du miel dépend de plusieurs paramètres : le type de plantes, le type
d’abeilles, les conditions environnementales... Le miel contient essentiellement du fructose
et du glucose (60-85%) comme monosaccharides prédominants, du melezitose comme prin-
cipal trisaccharide et d’autres oligosaccharides de faibles masses molaires [54]. Le miel uti-
lisé pour cette étude est un miel d’accacia d’origine française (Miel Carrefourr). Sa masse

63



Chapitre 3

volumique a été déterminée expérimentalement par pesée, elle est de 1600±20 kg.m−3.

Les mesures rhéologiques sont sensibles à la présence de bulles d’air dans l’échantillon ;
pour les enlever, les échantillons ont été chauffés à 50◦C pendant une heure. Ce protocole
est fréquemment adopté dans la littérature pour l’étude de miels [71,92,108], des travaux
ont montré qu’un tel traitement ne modifiait pas les propriétés rhéologiques du miel [2].

La température de transition vitreuse Tg a été déterminée par DSC : l’échantillon
est rapidement refroidi à -50◦C, maintenu à cette température pendant 10 minutes avant
d’être chauffé jusqu’à une température de 50◦C à raison de 10◦C.min−1. La tempéra-
ture de transition vitreuse Tg du miel étudié a été estimée à -43.0◦C (figure 3.8), ce qui
est en bon accord avec les valeurs trouvées dans la littérature, comprises entre -50 et
-30◦C [47,54,92].

Fig. 3.8 – Courbe DSC du miel étudié (10◦C.min−1). La température de transition vi-
treuse Tg est estimée à −43.0◦C.

On peut remarquer l’absence d’endotherme au cours du chauffage, ce qui aurait traduit
une fonte des cristaux. Ce fait a été largement discuté par Sopade et al. [92] : générale-
ment, la croissance des cristaux dépend de la nucléation ; pour le miel, l’orientation des
molécules au sein du réseau cristallin peut prendre des semaines, voire des mois [57]. Un
refroidissement rapide en-dessous de la température de transition vitreuse avant le début
de la nucléation conduit à un solide amorphe.

Le petit pic endotherme observé sur le graphe est généralement attribué aux relaxa-
tions de contraintes apparaissant durant le chauffage.
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CHAPITRE

4

Développement d’une méthode ultrasonore à

réflexions multiples pour la caractérisation

des propriétés viscoélastiques hautes

fréquences

Les rhéomètres conventionnels ne permettent pas une caractérisation des matériaux
aux hautes fréquences. Cependant, en utilisant le principe de superposition temps- tem-
pérature (TTS) détaillé en début de chapitre 5, il est possible d’élargir la gamme de
fréquences étudiée. Pour quelques polymères, la totalité du comportement viscoélastique,
de la région terminale à la zone de transition vitreuse, a été étudiée. Palade et al. [75]
ont ainsi pu déterminer les propriétés viscoélastiques de polybutadiènes sur une fenêtre
fréquentielle de 15 décades logarithmiques, en réalisant des essais rhéologiques sur une
gamme de températures de 200◦C. Cependant, pour certains polymères, le phénomène de
cristallisation réduit l’application de la TTS à une gamme de températures plus petite.
C’est le cas des PDMS pour lesquels la cristallisation commence à partir de -50◦C [10].

Plusieurs efforts ont été réalisés afin d’étudier cette gamme de fréquences inacces-
sible via la TTS. L’utilisation des techniques non-destructives telles que les ultrasons
apparaît alors comme très utile pour caractériser, à des fréquences de l’ordre du MHz,
des matériaux viscoélastiques tels que les polymères, pour lesquels l’application de la
TTS n’est possible que sur une gamme réduite de températures. Couplée avec des essais
rhéologiques, il est ainsi possible de construire des courbes maîtresses des modules de
conservation et de perte sur une large gamme de fréquences.

En utilisant le coefficient de réflexion d’une onde transverse plane réfléchie à une inter-
face solide-liquide, l’impédance acoustique en cisaillement du liquide peut être calculée,
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il est alors possible de remonter aux modules de conservation G′ et de perte G′′ de ce
liquide. L’objectif de ce chapitre est de présenter le développement d’une méthode ultra-
sonore permettant de déterminer G′ et G′′ à partir des paramètres acoustiques, dans un
domaine de fréquences correspondant au domaine de transition entre la zone de Rouse
fractal et celle de Rouse.

Le développement théorique assiocié à ce type d’expérimentation a fait l’objet de
nombreuses pulications, toutefois, les approches et les présentations diffèrent suivant les
auteurs. Il nous a donc paru nécessaire, dans le cadre du développement de notre expé-
rimentation, de redéfinir clairement le cadre théorique et les notations utilisés dans cette
étude. Nous présentons ainsi dans ce chapitre les détails de la théorie acoustique permet-
tant, à partir des données expérimentales, de déterminer les propriétés viscoélastiques du
matériau étudié. Nous déterminerons également le domaine de variation des paramètres
acoustiques conduisant à des modules de conservation et de perte positifs. Enfin, nous
présenterons la partie expérimentale suivie d’une discussion concernant l’influence de la
sensibilité des appareils sur les résultats.

4.1 Généralités

Les ondes ultrasonores sont des ondes mécaniques dont la fréquence est supérieure
à 20 kHz (seuil de perception de l’oreille humaine). Les techniques de caractérisation
ultrasonore consistent à générer des ondes mécaniques se propageant à l’intérieur, ou en
surface, du matériau étudié.

En présence de perturbations acoustiques, on considérera que les déformations du
matériau sont assez petites pour que les phénomènes soient correctement décrits par les
termes du premier ordre des lois de comportement (conditions de l’acoustique linéaire).

Le comportement d’un milieu vis-à-vis des ultrasons est exprimé par une constante
notée Z∗, appelée « impédance acoustique ». Elle traduit la plus ou moins grande aptitude
d’un milieu donné à la propagation des ultrasons, elle s’exprime en kg.m−2.s−1 (Rayl).
Pour un milieu donné, on distingue autant de valeurs d’impédance acoustique que de
types d’ondes pouvant se propager dans le milieu (longitudinales, transverses...).

4.1.1 Types d’ondes utilisés dans la caractérisation ultrasonore

La propagation d’une onde acoustique peut être modélisée par un mouvement ondula-
toire dans le milieu de propagation, on introduit deux vecteurs, chacun associé à un type
de mouvement : le vecteur ~P = (P1, P2, P3), appelé « polarisation de l’onde », indique

la direction des mouvements des particules du milieu ; le vecteur ~D = (D1, D2, D3), dit
« propagation de l’onde », indique la direction de propagation de l’onde.
Principalement, deux types d’ondes acoustiques de volume peuvent être générés dans
un milieu viscoélastique (figure 4.1). Les ondes longitudinales (appelées aussi ondes de
compression ou de dilatation) sont caractérisées par un déplacement de particules (ou

polarisation de l’onde) de même direction que la vitesse de l’onde (~P et ~D colinéaires).
Dans le cas des ondes transverses, le déplacement des particules est perpendiculaire à la
direction de propagation de l’onde (~P et ~D perpendiculaires).
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Fig. 4.1 – (a) Représentation d’une onde longitudinale ; (b) Représentation d’une onde
transverse.

4.1.2 Les transducteurs

Les transducteurs ultrasonores convertissent un signal électrique en une vibration
mécanique (et inversement). Le plus souvent les transducteurs ultrasonores utilisent le
phénomène de piézoélectricité, mais il en existe d’autres : transducteurs acoustiques élec-
tromagnétiques (EMATs) [24],...

La piézoélectricité a été découverte en 1880 par trois chercheurs français : Pierre
et Jacques Curie pour son effet direct et Gabriel Lippman pour son effet inverse. La
piézoélectricité est la propriété que possèdent certains corps ou cristaux de se polariser
électriquement sous l’action d’une force mécanique (effet direct) et, réciproquement, de
se déformer lorsqu’on leur applique un champ électrique (effet inverse).

En effet une contrainte appliquée sur les faces du cristal le déforme et les positions
relatives des ions dans le cristal sont modifiées . Les déplacements mis en jeu étant très
faibles, les effets sont linéaires et la charge électrique obtenue sur les faces du cristal
est proportionnelle à la pression appliquée. Ce couplage mécanique est appelé « effet
direct ». De la même façon, on peut appliquer une tension électrique entre les faces
métallisées du cristal. Les ions sont alors attirés ou repoussés par le champ électrique
ainsi créé et contribuent à déformer le solide. C’est l’« effet piézoélectrique inverse ».
La déformation est proportionnelle à la tension électrique et change de sens avec celle-
ci. Ces phénomènes permettent la détection et la génération de vibrations mécaniques ;
un capteur piézoélectrique peut ainsi être utilisé à la fois comme émetteur et comme
récepteur.

L’onde ultrasonore, émise par le transducteur pour la caractérisation d’un milieu,
traverse différentes interfaces. On entend par interface une surface de contact entre deux
matériaux dont le comportement vis-à-vis des ondes acoustiques diffère. On distingue
globalement deux cas de figure :

– Le transducteur peut être directement posé sur la surface de l’objet à contrôler, ou
séparé de celui-ci par un film de couplant permettant une meilleure transmission
des ondes dans le matériau.

– Dans d’autres cas, la hauteur de couplant séparant le transducteur de la surface
de l’objet à contrôler est suffisamment grande afin de distinguer, dans le domaine
temporel, le signal réfléchi par la surface de l’objet (écho ultrasonore) du signal
électrique appliqué au transducteur. Dans le but là aussi, de séparer temporellement
les échos, il est possible de coller sur le capteur un matériau solide peu atténuant,
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qui sera en contact avec la surface de l’objet. Cet élément est appelé « ligne à
retard ».

4.1.3 Les méthodes de caractérisation ultrasonore

Il existe une grande variété de méthodes de caractérisation ultrasonore [30, 53]. On
distingue deux familles principales : les techniques du résonateur et les techniques écho-
graphiques.

Pour les techniques du résonateur [15,16,31], le système de mesure proposé est consti-
tué d’un résonateur acoustique avec une certaine impédance acoustique. Lorsque le ré-
sonateur est mis en contact avec un matériau, sa réponse est modifiée. A partir de la
mesure de l’impédance totale du résonateur, il apparaît que, d’une part, sa fréquence
de résonance et d’autre part, son amplitude, sont modifiées par le milieu en contact. Le
traitement de ces variations permet finalement de déterminer la célérité acoustique et l’at-
ténuation dans le matériau, et ainsi, de remonter à ses propriétés viscoélastiques. Cette
technique nécessite toutefois un étalonnage difficile à réaliser. En effet, aux fréquences
que nous considérons dans notre étude (de l’ordre du MHz), il n’existe pas de matériau
étalon, les matériaux du commerce étant étalonnés pour des fréquences rhéologiques.

Dans les techniques échographiques classiques, une impulsion acoustique est dirigée
vers la surface du solide à étudier. Deux modes d’investigations se distinguent alors, selon
la configuration adoptée pour acquérir les ondes acoustiques issues de la combinaison de
l’onde incidente et des propriétés du matériau : les mesures en transmission et les mesures
en réflexion. Alors qu’en transmission deux transducteurs identiques sont placés de part
et d’autre de l’échantillon, l’un fonctionnant en émission, l’autre en réception (figure 4.2),
en réflexion, le même transducteur est utilisé comme émetteur et récepteur (figure 4.3).

Fig. 4.2 – Principe des mesures échographiques en transmission : les paramètres acces-
sibles sont la vitesse de phase et l’atténuation.

Le principe général du banc d’essai à transmission consiste à déterminer la vitesse de
phase à partir des mesures du temps de propagation d’une impulsion acoustique transmise
dans le milieu étudié, et l’atténuation à partir de la variation d’amplitude de l’impulsion.
La méthode utilisant le banc d’essai à réflexion consiste à exprimer le décalage temporel
et le rapport des amplitudes existant entre deux échos : l’un étant directement réfléchi à
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Fig. 4.3 – Principe des mesures échographiques en réflexion : les paramètres accessibles
sont le décalage temporel et le rapport des amplitudes existant entre les deux échos
réfléchis, l’un à la surface supérieure du matériau, l’autre à la surface inférieure.

la surface du matériau, l’autre s’étant propagé à l’intérieur du matériau pour être réfléchi
sur la surface inférieure.

On distingue une dernière méthode dite de réflectométrie (figure 4.4), variante de la
méthode échographique en réflexion. Là aussi, le même transducteur est utilisé comme
émetteur et récepteur. Le banc d’essai en réflectométrie consiste à déterminer l’impédance
acoustique d’un matériau à partir du module et de la phase du coefficient de réflexion. On
retrouve deux types de configurations qui dépendent de l’angle d’incidence de l’onde sur
l’interface ligne à retard (LR) / matériau : incidence normale ou incidence oblique. Les
paramètres ainsi calculés permettent dans les deux cas de déterminer les propriétés mé-
caniques du matériau étudié. Suivant le type d’onde utilisé, elles peuvent être les modules
de compression (ondes longitudinales) ou les modules de cisaillement (ondes transverses).
Cette méthode, développée plus précisément dans la suite du chapitre, présente l’intérêt
de ne pas nécessiter une propagation de l’onde dans le matériau à caractériser, et ainsi
de permettre l’étude des matériaux très atténuants.

Fig. 4.4 – Principe des mesures de réflectométrie : les paramètres accessibles sont le
module et la phase du coefficient de réflexion. La figure présente ici le cas d’une incidence
normale.
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4.2 Caractérisation des propriétés viscoélastiques en

cisaillement

Comme déjà dit précédemment, les propriétés viscoélastiques en cisaillement de ma-
tériaux, et particulièrement G′ et G′′, sont liées aux paramètres acoustiques associés aux
ondes transverses. Bien que les ondes de cisaillement soient utilisées dans l’analyse de
divers systèmes, leur application dans les liquides viscoélastiques reste limitée. En raison
d’une très forte atténuation des ondes de cisaillement dans de tels systèmes, la longueur
de pénétration dp est très faible. Pour un liquide purement newtonien (G′ = 0), elle est
donnée par la relation [11] :

dp =
1

α
=

(

η0

πρfr

)1/2

, (4.1)

où η0 est la viscosité du liquide, ρ sa masse volumique, fr la fréquence considérée et α l’at-
ténuation. Pour un liquide de viscosité η0 =1 mPa.s et de masse volumique ρ =1000 kg.m−3,
correspondant à de l’eau à température ambiante, la profondeur de pénétration d’une onde
de cisaillement de fréquence 10 MHz est de environ 180 nm. La méthode échographique
en transmission n’est alors pas applicable du fait de cette très faible longueur de péné-
tration des ondes de cisaillement. Les techniques du résonateur et de réflectométrie sont
donc plus adaptées pour l’utilisation d’ondes ultrasonores transverses.

L’utilisation des techniques de réflectométrie pour mesurer l’impédance acoustique
d’un matériau permet donc de s’affranchir des problèmes liés à une forte atténuation.
Le principe est basé sur la mesure du coefficient de réflexion complexe d’une onde de
cisaillement se réfléchissant sur une interface solide-liquide. Les principes de base de la
réflexion des ondes de cisaillement dans les milieux viscoélastiques ont été établis par
O’Neil en 1948 [74] et appliqués pour la première fois en vue de mesurer la viscosité et
l’élasticité en cisaillement de liquides par Mason et al. en 1949 [66]. Dans les années 1950,
Mason [66, 67] introduit le concept de viscosimètre ultrasonore. Il mesure la réflexion
d’une onde acoustique sur une interface liquide-quartz et utilise les données (amplitude
et phase) pour déterminer la viscosité de fluides. Ainsi, les paramètres viscoélastiques en
cisaillement d’un milieu peuvent être évalués à partir d’une onde transverse réfléchie à
l’interface entre une ligne à retard solide et le milieu étudié.

Plusieurs applications des ondes ultrasonores transverses ont alors suivi dans la ca-
ractérisation de matériaux viscoélastiques, dont les polymères. Rahalkar et al. [79,80] ont
utilisé les ondes transverses pour l’étude de PDMS linéaires en vue d’établir une corréla-
tion entre leurs résultats et les modèles théoriques existants. Alig et al. [7] ont étudié le
polybutadiène de la solution à l’état fondu et ont mis en évidence quelques corrélations
entre les viscosités longitudinales et transverses. Longin et al. [56, 101] ont construit des
courbes maîtresses de G′ et G′′ sur 10 décades pour 3 PDMS linéaires. Ils ont utilisé pour
cela les méthodes rhéologiques classiques, la TTS sur une gamme réduite de températures
et la technique ultrasonore de réflectométrie, en incidence oblique. Dans un souci d’amé-
lioration de la technique ultrasonore, Juliac et al. [44] ont effectué des essais rhéologiques
pour des polymères permettant l’application de la TTS sur une large gamme de tem-
pératures (polyéthylène, polystyrène, polycarbonate et polyméthyl-méthacrylate) et ont
confronté leurs résultats avec les valeurs calculées à partir de la méthode échographique.
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Plus récemment, Dixon et al. [24, 25] ont étudié des systèmes époxy par la méthode de
réflectométrie. Ils ont utilisé pour cette étude un capteur électomagnétique (EMAT) en
mode émetteur/récepteur, afin de générer des ondes acoustiques transverses de l’ordre du
MHz dans une ligne à retard en aluminium. A partir des paramètres de l’onde réfléchie,
ils ont ainsi pu déterminer la viscosité de leur matériau.

Nous allons maintenant passer au développement théorique et expérimental de la
technique de réflectométrie utilisée pour notre étude.

4.3 Méthode ultrasonore à réflexions multiples

4.3.1 Généralités

Propagation d’une onde acoustique transverse

Le passage d’une onde dans un milieu élastique entraîne une oscillation des particules
autour de leur position d’équilibre. Ces oscillations entraînent une série de compressions
et détentes successives des particules du milieu, provoquant une augmentation ou une
diminution locale de la pression du milieu par rapport à la pression au repos. Ces dépla-
cements de particules dépendent du temps et de la position dans l’espace ; ils suffisent à
décrire complètement la propagation d’une onde acoustique. Si on considère un mouve-
ment s’effectuant par ondes planes de volume, la vitesse particulaire, dans le sens des ~u
positifs, est de la forme :

~V (~u, t) = W ~P exp j
(

ωt− k∗ ~D.~u
)

. (4.2)

~u est le vecteur position du point courant (annexe A) , t le temps, ω = 2πfr la pulsation

de l’onde de fréquence fr, W l’amplitude de l’onde, ~P et ~D les vecteurs unitaires donnant
respectivement la polarisation et la direction de propagation de l’onde. Dans le cas d’une
onde transverse se propageant dans le sens des ~u positifs, le vecteur ~D s’écrit (1, 0, 0) et le

vecteur ~P s’écrit (0, 1, 0). Le terme k∗ est appelé nombre d’ondes complexe, il est donné
par la relation :

k∗ =
ω

C
− jα. (4.3)

C (m.s−1) est la célérité de l’onde, caractéristique du milieu, qui traduit la vitesse de
déplacement du front d’onde de pulsation. La partie imaginaire du nombre d’ondes α
(m−1) est une grandeur positive qui représente l’atténuation de l’onde, directement liée
aux propriétés dissipatives du matériau.

La phase de l’onde est définie par la relation :

θ (~u, t) = ωt− k∗ ~D.~u, (4.4)

elle dépend linéairement du temps et de l’espace.
L’impédance acoustique transverse du milieu est une grandeur complexe définie par :

Z∗ = ρ
ω

k∗
= Z ′ + jZ ′′, (4.5)
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où ρ est la masse volumique du milieu considéré. Z∗ est reliée aux modules de conservation
(G′) et de perte (G′′) par la relation :

Z∗ =
√

ρG∗ =
√

ρ (G′ + jG′′). (4.6)

Dans le cas d’un solide homogène isotrope purement élastique, l’atténuation est consi-
dérée nulle ; l’impédance acoustique correspondante est alors réelle, égale à ρC.

Pour un fluide parfait (G′ = G′′ = 0) tel qu’est généralement considéré l’air, l’atté-
nuation tend vers l’infini, de sorte que l’impédance acoustique de l’air est égale à zéro.

Equation de conservation du mouvement

L’annexe A reprend les principales définitions associées à l’élasticité et la viscoéalsti-
cité linéaire. L’analyse de la propagation d’ondes planes dans un milieu viscoélastique se
ramène à résoudre l’équation de conservation de mouvement (A.13) :

~divσ̆ + ρ~f = ρ~Γ.

σ̆ est le tenseur des contraintes, ~f le vecteur des efforts à distance et ~Γ le vecteur accélé-
ration. En introduisant la vitesse particulaire (4.2), cette équation se traduit en termes
de coefficients de Lamé (G∗ et λ∗), dans le cas de milieux viscoélastiques, par le système
d’équations (A.16), soit :


























P1

[

G∗
(

2D2
1 + D2

2 + D2
3

)

+ λ∗D2
1

]

+ P2 (λ∗ + G∗) D1D2 + P3 (λ∗ + G∗) D1D3 =
ρω2

k∗2
P1

P2

[

G∗
(

2D2
2 + D2

1 + D2
3

)

+ λ∗D2
2

]

+ P1 (λ∗ + G∗) D2D1 + P3 (λ∗ + G∗) D2D3 =
ρω2

k∗2
P2

P3

[

G∗
(

2D2
3 + D2

1 + D2
2

)

+ λ∗D2
3

]

+ P1 (λ∗ + G∗) D3D1 + P2 (λ∗ + G∗) D3D2 =
ρω2

k∗2
P3

(4.7)

Dans le cas d’une onde transverse se propageant suivant ~x1, le vecteur ~D s’écrit (1, 0, 0)

et le vecteur ~P traduisant la polarisation de l’onde, s’écrit (0, 1, 0). Le système (4.7), dans
ce cas particulier, se traduit par l’équation :

G∗ =
ρω2

k∗2
. (4.8)

Finalement, en prenant en compte l’écriture de k∗ (équation (4.3)), le module de cisaille-
ment complexe est relié à la vitesse (C) et à l’atténuation (α) par la relation :

G∗ =
ρC2

(

1 − jαC
ω

)2 . (4.9)

Coefficients de réflexion et de transmission sous incidence normale

Considérons une onde acoustique transverse rencontrant perpendiculairement une in-
terface parfaitement plane d’équation x1 = 0 séparant deux milieux de propagation dif-
férents, d’impédance Z∗

1 et Z∗
2 . La vitesse particulaire de l’onde incidente, se propageant

suivant ~x1 dans le milieu d’impédance Z∗
1 , se déduit de l’équation générale (4.2) :

VI = WI exp j (ωt− k∗1u1). (4.10)
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L’indice I fait référence ici à l’onde incidente, k∗1 est le nombre d’ondes correspondant au
milieu d’impédance Z∗

1 . Cette onde incidente engendre, en arrivant sur l’interface, deux
ondes (figure 4.5) :

– Une onde réfléchie (indice R) dans le milieu d’impédance Z∗
1 , de vitesse :

VR = WR exp (ωt+ k∗1u1).
– Une onde transmise (indice T ) dans le milieu d’impédance Z∗

2 , de vitesse :
VT = WT exp (ωt− k∗2u1).

Fig. 4.5 – Réflexion et transmission d’une onde plane arrivant sous incidence normale
sur une surface séparant deux milieux de propagation différents, d’impédance Z∗

1 et Z∗
2 .

Les conditions de continuité imposent qu’à la limite (x1 = 0), les différentes pressions
pI , pR et pT (incidente, réfléchie et transmise) soient identiques de part et d’autre de
l’interface :

pI + pR = pT . (4.11)

Compte tenu des relations suivantes, exprimant les différentes pressions :







pI = Z∗
1VI

pR = −Z∗
1VR

pT = Z∗
2VT ,

(4.12)

l’équation (4.11) s’écrit alors :

pI

Z∗
1

− pR

Z∗
1

=
pT

Z∗
2

=
pI + pR

Z∗
2

. (4.13)

Les coefficients de réflexion et de transmission, associés à la pression sont définis par
les relations suivantes :

r∗ =
pR

pI

=
Z∗

2 − Z∗
1

Z∗
2 + Z∗

1

, (4.14)

t∗ =
pT

pI

=
2Z∗

2

Z∗
2 + Z∗

1

. (4.15)

4.3.2 Développement théorique associé à la méthode de réflecto-
métrie

Le développement de la partie théorique, associé à la technique de réflectométrie, a été
décrit par différents auteurs [25, 102], mais les présentations diffèrent d’une publication
à l’autre. Nous présentons donc ici en détails notre démarche théorique conduisant aux
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expressions des modules de conservation G′ et de perte G′′ du matériau étudié, dans le
cas d’une incidence normale.

Une onde transverse est ici générée, par un élément piézoélectrique, dans une ligne à
retard en silice considérée comme purement élastique. Elle se propage dans cette ligne à
retard, pour se réfléchir en totalité ou en partie à l’interface entre la ligne à retard et le
milieu en contact (pouvant être suivant le cas, l’air ou le matériau à étudier).

Expression du coefficient de réflexion

Le coefficient de réflexion r∗ à l’interface entre la ligne à retard et le matériau à
caractériser peut s’écrire comme suit :

r∗ = r0 exp (jϕ) . (4.16)

r0 est le module du coefficient de réflexion, défini comme le rapport de l’amplitude WR/m

de l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau sur l’amplitude WI de l’onde incidente :

r0 =
WR/m

WI

. (4.17)

ϕ est la phase du coefficient de réflexion, définie comme la différence de phase entre ces
deux mêmes ondes :

ϕ = θR/m − θI . (4.18)

Pour déterminer ϕ, les phases de l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau (θR/m)
et de l’onde incidente (θI) doivent être connues. θR/m est une grandeur qui peut être
directement déductible des mesures, alors que θI est dans la plupart des cas, impossible
à déterminer ; c’est pourquoi, en pratique, le paramètre mesuré est la différence entre la
phase θR/air de l’onde réfléchie à l’interface LR/air et la phase θR/m de l’onde réfléchie à
l’interface LR/matériau (figure 4.6), soit :

∆θ = θR/m − θR/air. (4.19)

Dans le cas d’une interface LR/air, du fait de l’impédance acoustique nulle de l’air, le
coefficient de réflexion associé est égal à −1. L’onde acoustique est totalement réfléchie à
l’interface :

WR/air

WI

= 1, (4.20)

et le déphasage à la réflexion est de π par rapport à l’onde incidente [102] (figure 4.6). La
phase θR/air est ainsi définie comme la somme de la phase absolue θI de l’onde incidente
et π :

θR/air = θI + π. (4.21)

Finalement, on définit le coefficient de réflexion pour une interface LR/matériau par
sa phase ϕ en combinant les équations (4.18), (4.19) et (4.19) :

ϕ = ∆θ + π, (4.22)

et par son module r0, en combinant les équations (4.17) et (4.21) :

r0 =
WR/m

WR/air

. (4.23)

Le coefficient de réflexion, défini par l’équation (4.16), s’écrit alors :

r∗ = r0 exp (j (∆θ + π)) = −r0 exp (j∆θ) , (4.24)
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Fig. 4.6 – Phase des ondes incidente et réfléchie pour une interface ligne à retard/air et
une interface ligne à retard/matériau. Cette figure est extraite de la littérature [102].

Détermination de l’impédance acoustique du matériau étudié

Le coefficient de réflexion complexe peut aussi s’écrire en termes d’impédances acous-
tiques des matériaux considérés. Dans notre cas, les deux matériaux mis en jeu sont
la ligne à retard en silice et le matériau à caractériser. Comme déjà dit précédem-
ment, la ligne à retard est considérée comme un matériau purement élastique, son im-
pédance acoustique est donc réelle, égale au produit de la masse volumique par la cé-
lérité des ondes transverses dans la silice, ce qui conduit à une impédance transverse :
ZLR = 7, 75 × 106 Rayl. Finalement, l’expression du coefficient de réflexion peut se pré-
senter sous la forme [49] :

r∗ =
Z∗

m − ZLR

Z∗
m + ZLR

, (4.25)

où Z∗
m est l’impédance acoustique complexe du matériau à caractériser.

En introduisant l’expression de r∗ (équation (4.24)), on peut maintenant écrire les ex-
pressions des parties réelle (Z ′

m) et imaginaire (Z ′′
m) de l’impédance acoustique transverse

du matériau :

Z ′
m =

ZLR (1 − r2
0)

2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0

, (4.26)

Z ′′
m =

−2ZLRr0 sin ∆θ

2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0

. (4.27)

Détermination des modules de conservation et de perte du matériau étudié

Si ρ est la masse volumique du matériau à caractériser, le comportement rhéologique
dynamique en cisaillement de l’échantillon se déduit de l’équation (4.6) :

G′ =
Z ′2

m − Z ′′2
m

ρ
, (4.28)

G′′ =
2Z ′

mZ
′′
m

ρ
, (4.29)
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soit, en introduisant les équations (4.26) et (4.27) :

G′ =
Z2

LR

ρ

(1 − r2
0)

2 − 4r2
0 sin2 ∆θ

(2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0)

2 , (4.30)

G′′ = −4Z2
LR

ρ

(r2
0 − 1) 4r0 sin ∆θ

(2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0)

2 . (4.31)

D’un point de vue acoustique, les grandeurs plus souvent utilisées sont la vitesse C et
l’atténuation α de l’onde transverse dans le matériau. A partir de la mesure des modules
G′ et G′′, il est possible de déterminer ces valeurs en utilisant l’équation (4.9), déduite
de l’équation de conservation du mouvement. Pour des raisons de simplicité d’écriture,
les expressions suivantes présentent G′ et G′′ en fonction de C et α, c’est bien entendu le
système inverse qui est utilisé pour déterminer les paramètres acoustiques.

G′ = ρC2 1 −
(

αC
ω

)2

(

1 +
(

αC
ω

)2
)2 , (4.32)

G′′ = ρC2
2αC

ω
(

1 +
(

αC
ω

)2
)2 . (4.33)

Il est intéressant de noter ici que ces paramètres acoustiques transverses (C et α) ne sont
pas accessibles par les méthodes échographiques classiques du fait de la forte atténuation
des matériaux liquides viscoélastiques.

La vitesse transverse conduit alors à la longueur d’onde :

λ̃ =
C

ω
, (4.34)

et l’atténuation, à la profondeur de pénétration :

dp =
1

α
. (4.35)

4.3.3 Détermination du domaine de variation du couple (r0,∆θ)
pour lequel G′ et G′′ sont positifs

Pour compléter l’étude théorique précédente, il apparaît alors nécessaire d’illustrer
l’ensemble des valeurs de r0 et ∆θ conduisant à des valeurs physiquement possibles (po-
sitives) de G′ et G′′. Si la méthode de caractérisation acoustique par réflectométrie a fait
l’objet de nombreuses publications, la démarche qui consiste à pousser le raisonnement
théorique jusqu’à la définition complète de ce domaine (r0,∆θ) et de ces cas limites n’a
jamais été abordée dans la littérature.

L’intérêt de ce travail est aussi d’ordre expérimental. Il a pour but de déterminer, à
partir de la sensibilité des appareils, les domaines et précisions de G′ et G′′ accessibles.
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Délimitation des différents domaines, en fonction de r0 et ∆θ

Pour définir le domaine physiquement possible, il faut tout d’abord définir les gammes
des paramètres r0 et ∆θ pour lesquelles Z ′

m (équation (4.26)) et Z ′′
m (équation (4.27)) sont

des réels finis positifs.

Le module r0 du coefficient de réflexion est tel que :

0 ≤ r0 ≤ 1. (4.36)

La limite r0 = 0 correspond à une réflexion nulle où toute l’onde incidente est trans-
mise à l’interface ; ce cas reste théorique, expérimentalement, il se traduirait par une
abscence d’interface, l’onde se propageant alors dans un même matériau. La limite r0 = 1
correspond à une réflexion totale, c’est le cas à l’interface LR/air.

La phase ϕ du coefficient de réflexion est elle comprise entre 0 et π, soit, d’après la
relation (4.22) :

−π ≤ ∆θ ≤ 0. (4.37)

La limite supérieure correspond au retournement total de phase, ce qui est le cas à
l’interface LR/air.

En considérant ces deux gammes de variations, il est alors facile de démontrer que Z ′
m

et Z ′′
m sont toujours positifs ou nuls. De plus Z ′

m et Z ′′
m sont tous deux des réels finis si le

dénominateur des équations (4.26) et (4.27) est différent de zéro, il en résulte le couple
impossible : (r0 = 1; ∆θ = −π).

r0 et ∆θ doivent également être tels que les modules de conservation et de perte soient
positifs. Cette condition est toujours vraie pour le module de perte G′′ (équation (4.31)),
et concernant G′ (équation (4.30)), elle conduit à l’inégalité :

r0 ≤ sin ∆θ +
√

sin2 ∆θ + 1. (4.38)

Nous venons ainsi de définir les contours du domaine possible de variation de r0 et ∆θ.
Afin maintenant de délimiter les différents cas possibles au sein de ce domaine, nous al-
lons étudier quelques cas particuliers.

Le premier cas particulier est celui du liquide purement visqueux pour lequel G′ = 0,
il correspond à l’équation :

r0 = sin ∆θ +
√

sin2 ∆θ + 1. (4.39)

La résolution du cas particulier G′ = G′′ conduit à la relation suivante :

r0 = sin ∆θ +
√

2 sin ∆θ +

√

3 sin2 ∆θ + 1 + 2
√

2 sin2 ∆θ. (4.40)

On peut alors distinguer 2 cas :

– G′ > G′′ pour r0 < sin ∆θ +
√

2 sin ∆θ +
√

3 sin2 ∆θ + 1 + 2
√

2 sin2 ∆θ.

– G′ < G′′ pour r0 > sin ∆θ +
√

2 sin ∆θ +
√

3 sin2 ∆θ + 1 + 2
√

2 sin2 ∆θ.
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Il est alors intéressant de déterminer le cas où le module de l’impédance acoustique
du matériau (|Z∗

m| =
√

Z ′
m

2 + Z ′′
m

2) est égal au module de l’impédance acoustique de
la ligne à retard (ZLR). On s’attend dans ce cas à ce qu’un maximum d’énergie soit
transmise, ce qui correspondrait donc à un r0 minimum. En introduisant la relation :
√

Z ′
m

2 + Z ′′
m

2 = ZLR dans les expressions (4.26) et (4.27), on peut démontrer que ce cas
particulier correspond à l’ensemble des points pour lesquels ∆θ = −π/2.

Dans le cas particulier d’un liquide purement visqueux (équation (4.39)), on remarque
que le module du coefficient de réflexion passe bien par un minimum pour ∆θ = −π/2,
sa valeur en ce point est de r0 = −1 +

√
2 ≈ 0, 4142. Cette valeur est en parfait accord

avec celle mise en évidence par Sheen et al. [90] lors d’une étude théorique de l’influence
de la viscosité sur le module du coefficient de réflexion pour des liquides newtoniens.

L’ensemble de ces différents domaines est représenté sur la figure 4.7, le cas particulier
de l’air correspondant, rappelons-le, au couple (r0 = 1, ∆θ = 0).

Fig. 4.7 – Domaines de variation associés à la méthode de réflectométrie en incidence
normale, représentant ∆θ en fonction de r0. La zone grisée correspond à l’ensemble des
couples (r0,∆θ) impossibles, qui conduiraient en fait à un module de conservation né-
gatif. La ligne épaisse correspond au cas particulier d’un liquide newtonien, G′ = 0
(équation (4.39)). Deux cas de figure sont alors possibles : G′ < G′′ et G′ > G′′, avec le
cas particulier entre les deux (ligne pointillée) où G′ = G′′ (équation (4.40)). Enfin, la
partie de gauche (−π < ∆θ < −π/2) correspond au cas où |Z∗

m| > ZLR et la partie de
droite (−π/2 < ∆θ < 0) correspond au cas où |Z∗

m| < ZLR. Le cas particulier de l’air
correspond au couple (r0 = 1, ∆θ = 0).
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Introduction du décalage temporel apparent

Expérimentalement, la grandeur, associée au déphasage, accessible avec un oscillo-
scope est le décalage temporel noté ∆t. Pour établir la corrélation entre ∆t et ∆θ, il faut
considérer l’équation de propagation de l’onde (4.10). L’équation correspondant à l’onde
réfléchie à l’interface LR/air (u1 = 0) est alors donnée par :

VR,air = r∗airVI = WI exp (j (ωt+ π)) = WI exp
(

jω
(

t+
π

ω

))

. (4.41)

L’équation correspondant à l’onde réfléchie à l’interface LR/matériau (u1 = 0) s’écrit de
la même façon :

VR,m = r∗VI = r0WI exp (j (ωt+ ϕ))

= r0WI exp (j (ωt+ ∆θ + π)) = r0WI exp

(

jω

(

t+
∆θ

ω
+
π

ω

))

.
(4.42)

Finalement, le décalage temporel observé entre l’écho réfléchi à l’interface LR/air et celui
réfléchi à l’interface LR/matériau est tel que :

∆t = −∆θ

ω
, (4.43)

et sa gamme de variation correspondante est alors telle que :

0 ≤ ∆t ≤ π

ω
. (4.44)

4.3.4 Introduction de la notion de réflexions multiples

Dans la technique de réflectométrie décrite ici, c’est donc le décalage temporel entre
l’écho réfléchi à l’interface LR/air et celui réfléchi à l’interface LR/matériau qui est
mesuré expérimentalement pour remonter ensuite à la phase du coefficient de réflexion
r∗. L’inconvénient majeur de cette méthode réside dans le fait que, pour la caractérisation
de matériaux viscoélastiques type fluide, le déphasage temporel à mesurer est très faible,
généralement inférieure ou égal à la sensibilité de l’oscilloscope.

Longin et al. [56], dans leur étude hautes fréquences de PDMS, ont trouvé des mo-
dules de cisaillement pour une fréquence d’environ 10 MHz de : G′ ≈ 2 × 106 Pa et
G′′ ≈ 3× 106 Pa. En usilisant les équations (4.30), (4.31) et (4.43), et en considérant une
ligne à retard en silice, le décalage temporel théorique correspondant est de l’ordre de
0,1 ns.

Pour obtenir une meilleure précision sur les mesures, les n premiers échos sont enre-
gistrés pour chacune des deux configurations : interface LR/air (référence) et interface
LR/matériau (figure 4.8). L’amplitude r0 et la différence de phase ∆θ peuvent ainsi être
obtenues à partir du rapport des amplitudes des échos (WR/air,n et WR/m,n, respective-
ment l’amplitude du nième écho pour chacune des deux configurations : air et matériau),
et par la mesure de ∆tn (différence de phase temporelle entre les nième échos des deux
configurations), à travers les relations suivantes :

r0 =

(

WR/m,n

WR/air,n

) 1
n

, (4.45)
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Fig. 4.8 – Le module et la phase du coefficient de réflexion calculés au nième écho sont
donnés respectivement par les relations (4.45) : r0 = (Wm,n/Wair,n)1/n et (4.46) : ∆θ =
−ω∆tn

n
.

∆θ = −ω∆t = −ω∆tn
n

. (4.46)

De cette façon, pour une sensibilité de l’appareillage donnée, il est possible de mesurer
au nième écho, un déphasage temporel indétectable au 1er écho : un déphasage de 1 ns au
premier écho, inquantifiable par un dispositif dont la sensibilité est de 2 ns, est multiplié
par 10 au 10ième est devient ainsi détectable avec le même dispositif. Ainsi, plus n est
grand, plus la précision de mesure est bonne. Cette démarche est tout de même limitée
par le nombre d’échos pouvant être pris en compte, ce nombre dépend de plusieurs para-
mètres : la diffraction dans la ligne à retard, la puissance du générateur d’impulsions, la
fréquence...

Le même raisonnement peut être effectué sur le module du coefficient de réflexion.

Toujours en vue d’améliorer la précision des résultats, il est possible d’ajouter un
effet de moyennage en prenant en compte non plus le seul nième écho mais les n premiers
échos. Pour chacun d’eux, les grandeurs ln (Wm,n/Wair,n) et ∆tn sont tracées en fonction
du numéro de l’écho n, le module r0 et la phase ∆θ du coefficient de réflexion sont

respectivement déduits de la pente de ln
(

WR/m,n

WR/air,n

)

(figure 4.9) ou de la pente de ∆tn

(figure 4.10) comme fonction du numéro de l’écho n.
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Fig. 4.9 – Exemple de points expérimentaux obtenus pour du miel, en traçant r0 =

ln
(

WR/m,n

WR/air,n

)

en fonction du numéro de l’écho. L’exponentielle de la pente donne la valeur

du module r0. Le graphe ci-dessus a été obtenu pour une température de 20,0±0, 5◦C.

Fig. 4.10 – Exemple de points expérimentaux obtenus pour du miel, en traçant ∆t en
fonction du numéro de l’écho. La pente de la droite est directement égale à ∆t. Le graphe
ci-dessus a été obtenu pour une température de 20,0±0, 5◦C.
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4.3.5 Dispositif expérimental

Nous venons de voir que pour déterminer les propriétés viscoélastiques G′ et G′′ d’un
matériau par la technique de réflectométrie à réflexions multiples, il est tout d’abord
nécessaire de déterminer le coefficient de réflexion des ondes acoustiques transverses à
l’interface entre une ligne à retard d’impédance réelle et le matériau à caractériser. Afin
de déterminer complètement ce coefficient, la théorie présentée précédemment a mis en
évidence la nécessité de prendre un signal de référence. Ainsi, les propriétés viscoélastiques
du matériau à caractériser sont donc déterminées à partir du rapport des amplitudes et du
déphasage entre les échos de référence, correspondant à la réflexion à l’interface LR/air
et les échos correspondant à la réflexion à l’interface LR/matériau.

Le dispositif expérimental utilisé pour cette étude est illustré sur la figure 4.11.

Fig. 4.11 – Dispositif expérimental de la technique de réflectométrie. Les échos affichés
sur l’oscilloscope sont enregistrés sur PC via un port GPIB, et traités par un programme
réalisé sur LabView©.

Les ondes de cisaillement sont générées et reçues par un capteur piézoélectrique Pana-
metrics de 5 ou 10 MHz avec une ligne à retard intégrée de 7 µs en silice. L’impulsion est
fournie par un générateur d’impulsions Panametrics Sofranel 5800. Les échos sont affichés
par un oscilloscope Tektronix TDS 3032 et l’enregistrement des données sur PC se fait
par l’intermédiaire d’un port GPIB. Enfin, les données sont traitées par un programme
réalisé au cours de cette étude sur LabView©.

La gamme de matériaux pouvant être caractérisés par cette méthode est limitée prin-
cipalement par la sensibilité des appareils. Différentes études ont donc été réalisées au
préalable sur les différents appareils constituant le dispositif expérimental afin de détermi-
ner les causes possibles des imprécisions expérimentales. Ces études ont également permis
de mettre en évidence les différents points du dispositif à améliorer pour augmenter la
précision des mesures.

Etude de stabilité du générateur d’impulsions

Une des sources possibles d’imprécision sur la mesure de r0 pourrait être les fluc-
tuations d’amplitude de l’impulsion initiale créée par le générateur d’impulsions. Pour
vérifier sa stabilité, l’amplitude de l’impulsion a été enregistrée, via l’oscilloscope, dès la
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mise en marche de l’appareil, pendant plusieurs heures. Pour cette étude, seule l’impulsion
est considérée, le transducteur piézoélectrique n’étant alors pas branché. La figure 4.12
montre l’évolution de l’amplitude au cours du temps. On distingue clairement une va-
riation dès le début de l’acquisition, pour atteindre une valeur asymptotique au bout
d’environ 6 heures. En réitérant l’expérience plusieurs fois de suite, on peut s’apercevoir
que cette variation n’est présente qu’à l’allumage de l’appareil, montrant ainsi qu’elle
semble due au temps de chauffe de l’appareil. Passé ce délai, la variation de l’amplitude
reste inférieure à 1%.

Fig. 4.12 – Evolution de l’amplitude de l’impulsion fournie par le générateur Panametrics
Sofranel 5800 au cours du temps, dès la mise en marche de l’appareil. On observe une
stabilisation après environ 6 heures.

Une des sources d’imprécision sur la mesure de ∆t pourrait être les fluctuations tem-
porelles dans la génération de l’impulsion initiale. Une étude de la stabilité temporelle de
l’impulsion n’apparaît pas nécessaire dans la mesure où les échos étudiés sont synchroni-
sés sur l’impulsion du générateur. La stabilité ou non de la position verticale (temporelle)
de l’impulsion ne semble donc pas avoir d’influence sur les mesures ou sur les erreurs
expérimentales. De plus, l’erreur possible sur la synchronisation, pour la base de temps
utilisée, donnée par le constructeur est inférieure à 0,04 ns.

Suite à cette étude, l’ensemble des essais ont donc été réalisés après une attente de 6
heures, afin de s’affranchir de la variation due au temps de chauffe des appareils.

Etude de stabilité de l’ensemble du dispositif expérimental

Pour les mêmes raisons que précédemment, il convient de s’assurer qu’il n’y a pas de
dérive de la réponse du capteur. Les essais de stabilité de l’ensemble du dispositif expé-
rimental (oscilloscope, générateur d’impulsions et capteur piézoélectrique) ont consisté
à contrôler la variation de l’amplitude et de la phase des 6 premiers échos au cours du
temps, dans le cas d’une réflexion à l’interface LR/air. Le décalage temporel ∆tn est
donc pris pour chacun des 6 échos (1 ≤ n ≤ 6) par rapport à l’instant initial pris comme
référence (∆tn = 0).
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La figure 4.13 présente donc l’évolution du décalage temporel ∆tn au cours du temps
pour les 6 premiers échos, par rapport à l’instant initial. Au cours de ces essais, nous
avons pu constater une variation continue de la position temporelle des échos tout au
long de l’acquisition, avec des paliers d’environ 30 minutes pour le premier écho. On
peut également constater sur cette figure qu’une faible variation de ∆t au premier écho
est amplifiée au nième écho d’un facteur n : ainsi, un décalage de 1 ns au premier écho
se traduit par un décalage d’environ 6 ns au 6ème écho, comme prévu théoriquement
(équation (4.46)).

Le fait que la dérive constatée soit proportionnelle au numéro de l’écho confirme les
essais précédents mettant en évidence la bonne stabilité du générateur d’impulsions. En
effet, une dérive du générateur d’impulsions aurait pour conséquence un même décalage
d’ensemble des n premiers échos, la variation au cours du temps serait la même, quel que
soit l’écho considéré, ce qui n’est pas le cas sur la figure 4.13.

Fig. 4.13 – Evolution en fonction du temps du décalage temporel ∆tn pour les 6 premiers
échos.

Concernant l’amplitude de l’écho, le dispositif semble plus stable. La figure 4.14 pré-
sente l’évolution du rapport WR/m,4/WR/air,4 correspondant au 4ième écho au cours du
temps. On observe une variation maximale inférieure à 1% pour une durée d’acquisition
d’environ 15 heures, ce qui correspond à une variation maximale sur r0, calculée à partir
de l’équation (4.45), d’environ 0,25%.

Pour tenter d’expliquer la dérive observée sur ∆t dans le cas d’une réflexion à l’inter-
face LR/air, nous avons étudié l’influence de la température sur cette grandeur. La silice
(matériau constituant la ligne à retard des capteurs piézoélectriques utilisés) présente un
coefficient de dilatation αl de 9×10−6 ◦K−1. Pour une longueur de ligne à retard l0 de
1,3 cm à 25◦C, la variation de longueur ∆l correspondant à une variation de température
∆T de 1◦C est donnée par l’expression :

∆l = αll0∆T, (4.47)

soit une variation de longueur de 1,17×10−7 m.
En admettant que la vitesse transverse d’une onde acoustique dans la silice soit de

environ 3760 m.s−1, indépendamment de la température, la variation de longueur ∆l due à
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Fig. 4.14 – Evolution en fonction du temps du rapport des amplitudes WR/m,4/WR/air,4

pour l’écho 4. La variation observée reste inférieure à 1 %.

une variation de température de 1◦C, entraîne une variation de temps de vol (aller-retour)
de 9×10−11s. Cette variation est bien inférieure à celle réellement observée (figure 4.13).

Afin de minimiser malgré tout les erreurs dues aux variations de température, les es-
sais ont été effectués dans une enceinte isolante en polystyrène (figure 4.11). Les variations
temporelles sur ∆t relevées ont toujours mis en évidence la dérive observée précédemment
mais avec des paliers de stabilité plus importants, de l’ordre de 2 ou 3 heures.

La cause réelle de cette dérive n’a pour l’instant pas été identifiée, elle pourrait peut-
être être attribuée à une évolution de la couche de colle présente entre l’élément piézoélec-
trique et la ligne à retard. Pour s’affranchir de cette dérive, tous les essais ont été effectués
sur une durée inférieure à 1 heure. Au cours d’un essai, les variations de température sont
inférieures à 1◦C.

Traitement du signal

Les valeurs de r0, comme précisé précédemment, sont déterminées à partir du rapport
des amplitudes des échos.

Pour mesurer le temps de vol ∆tn entre deux échos ultrasonores, on distingue géné-
ralement deux approches : l’approche dans le domaine temporel (intercorrélation, critère
du maximum, du premier passage à zéro,...) et l’approche dans le domaine fréquentiel
(utilisation de la phase de la transformée de Fourier (FFT)).

Pour les systèmes non dispersifs, les méthodes dans le domaine temporel sont bien
adaptées et très largement employées. En effet, comme lors de leur propagation, les échos
ne changent pas de forme, les comparer est alors aisé. Par contre, pour les systèmes
dispersifs, le problème est plus complexe car la forme de l’écho peut changer radicalement
de tel sorte qu’il est alors difficile de définir un critère basé sur la similitude des signaux.

Dans le cas du miel, un des deux matériaux d’étude, les deux approches ont été
traitées. Il s’est avéré que la méthode FFT n’apportait pas de meilleure précision sur
la détermination des paramètres par rapport à la méthode d’intercorrélation, comme le
laissait penser la similitude des échos à comparer. Par la suite, le traitement du signal

85



Chapitre 4

pour la détermination de ∆tn a donc été effectué via la méthode d’intercorrélation qui
s’avère bien plus simple à mettre en œuvre dans notre cas précis.

Effet de la précision des mesures temporelles et d’amplitude sur la précision
des modules G′ et G′′

Comme nous l’avons vu précédemment, et notamment à travers les relations (4.45),
(4.46), et la figure (4.7), la détermination des modules G′ et G′′ d’un matériau est réalisée
à partir des mesures de ∆t et r0, via les relations (4.32) et (4.33).

Intéressons-nous dans un premier temps à la mesure du décalage temporel ∆t. Ce
décalage est calculé à partir des n premiers échos, comme indiqué sur la figure 4.10. Or
la mesure temporelle sur un oscilloscope a une certaine précision qui diffère suivant les
appareils, dans notre cas, la précision expérimentale de l’ensemble du dispositif sur ∆t a
été évaluée à 2 ns. Ainsi, en termes de déphasage, cela signifie que le pas de mesure est
de 2πf × 2 × 10−9 rad, soit 0,126 rad pour une fréquence de 10 MHz et 0,063 rad pour
une fréquence de 5 MHz. Ce pas de mesure conduit donc à une discrétisation sur G′ et
G′′, discrétisation qui est fonction de la fréquence de mesure. Ainsi, comme le montre la
figure 4.15, pour une fréquence de 100 MHz et en tenant compte de la sensibilité de notre
appareillage, il n’y a que 3 domaines possibles pour ∆θ, impliquant une forte imprécision
sur les calculs de G′ et G′′. Cette impécision est réduite lorsque l’on diminue la fréquence
d’étude.

Les deux fréquences utilisées dans cette étude pour la caractérisation hautes fréquences
sont 5 et 10 MHz.
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Fig. 4.15 – Illustration de la précision expérimentale en fonction de la fréquence avec la
mise en évidence de 3 cas particuliers : 5 MHz, 10 MHz et 100 MHz. La sensibilité de
2 ns limite la précision à 100 MHz, mais permet des mesures fiables à 5 et 10 MHz.
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CHAPITRE

5

Etude expérimentale des propriétés

viscoélastiques des matériaux d’étude

Nous présentons dans ce chapitre l’ensemble des résultats expérimentaux rhéologiques
et acoustiques obtenus sur le miel et sur les gels PDMS.

Les résultats concernant le miel mettent en évidence la démarche générale qui consiste
à utiliser à la fois les méthodes rhéologique et acoustique, ainsi que le principe de superpo-
sition temps-température sur une gamme étroite de températures, en vue de caractériser
le matériau sur une large gamme de fréquences.

Le principe de superposition temps-température (TTS) consiste à réaliser des ba-
layages en fréquence à différentes températures, en vue de construire une courbe maîtresse.
La TTS stipule qu’une courbe en fonction de la fréquence obtenue à une température T
peut être superposée à la courbe obtenue à la température de référence T0 en appliquant
un facteur de glissement dans le domaine des fréquences. Le glissement s’effectue vers
les hautes fréquences pour des températures T < T0 et vers les basses fréquences pour
T > T0.

Cette étude a principalement permis de construire les courbes maîtresses correspon-
dant aux modules de conservation et de perte sur 12 décades de fréquences. De même,
en utilisant l’approche inverse, pour laquelle les paramètres acoustiques (atténuation et
vitesse transverse) sont calculés à partir du module de cisaillement, les courbes maîtresses
de ces paramètres ont été construites sur 12 décades de fréquences. Elles permettent ainsi
de déterminer les valeurs de l’atténuation et de la vitesse des ondes transverses dans le
miel, pour des fréquences inaccessibes par les méthodes de caractérisation acoustiques.

Les résultats concernant les gels PDMS portent essentiellement sur les mesures rhéo-
logiques. L’étude des propriétés viscoélastiques des gels PDMS autour du point de gel a
permis principalement de déterminer l’exposant critique statique u. Cet exposant a été
calculé à partir des courbes obtenues au rapport stœchiométrique critique rc et à par-
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tir des courbes G0 (ω⋆), pour r > rc. Les courbes maîtresses G∗ (ω) ont été construites
sur la base du principe d’équivalence temps-structure. Les dimensions fractales Df pour
ces gels PDMS ont été calculées à partir des valeurs de l’exposant u dans le cadre du
modèle de diffusion brownienne d’un polymère fractal polymoléculaire. Toujours dans un
souci d’analyse globale, nous présenterons les résultats pour l’ensemble des gels PDMS
synthétisés au cours de cette étude et au cours des travaux de Tixier.

Une discussion sera ensuite faite sur l’applicabilité de la méthode de caractérisation
acoustique développée au cours de cette étude, à ce type de matériau. Des solutions sont
alors proposées pour adapter la méthode.

Dans ce chapitre les données rhéologiques ont été obtenues par une méthode de ca-
ractérisation classique, via un rhéomètre ; une description en est donnée annexe B.

5.1 Le miel

5.1.1 Détermination des propriétés rhéologiques du miel

Comme nous l’avons vu précédemment, la cristallisation du miel ne permet pas l’ap-
plication du principe de superposition temps-température sur une large gamme de tem-
pératures pour obtenir une courbe maîtresse. Dans le but toutefois d’élargir au maximum
la gamme de fréquences étudiée vers les hautes fréquences, la courbe obtenue pour la tem-
pérature la plus élevée est ici choisie comme référence (T0 = 31, 3◦C) ; ainsi, le glissement
effectué sur les autres courbes se fera vers les hautes fréquences.

La figure 5.1 montre les variations de G′ et G′′ obtenues pour le miel à différentes
températures comprises entre 13,1 et 31,3◦C, pour des fréquences rhéologiques allant
environ de 1 à 100 Hz. Toujours dans le but de balayer la plus large gamme de fréquences
possible, les courbes correspondant à la température de référence T0 ont été obtenues
pour des fréquences allant de 10−3 à 100 Hz.

Fig. 5.1 – Dépendance en fréquence des modules de conservation et de perte (G′ et
G′′) du miel à différentes températures : G31,3◦C , G28,7◦C × 3, G26,7◦C × 10, G25,2◦C × 40,
G20,0◦C × 100, G13,1◦C × 500.

Les modules G′ et G′′ décroissent avec la température. On peut remarquer que les va-
leurs de G′ varient peu sur cette gamme de fréquences, contrairement aux valeurs de G′′.
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Ainsi, pour l’application du principe de superposition temps-température, les facteurs de
glissement obtenus pour les courbes associées au module G′′ seront plus fiables que ceux
obtenus à partir des courbes de G′.

Afin de déterminer le comportement rhéologique dans la zone terminale (zone d’écou-
lement à très basses fréquences), et sur la base de l’hypothèse de Cox Merz [32], une
étude en écoulement permanent a été réalisée. Les courbes de viscosité ainsi obtenues à
différentes températures, sont présentées sur la figure 5.2.
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Fig. 5.2 – Viscosité du miel en fonction du taux de cisaillement, pour différentes tempé-
ratures.

En accord avec les observations précédentes, on peut remarquer que la viscosité di-
minue significativement avec la température. C’est pour cette raison que la gamme de
fréquences balayées diminue pour les températures élevées : en effet, la viscosité étant
plus faible, la sensibilité du rhéomètre ne permet pas de la déterminer avec précision
pour des basses fréquences.

Il apparaît clairement sur cette figure que la viscosité apparente η0 ne dépend pas du
taux de cisaillement au moins pour les températures inférieures ou égales à 20◦C. Le miel
étudié présente donc, à ces fréquences et pour ces températures, un comportement fluide
newtonien, ce qui est en accord avec la plupart des travaux de la littérature [2,12,19,54].

En traçant log (η0) en fontion de l’inverse de la température 1/T (figure 5.3), on
constate que la dépendance en température de la viscosité η0 est relativement bien décrite
par la relation d’Arrhénius, comme déjà mis en évidence par plusieurs études [12,47,54,57,
71, 92, 93]. Les paramètres d’Arrhénius η∞ et E∞, intervenant dans la relation viscosité-
température sont tels que [32] :

log η0 = η∞ exp

(

E∞

RT

)

, (5.1)

avec R la constante des gaz parfaits et T la température. Ils ont été déterminés à partir
de la régression linéaire log (η0) = f (1/T ). L’énergie d’activation (E∞) traduit la sensi-
bilité de la viscosité par rapport aux variations de température, sa valeur mesurée est de
119 kJ/mol ; des valeurs similaires ont été observées dans la littérature [47,71,92,93,108].
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La constante matériau mesurée η∞, qui traduit la viscosité du miel à une température
tendant vers l’infini, est égale à 1,7×10−20 Pa.s, en accord avec les valeurs de la littéra-
ture [47,71,92].

Fig. 5.3 – log (η0) en fonction de (1/T ). La régresssion linéraire correspond au modèle
d’Arrhénius (avec un carré du coefficient de régression de 0,96). Elle conduit à une ap-
proximation de l’énergie d’activation (E∞ ≈ 119 kJ/mol) et de la constante matériau
(η∞ ≈ 1, 7×10−20 Pa.s).

5.1.2 Détermination des propriétés acoustiques du miel

Les modules de conservation et de perte ont été calculés à 10 MHz, pour différentes
températures comprises entre 20 et 31◦C, à partir du rapport des amplitudes r0, du dé-
phasage ∆θ et de la masse volumique ρ des échantillons de miel, en utilisant les équations
(4.30) et (4.31). Les valeurs obtenues sont présentées sur la figure 5.4.

Fig. 5.4 – Module de conservation (G′) et module de perte (G′′) du miel en fonction de
la température, à une fréquence de 10 MHz.

On peut remarquer que les valeurs de G′ et G′′ diminuent significativement avec la
température. Les valeurs obtenues sont en bon accord avec les données de l’étude de
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Kulmyrzaev et al. [52], où une méthode de réflexion similaire a permis de déterminer les
modules de conservation et de perte d’échantillons de miel plus ou moins dilués avec de
l’eau, à des fréquences allant de 5 à 17,5 MHz. Pour une fréquence de 10 MHz et une
température de 25◦C, ils ont trouvé, pour un échantillon de miel non dilué, les valeurs
des modules suivantes : G′ ≈ 130 MPa et G′′ ≈ 280 MPa. Dans notre cas, les valeurs
obtenues dans les mêmes conditions sont : G′ ≈ 120 MPa et G′′ ≈ 250 MPa. Cette bonne
concordance des résultats permet ainsi de valider la méthode expérimentale mise au point
au cours de cette étude.

5.1.3 Construction des courbes maîtresses

Nous venons de déterminer les propriétés dynamiques pour différentes températures
sur deux gammes de fréquences : rhéologique (entre 10−3 et 102 Hz) et acoustique (à
10 MHz). En utilisant l’ensemble des données, il est alors possible de construire les courbes
maîtresses de G′ et G′′ à la température de référence choisie : T0 = 31, 3◦C. Sur la base
du principe de superposition temps-température, chacune des courbes G′ et G′′ de la
figure 5.1, obtenues à différentes températures à partir de la méthode rhéologique, sont
décalées horizontalement vers les hautes fréquences de façon à construire une courbe maî-
tresse en G′ et G′′ pour la température de référence T0. La dépendence en température du
facteur de glissement log (aT ) obtenu expérimentalement pour chacune des températures
suit une loi d’Arrhénius (figure 5.5).

Fig. 5.5 – Dépendence en température du facteur de glissement log (aT ) obtenu expéri-
mentalement à partir de la construction des courbes maîtresses.

Ce facteur de glissement (log (aT )) obtenu à partir de la superposition des courbes
rhéologiques, est également appliqué aux données acoustiques.

La courbe maîtresse résultante (figure 5.6) s’étend sur une gamme de fréquences de
12 décades, de la zone terminale à la fin de la zone de transition vitreuse. On peut tout
d’abord remarquer une absence de valeur pour la gamme de fréquences comprises entre
≈ 104 et ≈ 107 Hz. Ces deux fréquences caractérisent les limites expérimentales de la
méthode adoptée pour la construction de la courbe maîtresse.

La limite inférieure (≈ 104 Hz) est due à deux facteurs : une limite basse température
à partir de laquelle, apparaissent des problèmes de condensation et de glissement de
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l’échantillon sur les plateaux du rhéomètre et une limite due aux problèmes de réalisation
de transducteurs acoustiques pour cette gamme de fréquences.

La limite supérieure (≈ 107 Hz) est elle aussi due à deux facteurs : comme précédem-
ment, une limite due aux problèmes de réalisation de transducteurs acoustiques basses
fréquences, et une limite haute température à partir de laquelle les capteurs acoustiques
sont endommagés (détérioration des collages).

Fig. 5.6 – Courbe maîtresse, pour le miel, des modules de conservation (G′) et de perte
(G′′) fonction de la fréquence fr pour une température de référence T0 = 31, 3◦C.

Dans une observation globale de la courbe maîtresse donnée par la figure 5.6, on peut
remarquer différents types de comportement (G′ et G′′) en fonction de la fréquence.

Le comportement observé sur la courbe maîtresse à basses fréquences correspond à la
zone terminale. Pour les très basses fréquences (< 10−3 Hz), la sensilibité du capteur de
couple du rhéomètre n’a pas permis de mesurer les propriétés viscoélastiques. Toutefois,
en considérant que le miel présente un comportement maxwellien, il est alors possible
d’extrapoler le comportement dynamique aux basses fréquences. La dépendance en fré-
quence des modules pour un comportement maxwellien est caractérisée par des pentes
respectives de 1 et 2 dans une représentation bilogarithmique, pour les modules G′ et
G′′ : G′ ∝ ω2 et G′′ ∝ ω. D’après l’abscisse du point d’intersection des deux droites de
pentes 1 et 2, il est alors possible de définir le temps de relaxation terminal :

τMax = 1/ω = 1/ (2πfr) , (5.2)

τMax correspond au temps de relaxation le plus long de l’échantillon, il est ici de l’ordre
de 34 secondes.

On observe, dans un domaine de fréquences intermédiaire entre la zone terminale et
le début de la zone de transition vitreuse, une croissance lente du module G′ associée
à un minimum de G′′. Cette zone est couramment appelée plateau caoutchoutique. Le
module au plateau caoutchoutique est noté G0

N , sa valeur est donnée par la méthode de
Marvin Oser [32]. Elle est définie comme la valeur de G′ pour laquelle l’angle de perte
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(tan δ) atteint un minimum : la fréquence correspondante mesurée est de 1,3 Hz. Ce
plateau est associé au concept d’enchevêtrements, il est directement lié à la masse entre
enchevêtrements Me [32] : Me = 4

5
ρRT
G0

N
; dans notre cas, Me=700 g.mol−1.

Pour des fréquences plus élevées, on observe la zone de transition vitreuse où G′′ est
supérieur à G′. La fréquence de croisement (≈ 500 MHz) observée aux hautes fréquences
marque le début du plateau vitreux.

A partir de ces courbes maîtresses (figure 5.6) et en utilisant les équations (4.32) et
(4.33), il est alors possible de calculer la vitesse de l’onde transverse (C) et l’atténuation
en cisaillement de l’onde (α) dans le miel, et ce, pour toute la gamme de fréquences
étudiée. La courbe résultante (figure 5.7) montre la forme générale du comportement
dynamique du miel en termes de paramètres normalement utilisés pour caractériser les
matériaux à des fréquences ultrasoniques. On peut remarquer que la courbe de la vitesse
en cisaillement, à des fréquences rhéologiques, passe par un maximum pour fr ≈1,5 Hz,
ce qui correspond à peu près à la fréquence à laquelle G′ est au module au plateau
caoutchoutique (fr ≈1,3 Hz).

Fig. 5.7 – Vitesse et atténuation des ondes transverses dans le miel, calculées à partir des
valeurs de G′ et G′′ affichées dans la figure 5.6, en utilisant les équations (4.32) et (4.33).

De la même manière que nous avons calculé la vitesse et l’atténuation des ondes
transverses dans le miel, il est alors possible de déterminer la longueur d’onde (λ̃) et la
profondeur de pénétration (dp) des ondes de cisaillement dans le miel (équations (4.34) et
(4.35)). Pour les basses fréquences (< 103 Hz), la longueur d’onde est telle que λ̃ < 2πdp

et dp est supérieure à 1 mm, ce qui justifie le gap de 1 mm utilisé pour l’étude rhéologique,
entre les deux plateaux du rhéomètre. Pour les hautes fréquences (entre 107 et 109 Hz),
la longueur d’onde est telle que λ̃ > 2πdp et dp est inférieure à 10−6 m, traduisant la
très forte atténuation des ondes transverses dans les matériaux viscoélastiques comme le
miel, et donc, justifiant le besoin d’une méthode acoustique en réflexion pour caractériser
à hautes fréquences le comportement dynamique en cisaillement de tels matériaux.
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5.2 Les gels polymères polydiméthylsiloxanes

5.2.1 Evolution des propriétés viscoélastiques en fonction du temps
de réaction

La cinétique de gélification peut s’étudier en mesurant l’évolution des modules G′ et
G′′ en fonction du temps. Pour chaque échantillon de polymère, l’évolution de G′ et G′′

a été mesurée pour une température de 21◦C, à une fréquence de ω=10 rad.s−1, et pour
une déformation de ǫ̆0=10% (domaine viscoélastique linéaire).

La gélification est caractérisée par une augmentation significative des valeurs des mo-
dules G′ et G′′ au cours du temps, jusqu’à un plateau traduisant la fin de la réaction,
observée pour les deux modules au bout d’une cinquantaine d’heures.

5.2.2 Comportement en fréquence au voisinage du point de gel

Le rapport stœchiométrique critique rc est déterminé par l’étude rhéologique en fré-
quence. Proche du point de gel (r ≈ rc) les modules de conservation G′ et de perte G′′

suivent une loi en puissance de la forme ωu sur toute la fenêtre expérimentale, ce qui
équivaut à une indépendance en fréquence de la tangente de perte tan δ. L’exposant cri-
tique u est alors égal à la pente des courbes G′ (ω) et G′′ (ω), il peut aussi être déterminé
à partir de la valeur de tan δ (constante en fonction de ω), suivant la relation :

δ = arctan

(

G′′

G′

)

=
uπ

2
.

Les propriétés viscoélastiques du polymère 7, au seuil de percolation (r ≈ rc) sont
présentées sur la figure 5.8.

Fig. 5.8 – Comportement viscoélastique en loi de puissance du polymère 7, au point de
gel. La pente des courbes log-log de la dépendance en fréquence de G′ et G′′ conduit à :
u7 = 0, 77 ± 0, 01.
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On observe bien une indépendance en fréquence de la tangente de perte tan δ et une
absence de fréquence de croisement ω⋆ pour laquelle G′ = G′′. Nous avons vu que la
transition sol-gel était caractérisée entre autres par la présence d’un amas de taille in-
finie, donc avec un temps de relaxation infini. ω⋆ étant liée au temps de relaxation du
plus grand amas (τ ⋆), au point de gel, cette fréquence tend vers 0 (ω⋆ → 0). Le rapport
stœchiométrique critique correspondant au polymère 7 est rc7 = 0, 21 ± 0, 01. Son com-
portement viscoélastique (figure 5.8) est caractérisé par u7 = 0, 77 ± 0, 01.

Concernant le polymère 6, il n’a pas été possible de mesurer, avec suffisamment de
précision, le comportement viscoélastique au point de gel (figure 5.9).

Fig. 5.9 – Comportement viscoélastique en loi de puissance du polymère 6, proche du
point de gel.

La valeur relativement élevée de la fonctionnalité du réticulant fait qu’une très faible
variation de r induit un changement significatif du comportement viscoélastique. Notre
précision sur r n’est pas suffisante pour préparer un échantillon à un rapport stœchi-
métrique suffisamment proche de rc. Néanmoins, rc a été estimé à partir des courbes
rhéologiques pour lesquelles tan δ est constante sur la plus grande gamme de fréquences :
rc6 = 0, 25 ± 0, 01. L’exposant u résultant de la valeur asymptotique de tan δ aux hautes
fréquences est alors : u6 = 0, 76 ± 0, 03 (figure 5.10).

Les valeurs expérimentales et théoriques de rc pour l’ensemble des sept polymères
sont résumées dans le tableau 5.1. Comme prévu, une augmentation de la fonctionnalité
des réticulants entraîne une diminution du rapport stœchiométrique critique.

En tenant compte des incertitudes expérimentales, les valeurs de rc expérimentales
sont en accord avec les valeurs théoriques calculées dans le chapitre 3, excepté pour les
polymères 3, 4, 6 et 7. Comme déjà mis en évidence dans les travaux de Tixier [98], une
valeur élevée de la fonctionnalité des réticulants (f > 6) entraîne une possibilité plus
importante pour le gel de former des structures de réseau comportant de nombreuses
boucles et chaînes pendantes, qui ne sont pas prises en compte dans la théorie de per-
colation appliquée au réseau de Bethe (vulcanisation). Ceci explique la divergence qui
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Fig. 5.10 – Dépendance en fréquence de plusieurs échantillons du polymère 6 préparés à
r ≈ rc = 0, 25± 0, 01. La ligne pointillée représente la valeur moyenne de tan δ menant à
u6 = 0, 76 ± 0, 03.

apparaît entre la valeur de rc calculée à partir de cette théorie et sa valeur expérimentale.

Nous rappelons que la valeur théorique de rc peut être calculée plus précisément en
utilisant la fonctionnalité en masse des réticulants. Toutefois, les fonctionnalités en masse
n’ont pas pu être déterminées expérimentalement, les mesures RMN utilisées pour cette
étude ne permettant de déterminer que la fonctionnalité en nombre des réticulants.

Pour l’ensemble des polymères, les valeurs de u ont donc été calculées de deux ma-
nières différentes : soit à partir des pentes de la représentation log-log des modules G′ (ω)
et G′′ (ω), soit à partir de la valeur de tan δ via la relation tan δ = uπ/2. A l’exception des
polymères 3 et 6, les valeurs de u sont données avec une très bonne précision. L’analyse
du tableau 5.1 montre deux classes de polymères : les polymères 2 à 7 pour lesquels les
valeurs de u sont voisines et le polymère 1, qui présente une valeur de u significativement
inférieure à celles des autres polymères.

Afin de compléter ces données, les résultats des travaux d’Adam et al. [4], pouvant
être comparés à ceux de cette étude, ont été ajoutés dans le tableau 5.1. Au cours de leur
étude, ils ont synthétisés des gels polymères à la transition sol-gel, à partir d’un réticulant
TDS similaire au réticulant 1 et d’un prépolymère PDMS divinyle. La masse moléculaire
et la fonctionnalité du réticulant sont telles que : f = 3, 87 et Mn=342 g.mol−1. On
peut remarquer que les propriétés du réticulant 1 (f = 4 et Mn=328,73 g.mol−1) sont
légèrement différentes de celles du réticulant de la référence [4]. On peut expliquer cette
légère différence par le fait que les propriétés de chacun de ces deux réticulants ont été
déterminées par deux techniques différentes : analyse RMN pour le réticulant 1 et analyse
GC/MS (gas chromatography / mass spectroscopy) pour le réticulant ref. [4]. Le prépoly-
mère PDMS ref. [4] présente une masse moléculaire de Mn=4900 g.mol−1. Les valeurs de
rc et u obtenues par Adam et al. et reportées dans le tableau 5.1 sont : rc = 0, 335±0, 010
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et u = 0, 690 ± 0, 005.

Comme fait dans les travaux de Tixier [98] pour les polymères 1 à 5, nous avons
estimé la valeur des temps de relaxation τ0 dans le cas de gels polymoléculaires, pour
les polymères 6 et 7, à partir des relations (2.98) et (2.99). L’ensemble des résultats est
reporté dans le tableau 5.1. Ce calcul s’est fait en considérant plusieurs hypothèses [98] :

– L’effet de la polymolécularité est contenue dans le préfacteur A.
– La valeur du module A est proche de celle de Gt, caractéristique de la transition

Rouse fractal-Rouse normal. Cette valeur a été fixée à A = 106 Pa.
Les valeurs de τ0 varient entre 1, 7 × 10−8 et 1, 3 × 10−7 s, ce qui est en bon accord avec
la littérature [73, 77]. Ainsi, au voisinage du point de gel, les sept polymères présentent
un comportement viscoélastique caractéristique de la zone de Rouse fractal. La gamme
de fréquences expérimentale est trés inférieure à la fréquence de coupure ω0.

Polymères rc théorique rc expérimental u(1) u(2) τ0 à 21◦C

Polymère 1 0,33 0,44±0,01 0,69±0,01 0,70±0,02 4, 7 × 10−8

Polymère 2 0,25±0,06 0,26±0,01 0,76±0,01 0,77±0,02 4, 1 × 10−8

Polymère 3 0,10±0,01 0,23±0,01 0,75±0,03 0,75±0,03 1, 3 × 10−7

Polymère 4 0,17±0,03 0,30±0,01 0,77±0,01 0,79±0,02 1, 4 × 10−7

Polymère 5 0,25±0,06 0,29±0,01 0,76±0,01 0,76±0,02 7, 6 × 10−8

Polymère 6 0,15±0,06 0,25±0,01 0,76±0,03 0,76±0,03 2, 3 × 10−8

Polymère 7 0,13 0,21±0,01 0,77±0,02 0,77±0,03 1, 7 × 10−8

Polymère [4] 0,33 0,335±0,010 0,690±0,005

Tab. 5.1 – Récapitulatif des rapports stœchiométriques théoriques et expérimentaux, et
des valeurs de u obtenues soit à partir des courbes G′ (ω) et G′′ (ω) (1), soit à partir des
courbes tan δ (2) pour les polymères 1 à 7. Les temps de relaxation τ0 sont estimés à partir
des relations (2.98) et (2.99), en prenant A = 106Pa.

5.2.3 Comportement en fréquence au-dessus du point de gel

Obtention des courbes maîtresses

Après avoir exploité les courbes correspondant au comportement des gels polymères
au point de gel, nous avons étudié le comportement viscoélastique des polymères PDMS
au-dessus du point de gel. Les figures 5.11 et 5.12 présentent deux des graphes obtenus
au-dessus du point de gel, pour chacun des polymères 6 et 7. Nous avons vu que le
comportement dynamique des polymères au-dessus du point de gel (r > rc) est caractérisé
par deux domaines suivant la fréquence considérée (figure 2.4) :

– Le domaine des fréquences telles que ω<ω⋆ pour lequel :

{

G′ ∝ ω0

G′′ ∝ ω1.

– Le domaine des fréquences telles que ω>ω⋆ pour lequel on retrouve la loi de puis-
sance :

G′ ∝ G′′ ∝ ωu.
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Ce type de comportement est caractéristique des solides viscoélastiques avec un module
au plateau G′ = G0 aux basses fréquences et un comportement en loi de puissance aux
hautes fréquences. La transition entre les deux domaines est déterminée par la fréquence
de croisement ω⋆, définie par l’intersection des courbes de G′ et G′′.

Fig. 5.11 – Comportement viscoélastique du polymère 6 au-dessus du point de gel, pour
r = 0, 291.

Fig. 5.12 – Comportement viscoélastique du polymère 7 au-dessus du point de gel, pour
r = 0, 250.

Les modules de conservation (G′) et de perte (G′′) mesurés pour différents rapports
stœchiométriques r > rc, soit à différentes distances relatives au seuil ǫ > 0, correspondent
donc aux modules pour des avancements de la réaction différents (la réaction complète
étant considérée pour r = 1). Il est donc possible de construire des courbes maîtresses en
utilisant le principe de superposition « Temps-Structure » (TS) [106] : la superposition
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TS est utilisée pour des matériaux dont les exposants critiques ne changent pas durant
la transition. Elle résulte d’un changement de connectivité, et donc de structure. En
effet, au voisinage de la transition sol-gel, le gel est géométriquement autosimilaire et un
changement de la distance relative au seuil ǫ entraîne uniquement un changement des
propriétés viscoélastiques par dilatation d’échelle [6].

A partir des courbes rhéologiques au-dessus du point de gel, la construction des
courbes maîtresses se fait par normalisation des modules G′ et G′′ par rapport à ceux
correspondant au plus grand amas fractal de masse M⋆. Les propriétés viscoélastiques
sont alors représentées par les courbes G∗ (ω, r) /G∗ (ω⋆, r) en fonction de ω (r) /ω⋆ (r). La
fréquence ω⋆ (r) est la fréquence de croisement, pour un r donné, définie par G′ (ω⋆, r) =
G′′ (ω⋆, r), elle correspond à l’inverse du temps de relaxation τ ⋆ (r) du plus grand amas
fractal. La courbe maîtresse ainsi obtenue couvre 8 décades pour le polymère 6 (fi-
gure 5.13) et 6 décades pour le polymère 7 (figure 5.14).

Fig. 5.13 – Courbe maîtresse du polymère 6 pour r > rc.

Fig. 5.14 – Courbe maîtresse du polymère 7 pour r > rc.
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L’autosimilarité de la structure du gel naissant et celle de la distribution en masse
des amas entraînent une indépendance en r des modules G′ et G′′ pour ω > ω⋆, le
comportement des courbes maîtresses suit alors une loi de puissance en ωu. Pour ω < ω⋆,
la courbe G′ est caractérisée par un plateau caoutchoutique.

De la même façon, nous avons aussi construit les courbes maîtresses de tan δ en
fonction de ω/ω⋆, elles sont présentées sur les figures 5.15 et 5.16. On distingue alors
3 cas en fonction de la fréquence :

– tan δ = 0 pour ω/ω⋆ → 0, ce qui traduit bien un comportement élastique.
– autour de ω⋆ (ω ≈ ω⋆), on observe une zone de transition.
– pour ω > ω⋆, le plateau où tan δ = uπ/2, correspondant au régime en loi de

puissance où G′ ∝ G′′ ∝ ωu, n’est pas atteint (particulièrement pour le polymère
7). Ce fait traduit la présence de relaxations lentes autour de la fréquence ω⋆.

Ces courbes expérimentales mettent en évidence que l’autosimilarité de la structure frac-
tale des polymères est à l’origine de l’autosimilarité des propriétés viscoélastiques par
dilatation d’échelle.

Fig. 5.15 – Courbe maîtresse de tan δ du polymère 6 pour r > rc.

Détermination de l’exposant critique u indépendamment de rc

A partir des courbes rhéologiques au-dessus du point de gel, il est possible de tracer
le module à fréquence nulle G0 en fonction de la fréquence de croisement ω⋆ (G0 ∝ ω⋆u),
permettant ainsi une vérification des valeurs de u. Ces courbes, obtenues pour les 5
polymères de Tixier et pour les polymères 6 et 7, sont présentées dans la figure 5.17.
Cette figure permet de vérifier les valeurs de u déterminées précédemment. Elles sont
obtenues, indépendamment de rc, mais avec une moins bonne précision. En effet, les
courbes rhéologiques au-dessus du point de gel ont montré que tan δ n’atteignait pas de
plateau pour ω > ω⋆ en raison de la présence de relaxations lentes. Toutefois, les valeurs
obtenues dans le cadre de la thèse de Tixier et de cette étude sont en bon accord avec
celles obtenues précédemment.
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Fig. 5.16 – Courbe maîtresse de tan δ du polymère 7 pour r > rc.

Fig. 5.17 – Représentation des modules à fréquence nulle G0(1), G0(2) × 50, G0(3) × 600,
G0(4) ×103, G0(5) ×107 (ref [99]) et G0(6) ×104, G0(7) ×2×106 en fonction de ω⋆. A partir
de la relation d’échelle G0 ∝ ω⋆u, il est possible de déterminer les valeurs de u résumées
dans le tableau 5.2, mais avec une moins bonne précision (±0, 03).
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5.2.4 Structure fractale des gels PDMS

En utilisant un modèle de diffusion brownienne appliqué aux polymères fractals dans
le cadre du modèle de Rouse, la dimension fractale Df des PDMS en masse à la transition
sol-gel peut être calculée à partir de l’équation (2.93), en prenant d = 3 comme dimension
de l’espace :

u =
3

Df + 2
.

Le tableau 5.2 répertorie les valeurs expérimentales de rc, u et Df pour tous les
polymères intervenant dans cette étude. La dimension fractale obtenue pour les polymères
1 à 7 et pour le polymère ref. [4] varie entre 1,90 et 2,35 alors que la théorie de la
percolation prévoit une dimension fractale de Df = 2, 5, indépendamment de la structure
du gel et des précurseurs [94].

Critical values rc u Df

Polymère 1 0,44±0,01 0,69±0,01 2,35±0,06
Polymère 2 0,26±0,01 0,76±0,01 1,95±0,05
Polymère 3 0,23±0,01 0,75±0,03 2,00±0,16
Polymère 4 0,30±0,01 0,77±0,01 1,90±0,05
Polymère 5 0,29±0,01 0,76±0,01 1,95±0,05
Polymère 6 0,25±0,01 0,78±0,03 1,85±0,15
Polymère 7 0,21±0,01 0,77±0,01 1,90±0,05

Polymère ref. [4] 0,335±0,010 0,690±0,005 2,35±0,03

Tab. 5.2 – Valeurs critiques des polymères 1, 2, 3, 4, 5, 6, 7 et ref. [4]. Df est déduite de
l’équation (2.93).

En vue d’étudier l’influence des propriétés des précurseurs sur la dimension fractale
des polymères PDMS à la transition sol-gel, nous rappelons dans le tableau 5.3 les masses
moléculaires et fonctionnalités des précurseurs utilisés pour synthétiser chacun des poly-
mères.

Réticulant Prépolymère
Mn (g.mol−1) f Mn (g.mol−1) f

Polymère 1 328,73 4 8600 2
Polymère 2 2250 5 8600 2
Polymère 3 2600 11 8600 2
Polymère 4 6500 7 8600 2
Polymère 5 2250 5 15000 2
Polymère 6 1300 8 8600 2
Polymère 7 1018 8 8600 2

Polymère ref. [4] 342 3,87 4900 2

Tab. 5.3 – Valeurs des masses moléculaires et fonctionnalités des précurseurs utilisés pour
synthétiser chacun des polymères.

La comparaison des exposants critiques u et Df montre que les valeurs obtenues pour
les polymères 1 et ref. [4] sont nettement différentes de celles obtenues pour les autres
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polymères, compte tenu de la précision expérimentale.

Les polymères 1 et ref. [4], sont obtenus à partir de réticulants identiques, et de pré-
polymères de masses moléculaires très différentes. De même, les polymères 2 et 5 sont
obtenus à partir du même réticulant 2 mais avec des prépolymères de masses moléculaires
différentes. De cette observation, Tixier et al. [99] en ont déduit que la masse moléculaire
du prépolymère divinyle n’influait pas sur la structure fractale du réseau (traduite par
Df ) et sur le comportement dynamique à la transition sol-gel (traduit par u). Le prépo-
lymère est alors considéré comme un « espaceur » du réseau provoquant uniquement une
dilatation de structure sans en modifier la dimension fractale.

La comparaison des polymères 6 et 7 montre que la structure du réticulant (linéaire
ou cubique) ne semble pas non plus influer sur les propriétés viscoélastiques critiques.

Les différences structurales entre les polymères semblent provenir alors principalement
de la fonctionnalité f et de la masse moléculaire moyenne en nombre Mn du réticulant.

Pour traduire cette dernière idée, les courbes tracées sur les figures 5.18 et 5.19,
montrent que les deux paramètres u and Df présentent une transition avec le rapport
f/Mn. Ce rapport peut être entendu comme le taux de branchement qui gouverne la
structure fractale locale des polymères. On peut analyser ce résultat en considérant que
la dimension fractale du polymère 1 est proche de 2,5 et que celle des polymères 2 à 7
varie entre 1,9 et 2. Le rapport (f/Mn) semble alors influer sur le processus d’agrégation,
ce qui se traduit bien par une transition entre les deux modes d’agrégation conduisant à
deux valeurs distinctes de u et Df (figures 5.18 et 5.19).

Fig. 5.18 – Exposant critique u des polymères 1 à 7 et du polymère ref. [4] en fonction
du rapport (f/Mn), caractéristique des réticulants.

Ainsi, le polymère 1 proviendrait du processus de percolation critique, alors que les
polymères 2 à 7 proviendraient du processus DLCA (ou de tout autre mécanisme d’agré-
gation pour lequel Df ≈ 1, 9, comme le processus RLCA par exemple). Cette analyse
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Fig. 5.19 – Dimension fractale Df des polymères 1 à 7 et du polymère ref. [4] en fonction
du rapport (f/Mn), caractéristique des réticulants.

suggère l’existence d’un rapport (f/Mn) critique. Dans ce cas, Df est universelle et ca-
ractéristique du processus d’agrégation qui est contrôlé par les paramètres structuraux
des réticulants.

Les valeurs de u mesurées dans la fenêtre expérimentale dépendent également des ef-
fets structuraux sur les mécanismes d’agrégation des précurseurs. Comme mis en évidence
par les simulations numériques [83,84], au cours de la gélification pour un r constant, les
grands amas sont caractérisés par plusieurs dimensions fractales associées à différentes
échelles. La variation de structure résulte des transitions dans les mécanismes de crois-
sance au cours de la gélification.

Les valeurs de u mesurées au cours de cette étude sont caractéristiques de la structure
du gel pour une échelle correspondant à des mécanismes de relaxation particuliers, asso-
ciés à cette échelle. Ainsi, le modèle DLCA est le principal mécanisme de croissance pour
les grands amas des polymères 2 à 7 jusqu’à l’étape de croissance finale pour laquelle la
connectivité juste avant l’apparition du gel, se fait par percolation critique. D’un autre
côté, le mécanisme de croissance des amas des polymères 1 et ref. [4] semble être celui de
la percolation critique, quelque soit l’avancement de la réation.

L’exposant u et la dimension fractale correspondante Df ont été mesurés à r ≈ rc pour
les sept polymères. Dans tous les cas, Df < 4, traduisant des mécanismes de croissance
différents du mécanisme de vulcanisation. De même, ǫG des polymères 2 à 7 sont plus
petits que celui du polymère 1, et la précision de la distance relative au seuil, résultant
de la précision de notre balance pour les essais à r ≈ rc, est inférieure à ǫG pour les sept
polymères. Ainsi, notre protocole expérimental permet d’étudier les propriétés statiques
et dynamiques des gels autour du point de gel dans la région critique.

Récemment, Lusignan et al. [59] ont trouvé, en étudiant une série de polyesters bran-
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chés, que la relation (2.53) était valable dans le cadre de la théorie de vulcanisation,
et donc universelle. De plus, ils ont montré l’existence d’une transition dans les méca-
nismes de croissance entre la percolation critique et la vulcanisation (champ moyen) pour
Npb ≈ 2Ne. Dans la région en champ moyen, u n’est pas universel et est influencé par les
enchevêtrements.

Suivant cette approche, nous avons mis en évidence sur la figure 5.20 que la transition
observée précédemment sur notre série de polymères apparaissait pour Npb ≈ Ne. Npb a
été calculé à partir de l’équation (1.23) avec n0 = 2, M0 = 74 et C∞ = 6, 1 [1] ; et en
prenant Ne = 44 [58, 59]. D’après nos résultats expérimentaux, nous distinguons 2 zones
situées avant la transition mise en évidence par Lusignan et al. [59] (Npb/Ne ≤ 2) :

– Pour Npb < Ne, la structure moléculaire des réseaux PDMS autour du point de gel
est modélisée par la théorie de la percolation critique, Df et u sont alors universels
(2,35 et 0,69, respectivement).

– Pour 1 ≤ Npb/Ne ≤ 2, le mécanisme de croissance est de type DLCA, Df et u
sont aussi universels (1,9 et 0,76 respectivement). Dans ce cas, il y a en moyenne un
enchevêtrement par chaîne. On peut penser que ce faible nombre d’enchevêtrements
favorise dans un premier temps la formation d’amas, suivie par une agrégation
d’amas.

Pour Npb > 2Ne, comme montré par Lusignan [59], la vulcanisation gouverne la crois-
sance du gel naissant : Df = 4 est universel et u est une fonction décroissante de Npb/Ne.

Fig. 5.20 – Variation de l’exposant critique u pour les sept gels PDMS avec le rapport
Npb/Ne où Npb et Ne sont respectivement les nombres de segments de Kuhn entre points
de branchement et entre enchevêtrements. On distingue trois classes d’universalité : la
percolation critique (CP) pour Npb/Ne < 1, le processus DLCA pour 1 < Npb/Ne < 2 et
la théorie en champ moyen (MF) pour Npb/Ne > 2.

La transition mise en évidence dans la figure 5.18, entre la percolation critique et la
DLCA, est présentée en fonction du paramètre moléculaire f/Mn du réticulant, et non du
rapport Npb/Ne comme sur la figure 5.20. Toutefois, il est possible de montrer la bonne
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corrélation entre ces deux graphes en démontrant que f/Mn suit une loi de puissance en
Npb, en effet :

(

f

Mn

)−1

≈ Npb
M0C∞

n0

−MV inyl, (5.3)

les résultats sont ainsi cohérents.

Enfin, il est important de confronter les résultats à ceux de la littérature sur les réseaux
PDMS. Scanlan et Winter [88] ont mis en évidence, pour des gels PDMS synthétisés à
partir de prépolymères divinylés similaires et d’un réticulant de fonctionnalité 4, compa-
rable à celui utilisé pour la synthèse du polymère 1, que u est une fonction décroissante du
rapport stœchiométrique r et est dans la gamme 0,19 à 0,92 avec une précision comprise
entre 0,01 et 0,03. Dans la figure 5.21, nous reportons les points obtenus par Scanlan et
Winter [88] ainsi que le point correspondant au polymère 1 de notre étude ; les résultats
sont en bon accord. Ainsi, pour r >> rc, les réactions d’hydrosilation conduisent d’abord
à la formation de polymères linéaires enchevêtrés. La diminution de u avec r, de même
que la diminution de u avec Npb/Ne, semblent donc être dues à des effets complexes
d’enchevêtrements comme proposé par Lusignanet al. [59].

Fig. 5.21 – Variation de l’exposant critique u avec le rapport stœchiométrique r pour le
polymère ref. [88] et le polymère 1.

5.3 Discussion sur l’applicabilité de la méthode de ca-

ractérisation acoustique aux gels PDMS

L’objectif est maintenant d’étudier le comportement dynamique des gels PDMS au
voisinage de la fréquence de coupure fr0 = ω0/ (2π), traduisant la transition entre le
domaine de Rouse fractal et celui de Rouse normal (figure 2.2).

108



Etude expérimentale des propriétés viscoélastiques des matériaux d’étude

5.3.1 Approximation des paramètres acoustiques ∆t et r0

La fréquence de coupure fr0 est associée à un temps de relaxation τ0 = 1/ω0 calculé
pour chacun des polymères 1 à 7 (tableau 5.1). On peut alors montrer que la fréquence
de coupure pour l’ensemble des polymères se situe, à 21◦C, entre 1 et 10 MHz. Pour des
fréquences inférieures, le domaine associé est celui de Rouse fractal et les modules de
conservation G′ et de perte G′′ obéissent à une loi de puissance en ωu. Il est alors possible
d’obtenir une approximation des valeurs de G′ et G′′, à des fréquences de l’ordre du
MHz, en prolongeant les ajustements linéaires effectués à partir des données rhéologiques
au voisinage du point de gel (figures 5.9 et 5.8). Les figures 5.22 et 5.23 présentent
l’extrapolation effectuée pour chacun des polymères 6 et 7.

Fig. 5.22 – Extrapolation du comportement en loi de puissance du polymère 6 au voisi-
nage du point de gel, à 21◦C. Ce graphe conduit aux approximations, à 10 MHz, de G′

et G′′ suivantes : G′ ≈ 5 × 105 Pa et G′′ ≈ 2 × 106 Pa.

Afin de prévoir l’ordre de grandeur des paramètres acoustiques (r0 et ∆t) à obtenir
lors de la caractérisation ultrasonore des gels PDMS, nous avons donc déterminé, de la
même façon, une approximation des valeurs de G′ et G′′ à 5 et 10 MHz pour l’ensemble des
sept polymères. A partir des relations (4.30) et (4.31), il est alors possible de remonter
aux paramètres r0 et ∆θ, ∆θ étant relié à ∆t par la relation (4.43) : ∆t = −∆θ

ω
. Les

résultats sont reportés dans le tableau 5.4.

Les valeurs théoriques de ∆t, issues de l’extrapolation des courbes rhéologiques à la
transition sol-gel et des relations (4.30) et (4.31), sont comprises entre 0,04 et 0,22 ns,
soit bien inférieures à la sensibilité du dispositif expérimental mis au point dans cette
étude pour la caractérisation ultrasonore des matériaux viscoélastiques. Ce dispositif
n’est finalement pas utilisable tel quel pour la caractérisation hautes fréquences des gels
PDMS. Nous allons donc voir les modifications nécessaires à apporter au dispositif.
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Fig. 5.23 – Extrapolation du comportement en loi de puissance du polymère 7 au voisi-
nage du point de gel, à 21◦C. Ce graphe conduit aux approximations, à 10 MHz, de G′

et G′′ suivantes : G′ ≈ 3 × 105 Pa et G′′ ≈ 1 × 106 Pa.

fr = 10 MHz fr = 5 MHz
G′ (MPa) G′′ (MPa) ∆t (ns) r0 G′ (MPa) G′′ (MPa) ∆t (ns) r0

Polymère 1 0, 8 1, 8 0, 04 0,977 0, 5 1, 0 0, 14 0,993
Polymère 2 0, 6 1, 5 0, 09 0,991 0, 3 0, 8 0, 13 0,994
Polymère 3 1, 7 4, 0 0, 15 0,986 1, 0 2, 5 0, 24 0,989
Polymère 4 1, 3 4, 5 0, 17 0,986 0, 8 2, 8 0, 26 0,989
Polymère 5 1, 1 3, 5 0, 15 0,988 0, 7 2, 0 0, 22 0,990
Polymère 6 0, 5 1, 8 0, 11 0,991 0, 3 1, 0 0, 16 0,993
Polymère 7 0, 3 1, 0 0, 08 0,993 0, 2 0, 6 0, 12 0,995

Tab. 5.4 – Approximation des valeurs de G′, G′′ et des paramètres acoustiques corres-
pondants (∆t, r0) à 5 et 10 MHz pour les polymères 1 à 7, à 21◦C.

5.3.2 Raisonnement en incidence oblique

Dans la partie « Généralités » du chapitre 4, nous avons vu que la méthode de réflec-
tométrie pouvait être associée à deux configurations suivant l’angle d’incidence de l’onde
(ψ) : incidence normale (ψ = 0) ou incidence oblique (ψ 6= 0). La méthode de caractéri-
sation ultrasonore mise au point dans le cadre de cette étude a été développée pour une
incidence normale.

Comparativement aux méthodes acoustiques à incidence normale, O’Neil [74] a montré
que la méthode à incidence oblique présentait des avantages expérimentaux se traduisant
par une meilleure sensibilité des mesures. Cependant, l’incidence oblique implique des
relations plus complexes entre le coefficient de réflexion et les impédances des matériaux
mis en jeu. La présentation du dispositif expérimental ansi que le développement théo-
rique de la méthode ont été présentés en détails par O’Neil [74] et Mason [66].

Comparativement à la méthode de réflectométrie en incidence normale présentée dans
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le chapitre 4, dans la méthode à incidence oblique, la ligne à retard est remplacée par
un barreau en verre de silice ou de quartz, coupé obliquement à ces deux extrémités, et
présentant une face supérieure plane (figure 5.24).

Fig. 5.24 – Principe de mesure de réflectométrie en incidence oblique. L’angle d’incidence
est noté ψ.

Suivant le cas, deux éléments piézoélectriques (un émetteur, un récepteur) peuvent
être collés de part et d’autre du barreau sur les faces obliques (réflection simple) ou un
élément piézoélectrique, travaillant en émetteur / récepteur, peut être utilisé sur une face
oblique (réflections multiples).

Dans le cas d’une réflexion simple, où deux capteurs sont utilisés, le coefficient de
réflexion r∗ à l’interface LR/matériau s’écrit de la même façon qu’en incidence normale
(équation (4.24)) :

r∗ = −r0 exp (j∆θ) , (5.4)

avec r0 =
WR/m

WR/air
et ∆θ = θR/m − θR/air.

Ce coefficient de réflexion peut également s’écrire en termes d’impédances acoustiques
des matériaux considérés. En considérant la ligne à retard comme un matériau purement
élastique, r∗ s’écrit [74] :

r∗ =
Z∗

m − ZLR cosψ

Z∗
m + ZLR cosψ

, (5.5)

ψ étant l’angle d’incidence, défini sur la figure 5.24. Les expressions des parties réelle (Z ′
m)

et imaginaire (Z ′′
m) de l’impédance acoustique transverse du matériau sont alors données

par les relations :

Z ′
m =

ZLR cosψ (1 − r2
0)

2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0

, (5.6)

Z ′′
m =

−2ZLR cosψr0 sin ∆θ

2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0

. (5.7)

Les modules de conservation et de perte sont par conséquent tels que :

G′ =
(ZLR cosψ)2

ρ

(1 − r2
0)

2 − 4r2
0 sin2 ∆θ

(2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0)

2 , (5.8)

G′′ = −4 (ZLR cosψ)2

ρ

(r2
0 − 1) 4r0 sin ∆θ

(2r0 cos ∆θ + 1 + r2
0)

2 . (5.9)

Nous rappelons ici que le décalage temporel équivalent est donné par la relation (4.43) :
∆t = −∆θ

ω
.
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A partir de ces dernières relations, nous avons calculé les valeurs théoriques, en
fonction de l’angle d’incidence ψ, des paramètres acoustiques r0 et ∆t conduisant à
G′ = 0, 3 MPa et G′′ = 1, 0 MPa, ce qui correspond aux valeurs des modules de conser-
vation et de perte pour le polymère 7 à 10 MHz, estimées à partir de la figure 5.23. Les
résultats sont présentés sur la figure 5.25.

Fig. 5.25 – Valeurs théoriques de r0 et ∆t, en fonction de l’angle d’incidence ψ, conduisant
à G′ = 0, 3 MPa et G′′ = 1, 0 MPa (modules de conservation et de perte estimés pour le
polymère 7 à 10 MHz).

Dans le cas d’une réflexion simple, on remarque alors que le décalage temporel ∆t
devient mesurable, par les appareils utilisés dans cette étude, à partir de ψ ≈ 88◦ ; pour
une telle valeur d’angle d’incidence, les paramètres acoustiques, dans le cas particulier du
polymère 7 à 10 MHz, sont tels que : ∆t = 2, 26 ns et r0 = 0, 827.

La mise en place d’une telle expérimentation est limitée en premier lieu par l’encom-
brement et la capacité à obtenir une géométrie avec des tolérances très serrées sur une plus
ou moins grande longueur. En effet, pour éviter toute diffraction du faisceau ultrasonore,
il est nécessaire d’éliminer, dans toute la mesure du possible, les défauts géométriques
qui doivent toujours rester inférieurs à la longueur d’onde, et ce, même aux hautes fré-
quences [65]. En pratique, les différents barreaux de la littérature ont été réalisés avec un
angle compris entre 77 et 80◦ [50, 56,65,66].

On constate alors qu’avec un angle d’incidence de 80◦, les paramètres acoustiques
correspondant au cas du polymère 7 à 10 MHz, sont tels que : ∆t = 0, 45 ns et r0 = 0, 963
(figure 5.25), ce qui reste insuffisant par rapport à la précision de 2 ns de notre dispositif
expérimental en réflexion simple.

La réflexion multiple, dans ce cas, apparaît alors comme nécessaire. En plus d’aug-
menter la précision sur la mesure de ∆t et r0, elle présente également l’avantage de ne
faire intervenir qu’un seul élément piézoélectrique travaillant en émetteur / récepteur.
En effet, une des principales difficultés rencontrées dans la réalisation d’un tel système,
hormis la réalisation du barreau, est le collage des éléments piézoélectriques sur le barreau
tout en préservant le parallélisme [65]. Le travail en réflexions multiples permet ainsi de
ne coller qu’un seul élément piézoélectrique.
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Sur le même raisonnement que celui effectué dans le cas d’une réflexion multiple en
incidence normale (chapitre 4.3.4), il est possible d’écrire le module r0 et le déphasage
∆θ en fonction du numéro de l’écho n, des amplitudes au nième écho, WR/air,n et WR/m,n,
et du décalage temporel apparent ∆tn entre les nième échos (air et matériau). Dans le
cas de réflexions multiples, chaque écho se réfléchit deux fois à l’interface LR/air ou
LR/matériau (une fois à l’allée, une seconde fois au retour), ainsi [50,56] :

r0 =

(

WR/m,n

WR/air,n

) 1
2n

, (5.10)

∆θ = −ω∆t = −ω∆tn
2n

. (5.11)

De cette façon, le décalage temporel au premier écho est multiplié par 2n au nième écho
(soit 2 fois plus qu’en incidence normale).

Finalement, en considérant les 10 premiers échos (n = 10), et toujours dans le cas du
polymère 7 à 10 MHz, le décalage temporel au 10ième écho devient ∆t10 = 2×10∆t = 9 ns,
soit bien supérieur à la précision de l’ensemble du dispositif expérimental.

La configuration en incidence oblique permettrait donc de déterminer expérimenta-
lement les modules de conservation et de perte pour les gels PDMS de cette étude à
des fréquences voisines de la fréquence de coupure ω0 et ainsi d’étudier le comportement
dynamique de ces gels à la transition entre le domaine de Rouse fractal et celui de Rouse
normal.
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Conclusion

Nous avons étudié les propriétés viscoélastiques de deux réseaux PDMS autour de la
transition sol-gel. Ces deux systèmes ont été synthétisés à partir d’un même prépolymère
et d’un réticulant de même fonctionnalité, mais de structure chimique différente. Pour
chacun d’eux, nous avons mesuré l’exposant critique u à partir des courbes obtenues au
rapport stœchiométrique critique rc et à partir des courbes G0 (ω⋆), pour r > rc. Sur la
base du modèle de Rouse appliqué aux polymères fractals, nous avons calculé la dimen-
sion fractale Df pour ces deux systèmes. Les résultats semblent montrer que la structure
chimique du réticulant n’influe pas sur le comportement viscoélastique critique des po-
lymères, les valeurs de u et Df obtenues pour chacun des polymères sont sensiblement
égales.

Nous avons également confronté nos résultats (polymères 6 et 7) à ceux des travaux
de Tixier [98] (polymères 1 à 5) afin d’effectuer une analyse globale de l’ensemble des
résultats portant finalement sur une série de sept réseaux PDMS synthétisés à partir de
précurseurs présentant des paramètres moléculaires différents. Nous sommes conscients
que l’ensemble des résultats de viscoélasticité a été obtenu pour une fenêtre expérimentale
limitée, définissant ainsi une échelle spatiale limitée associée aux mécanismes de relaxa-
tion des gels polymères. L’interprétation que nous proposons est donc bien spécifique à
cette échelle. Dans une première analyse, nous remarquons que le polymère 1 est carac-
térisé par une valeur de Df proche de celle de la théorie de percolation (Df = 2, 5). En
comparaison, les polymères 2 à 7 présentent tous une même dimension fractale proche de
celle caractéristique du modèle DLCA (Df = 1, 9). L’interprétation que nous proposons
met en évidence une transition entre deux classes d’universalité (percolation critique et
modèle DLCA). Ainsi, le mécanisme de percolation des gels PDMS en masse semble être
déterminé par le paramètre moléculaire Npb/Ne. En prenant en compte les résultats de
Lusignan et al. [59] et ceux de Scanlan et Winter [88], nous sommes amené à considérer
que la variation de l’exposant u sur une large gamme Npb/Ne est caractérisée par deux
transitions, définissant trois domaines :

– Pour Npb/Ne < 1, la gélification est gouvernée par la percolation critique et les
exposants u et Df sont universels.
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– Pour 1 ≤ Npb/Ne ≤ 2, la gélification est gouvernée par le modèle DLCA et les
exposants u et Df sont toujours universels.

– Pour Npb/Ne > 2, la gélification est gouvernée par la vulcanisation, l’exposant Df

est universel, mais u semble être contrôlé par les effets d’enchevêtrements.

La mesure des propriétés rhéologiques a montré que τ0 était de l’ordre de 10−8 s. Il est
donc nécessaire de caractériser les propriétés viscoélastiques à hautes fréquences (autour
du MHz) pour déterminer la valeur de la fréquence de coupure de nos gels polymères et
ainsi, définir la limite de l’autosimilarité des polymères liée à leur structure fractale. Pour
de tels matériaux, la gamme de températures pouvant être utilisée pour l’application
du principe d’équivalence temps-température est limitée par les transitions de phase, et
parfois par la sensibilité des appareils et des capteurs.

Nous avons donc mis au point au cours de cette étude, une méthode de caractérisa-
tion ultrasonore à réflexions multiples permettant l’étude des propriétés dynamiques en
cisaillement aux hautes fréquences. Le principe de cette méthode consiste à déterminer le
coefficient de réflexion d’une onde transverse sur une interface ligne à retard / matériau,
dans le cas d’une incidence normale. Ainsi, les propriétés viscoélastiques du miel ont été
déterminées à la fois à partir des mesures rhéologiques classiques (de 10−3 à 102 Hz) et à
partir des mesures acoustiques (5 et 10 MHz). En appliquant le principe de superposition
temps-température sur une petite gamme de températures (de 13,1 à 31,3◦C), nous avons
obtenu une courbe maîtresse couvrant 12 décades de fréquences. Enfin, en utilisant l’ap-
proche inverse, nous avons déterminé les paramètres acoustiques (vitesse et atténuation)
caractéristiques du miel, pour toute la gamme de fréquences étudiée, permettant ainsi
la détermination de ces paramètres pour des fréquences inaccessibles par les méthodes
ultrasonores.

Nous avons finalement réussi à caractériser le miel sur une large gamme de fréquences,
mais la sensibilité de nos appareillages ne permet pas la caractérisation du comportement
viscoélastique de nos gels PDMS par ultrasons. Nous avons alors discuté l’applicabilité de
cette méthode de caractérisation acoustique aux gels PDMS de l’étude. Nous avons ainsi
mis en évidence les limites de la méthode actuelle et présenté une solution possible pour
adapter la méthode à de tels matériaux. Cette solution consiste à effectuer les mesures en
incidence oblique, ce qui améliorerait la sensibilité de la méthode et permettrait peut-être
de mesurer les propriétés viscoélastiques des gels PDMS à des fréquences voisines de la
fréquence de coupure.
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ANNEXE

A

Elasticité et viscoélasticité linéaire d’un

matériau homogène isotrope

Dans ce chapitre, les différentes variables sont définies dans le cadre d’une description
lagrangienne. La configuration initiale est connue et la configuration actuelle est décrite
par rapport à la configuration initiale [18].

A.1 Généralités

Le vecteur position ~u d’un point matériel, à l’instant t, est défini dans le repère
orthogonal ( ~x1, ~x2, ~x3) comme :

~u =





u1

u2

u3



 . (A.1)

Le vecteur vitesse ~V est alors défini comme la dérivée par rapport au temps du vecteur
déplacement, soit :

~V =
d

dt
~u =





V1

V2

V3



 =





du1

dt
du2

dt
du3

dt



 (A.2)

et le vecteur accélaration ~Γ est la dérivée par rapport au temps du vecteur vitesse,
soit :

~Γ =
d

dt
~V =





Γ1

Γ2

Γ3



 =





dV1

dt
dV2

dt
dV3

dt



 . (A.3)
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A.2 Tenseur des déformations infinitésimales

La caractérisation des déformations dans un milieu passe par le tenseur des déforma-
tions de Green-Lagrange, tenseur symétrique noté :

E =





E11 E12 E13

E12 E22 E23

E13 E23 E33



 ,

avec :

Eij =
1

2

(

∂ui

∂xj

+
∂uj

∂xi

)

+
1

2

3
∑

k=1

(

∂uk

∂xi

.
∂uk

∂xj

)

. (A.4)

Trois hypothèses sont classiquement faites :
– Hypothèse des petites transformations : on considère comme infiniment petit la

norme du tenseur Grad (~u) = ∂ui

∂uj
.

– Hypothèse des petites déformations : on considère comme infiniment petit la norme
du tenseur E.

– Hypothèse des petits déplacements : après avoir choisi une longueur a caractéris-
tique du système étudié comme longueur de référence, on prend comme infiniment
petit la norme du vecteur ~u

a
.

L’ensemble de ces trois hypothèses est appelé « hypothèse des petites perturbations »,
il permet de négliger les termes du second ordre du tenseur des déformations de Green-
Lagrange. Le tenseur obtenu en prenant en compte ces hypothèses est appelé « tenseur
des déformations infinitésimales » et s’écrit :

ǫ̆ =





ǫ̆11 ǫ̆12 ǫ̆13
ǫ̆12 ǫ̆22 ǫ̆23
ǫ̆13 ǫ̆23 ǫ̆33



 ,

avec

ǫ̆ij =
1

2

(

∂ui

∂xj

+
∂uj

∂xi

)

. (A.5)

Par la suite, nous nous placerons toujours sous l’hypothèse des petites perturbations.
De plus, nous ferons l’hypothèse de transformations isothermes : les contraintes pouvant
apparaître lors de variations de température seront alors négligées.

A.3 Tenseur des contraintes de Cauchy

Le tenseur des contraintes permet de définir l’ensemble des contraintes s’appliquant
sur le milieu. C’est un tenseur symétrique qui s’écrit :

σ̆ = σ̆ij =





σ̆11 σ̆12 σ̆13

σ̆12 σ̆22 σ̆23

σ̆13 σ̆23 σ̆33



 .

Soit un élément de surface dS de normale ~n subissant une force ~T , le tenseur des
contraintes est tel que :

Ti = σ̆ij.nj. (A.6)

Si Ti > 0, le milieu est soumis à une force de traction et si Ti < 0, le milieu est soumis à
une force de compression.
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A.4 Lois de Hooke et de Lamé

Le comportement élastique linéaire est caractérisé par une relation linéaire entre les
contraintes et les déformations. Il existe donc un tenseur d’ordre 4 tel que :

σ̆ij = Kijklǫ̆kl, (A.7)

où Kijkl est le tenseur de rigidité ou de Hooke, il caractérise le matériau. On peut aussi
écrire :

ǫ̆ij = K−1
ijklσ̆kl. (A.8)

Un matériau est dit isotrope quand son comportement ne dépend pas de la direction
de la sollicitation, c’est-à-dire si la matrice de rigidité Kijkl ne dépend pas du repère
choisi.

Pour un matériau élastique linéaire isotrope, la matrice Kijkl ne dépend alors que de
deux coefficients. Du fait des hypothèses simplificatrices de l’élasticité linéaire en milieu
homogène isotrope, les équations de comportement (A.7) et (A.8) s’écrivent :

– Loi de Hooke :

ǫ̆ij =
1 + ν̆

E
σ̆ij −

ν̆

E
(σ̆kk) δij. (A.9)

– Loi de Lamé :
σ̆ij = 2Gǫ̆ij + λ (ǫ̆kk) δij. (A.10)

ν̆ (coefficient de poisson) et E (module d’Young) sont les coefficients de Hooke ;G (module
de cisaillement) et λ sont les coefficients de Lamé. Tous ces coefficients ne sont pas
indépendants. On peut montrer en effet que :











E =
G (2G+ 3λ)

λ+G

ν̆ =
λ

2 (G+ λ)
,

(A.11)

ce qui équivaut à :










G =
E

2 (1 + ν̆)

λ =
ν̆E

(1 − 2ν̆) (1 + ν̆)
.

(A.12)

A.5 Equation de conservation du mouvement

L’équation du mouvement s’écrit :

~divσ + ρ~f = ρ~Γ. (A.13)

~f représente ici les efforts à distance, autrement dit, les actions mécaniques exercées sur
le milieu par les systèmes extérieurs, comme le champ de la pesanteur par exemple. Dans
notre cas, on considère que les efforts à distance sont très faibles devant les actions de
contact, ils seront donc négligés (~f = 0).

Finalement, cette équation, en termes de coefficients de Lamé, se traduit par le sys-
tème :
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(A.14)

A.6 Tenseur de cristoffel et viscoélasticité

Dans le cas d’un milieu amortissant, soit viscoélastique, la loi de conservation de
mouvement se traduit par une relation analogue à l’équation (A.14) en remplaçant les
composantes du tenseur de Hooke (G et λ) par les composantes complexes du tenseur de
Hooke (G∗ et λ∗). Le tenseur ainsi obtenu est appelé « tenseur acoustique » ou « tenseur
de cristoffel ».

On note alors que le module de cisaillement devient complexe :

G∗ = G′ + jG′′. (A.15)

Sa partie réelle G′ est appelée module de conservation et sa partie imaginaire G′′ est
appelée module de perte.

L’équation de conservation du mouvement devient ainsi :
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(A.16)

Le module de conservation est proportionnel à l’énergie élastique emmagasinée durant
un cycle de charge et représente la rigidité du matériau viscoélastique. Le module de perte
est proportionnel à l’énergie dissipée durant un cycle. Le déphasage δ entre contrainte et
déformation est tel que :

tan δ =
G′′

G′
, (A.17)

tan δ est le facteur de perte, associé à l’amortissement du système viscoélastique.
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ANNEXE

B

Caractérisation rhéologique

Cette annexe présente la méthode classique et le dispositif utilisés dans cette étude
pour caractériser les matériaux d’un point de vue rhéologique.

B.1 Principe

Les tests rhéologiques sur des échantillons viscoélastiques nécessitent l’application
d’une déformation et la mesure de la réponse du matériau étudié. Les échantillons peuvent
être soumis à des déformations en cisaillement soit sinusoïdales soit linéaires, le couple
résultant en réponse à la déformation est ensuite mesuré. La déformation est appliquée
par un moteur, le couple est mesuré par un transducteur. La géométrie générale des rhéo-
mètres est composée d’un plan circulaire fixé sur la partie tournante du rhéomètre et d’un
plateau fixe sur lequel est disposé le transducteur, défini par son rayon Rp. La description
de la géométrie est achevée par la donnée de la hauteur h appelée entrefer ou « gap »,
et séparant les 2 plans parallèles. Le rhéomètre permet d’avoir accès simultanément au
couple et à la force normale appliqués suivant l’axe vertical par le fluide sur la machine,
ainsi que la vitesse de rotation du plateau tournant.

B.2 Rappels théoriques

B.2.1 Dynamique

Les trois paramètres expérimentaux considérés pour ces mesures rhéologiques sont
la vitesse angulaire de sollicitation ω (rad.s−1), la température T (K) et l’amplitude du
signal d’excitation en cisaillement (déformation ou contrainte). Ce dernier paramètre doit
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rester suffisamment faible afin de travailler dans le domaine linéaire de viscoélasticité.

Lors d’une mesure en oscillation, la déformation imposée ǫ̆ (t) génère une contrainte
résultante σ̆ (t) dont l’amplitude varie sinusoïdalement avec un déphasage δ par rapport
au déplacement. Ce déphasage est dû aux propriétés dissipatives du matériau, soit à sa
viscosité. Il s’en suit les relations suivantes :

ǫ̆ (t) = ǫ̆0 cos (ωt) , (B.1)

σ̆ (t) = σ̆0 cos (ωt+ δ) . (B.2)

ǫ̆0 est l’amplitude maximale de la déformation, σ̆0 l’amplitude maximale de la contrainte
et δ est le déphasage existant entre la déformation imposée et la contrainte.

Deux cas limites sont à considérer en fonction de la valeur de δ (figure B.1) :
– Si δ = 0, le matériau est dit solide purement élastique. La contrainte est en phase

avec la déformation imposée.
– Si δ = π/2, le matériau est dit liquide newtonien. La contrainte est en quadrature

de phase avec la déformation.

Fig. B.1 – Diagramme de la réponse en contrainte de différents types de matériaux :
δ = 0 correspond à un matériau solide purement élastique, δ = π/2 correspond à un
matériau fluide newtonien, 0 < δ < π/2 correspond à un matériau viscoélastique.

Dans le cas général, les matériaux sont de type viscoélastiques, faisant intervenir
les deux contributions (élastique et visqueuse). L’équation relative à la contrainte (B.2)
s’exprime par rapport à la déformation imposée (B.1) sous la forme :

σ̆ (t) =

(

σ̆0

ǫ̆0
cos δ

)

ǫ̆0 cos (ωt) +

(

σ̆0

ǫ̆0
sin δ

)

ǫ̆0 cos
(

ωt+
π

2

)

. (B.3)

En rhéologie, on distingue différentes grandeurs définies à partir de la relation (B.3) :

Le module de conservation : G′ (ω) =
σ̆0

ǫ̆0
cos δ. (B.4)
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Le module de perte : G′′ (ω) =
σ̆0

ǫ̆0
sin δ. (B.5)

La tangente de perte : tan δ =
G′′ (ω)

G′ (ω)
. (B.6)

B.2.2 Relaxation de contrainte

Lors d’une expérience de relaxation de contrainte, on impose une déformation ǫ̆0 à
l’échantillon et on mesure l’évolution de la contrainte σ̆ (t) en fonction du temps. Le
module de relaxation s’écrit alors :

G (t) =
σ̆ (t)

ǫ̆0
. (B.7)

B.3 Les rhéomètres

Les mesures viscoélastiques ont été réalisées à une température de 21±0,5◦C en uti-
lisant les rhéomètres RFS III, ARES et AR2000, en géométrie plan-plan, avec des pla-
teaux de rayon Rp=25 mm. Ces rhéomètres sont dotés de capteurs 2000 g.cm et 100 g.cm
permettant des mesures de module avec une sensibilité d’environ 1 Pa et 0,1 Pa, respec-
tivement.

Les rhéomètres dits plan-plan sont très utilisés pour les mesures de viscosité des
polymères. Le plan tournant de rayon Rp est animé d’une vitesse angulaire ω (rad.s−1).
Le gradient de vitesse s’exprime par la relation :

˙̆ǫ =
rpω

h
. (B.8)

Le gradient de vitesse n’est pas constant et dépend du rayon rp du point considéré. Ce
gradient est maximum au bord du plateau, pour rp = Rp.

La contrainte de cisaillement dépend également du rayon rp et s’exprime, pour un
couple de rotation C̃ appliqué, par la relation :

σ̆ =
2C̃

πr3
p

. (B.9)

Enfin, les modules de conservation et de perte sont obtenus expérimentalement à partir
des relations :



















G′ =
2hC̃

πR4
pǫ̆0

cos δ,

G′′ =
2hC̃

πR4
pǫ̆0

sin δ.

(B.10)

Les valeurs des modules dépendent alors du couple de torsion C̃ (N.m), mais aussi de
paramètres géométriques tels que le déformation angulaire imposée ǫ̆0 (rad), le rayon du
plateau supérieur Rp et la distance entre les deux plateaux h.
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Étude rhéo-acoustique de gels polymères polydiméthylsiloxanes

Résumé : La transition sol-gel des gels polymères traduit le passage d’une phase liquide
(sol) à une phase solide (gel). Les propriétés statiques de tels gels semblent être correctement
décrites par la théorie de percolation ; en revanche, les propriétés viscoélastiques présentent une
grande variété de comportements à la transition sol-gel. Pour étudier l’influence de la structure
chimique des précurseurs sur les propriétés dynamiques des polymères à la transition sol-gel,
nous avons synthétisé deux systèmes polydiméthylsiloxanes (PDMS). Nos premiers résultats
tendent à montrer que la structure chimique du réticulant n’influe pas sur les exposants critiques
caractérisant la transition sol-gel. Après confrontation de nos résultats à ceux de la littérature,
l’interprétation que nous proposons met en évidence deux transitions définissant ainsi trois
domaines de comportement. Le mécanisme de percolation des gels PDMS semble être déterminé
par le rapport du nombre de segments de Kuhn entre points de branchement sur celui entre
enchevêtrements. Dans le but d’étudier le comportement dynamique de tels gels aux hautes
fréquences, nous avons développé une méthode de caractérisation ultrasonore. Cette méthode,
couplée à une méthode rhéologique classique, a permis la caractérisation sur une large gamme
de fréquences d’un matériau viscoélastique étalon, le miel.

Mots clés : viscoélasticité, transition sol-gel, polymères polydiméthylsiloxanes, dimension

fractale, dynamique de Rouse, miel, rhéologie, caractérisation acoustique, ondes transverses.

Rheoacoustical study of polydimethylsiloxane polymer gels

Abstract : Sol-gel transition of polymer gels is a transition between a liquid phase (sol)
and a solid phase (gel). The static properties of such gels seem to be well described by the per-
colation theory ; on contrary, viscoelastic properties present a large variety of behaviours at the
sol-gel threshold. To study the precursor chemical structure effects on the dynamic properties
of polymers at the sol-gel transition, we synthesized two polydimethylsiloxane (PDMS) systems.
Our first results tend to show that crosslinker chemical structure influences the critical exponent
values, characteristic of the sol-gel transition. After a comparison with the literature results, the
first interpretation we propose points out two transitions, defining three behaviour domains. The
percolation mechanism seems to be determined by the ratio of the number of Kuhn segments
between branched points to the one between entanglements. In order to study the dynamic beha-
viour of such gels at high frequencies, we developed an ultrasonic characterization method. This
method, coupled with classical rheological one, allowed us to characterize the honey, standard
viscoelastic material, on a large frequency range.

Keywords : viscoelasticity, sol-gel transition, polydimethylsiloxane polymers, fractal di-

mension, Rouse dynamics, honey, rheology, acoustical characterization, shear waves.
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