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Notations : Dans ce manuscrit, les vecteurs sont notés en gras alors que les scalaires sont en
italique. Par exemple 7;; est la norme du vecteur r;;. La notion de fonction de distribution de paires
revient souvent ainsi que les potentiels d’interaction associés. Il sera par exemple question de fonctions
de distribution de paires de particules non liées. Par abus de langage, elles sont notées distributions
de paires non liées. De la méme maniere, les potentiels resultants sont nommés potentiels non liés.
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1 Vers le design moléculaire

Depuis plusieurs décennies, les matériaux a base de polymere
connaissent un essor remarquable. En 2012, prés de 60 millions de
tonnes de « matiéres plastiques » ont été produites au sein de I’'Union
Européenne (UE), avec pour principaux débouchés les secteurs de
I'emballage, du batiment et de automobile! (figure 1.1). Les pro-
cédés d’injection, moulage et extrusion participent a leur simplicité
de mise en ceuvre, qui couplée a un coit relativement faible de la
matiere, en font de bons substituts aux matériaux plus classiques
tels que les métaux ou les alliages. Les polymeres se retrouvent ainsi
dans de nombreux autres domaines d’application, comme les cosmé-
tiques, les peintures ou les colles. Certains polymeres existent natu-
rellement, tels que le collagene, la cellulose ou le caoutchouc naturel,
mais devant le fort intérét de ces produits ’homme s’est trés tot at-
taché & pouvoir les synthétiser. En effet, un second atout réside dans
la nature méme de ces matériaux, élaborés a partir de ’enchaine-
ment de motifs monomeres. La diversité de ces briques élémentaires
et la multitude d’assemblages possible ont une incidence directe sur
les propriétés du produit fini, qui peuvent varier de maniere dras-
tique en fonction du type de monomere(s) utilisé(s). Ce constat
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FIGURE 1.1 — Production mondiale et au
sein de ’'UE de matiéres plastiques.
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FIGURE 1.2 — Coupe d’un pneumatique.
La bande de roulement est définie par la
partie extérieure, en contact avec le sol.

ouvre la voie vers la notion de design moléculaire, ou les matériaux
seraient construits a fagon, dans le but d’obtenir la structure molé-
culaire la plus adaptée a une application donnée. La compréhension
de la relation structure-propriétés, si chere a la science des maté-
riaux, apparait primordiale a 1’élaboration de matériaux toujours
plus innovants et performants. Le principal challenge réside alors
dans la capacité a pouvoir directement relier les propriétés macro-
scopiques d’un matériau a la structure des molécules le constituant.

Certaines propriétés mécaniques des polymeres restent néan-
moins en dec¢a de celles rencontrées pour certains métaux ou cé-
ramiques, largement utilisés dans l'industrie. Ils possedent notam-
ment un faible module de Young, grandeur qui caractérise la rigi-
dité d’'un matériau. Comme la plupart des technologies de pointe,
les pneumatiques nécessitent des matériaux aux propriétés accrues,
qui peuvent difficilement étre obtenues avec un polymere « seul ».
Il est d’ailleurs maintenant connu? qu’un ajout de particules, inor-
ganiques ou organiques, dans une matrice polymere provoque une
synergie au niveau de certaines propriétés mécaniques, électriques,
magnétiques ou thermiques. Des améliorations du processus de mise
en ceuvre ou méme du coiit de production peuvent également étre
observées. Le recours a ces matériaux dits composites, issus du mé-
lange de deux ou plusieurs composés, est alors nécessaire. Lorsque
les particules, alors appelées charges, possedent une dimension na-
nométrique, le matériau est qualifié de nanocomposite. L’effet sur
I’amélioration des propriétés de la matrice est alors plus important,
ces interactions avec les charges étant plus nombreuses de par une
surface de contact plus grande. Cependant, le nombre de compo-
sants en interaction rend complexe la compréhension des phéno-
menes microscopiques sous-jacents et leur interprétation est a 1’ori-
gine de nombreuses discussions.?*

2 Pneumatiques et performances

Dans le milieu industriel, un autre aspect s’ajoute a ces problé-
matiques : la notion de performance. La relation structure-propriétés
est alors insuffisante et il apparait le triptyque structure-propriétés-
performances. Sous ce terme de performance se regroupe un en-
semble de comportements d’intérét pour le matériau considéré. Dans
le cas du pneumatique, ’adhérence fait notamment partie des per-
formances principales, dont I’optimisation est en recherche constante.

Prenons ’exemple de la bande de roulement située sur la partie
extérieure d’'un pneumatique, constituée d’un mélange de gomme,
charges et autres additifs (figure 1.2). Celle-ci est en contact di-
rect avec le sol et doit assurer la transmission des efforts durant
les phases d’accélération-freinage, mais également controéler la tra-
jectoire du véhicule en virage. L’adhérence est le résultat de divers
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mécanismes dont le phénomene d’indentation. Il correspond a la dé-
formation de la bande de roulement engendrée par son glissement
sur les aspérités du sol. La souplesse de la gomme, lui permettant
d’épouser la forme du sol, est conférée par son caractere viscoélas-
tique et le phénomene d’hystéreése associé.

Cependant, cette capacité a se déformer et a dissiper de I’énergie
entraine également 'apparition d’un autre phénomene : la résistance
au roulement. A chaque tour de roue, la bande de roulement se dé-
forme pour s’aplatir dans ’aire de contact avec le sol. La résistance
au roulement étant directement reliée a la consommation de carbu-
rant, I'optimisation de ’adhérence ne doit donc pas étre effectuée
au détriment de cette derniére. En réalité, les domaines fréquentiels
mis en jeu pour ’adhérence et la résistance au roulement sont bien
distincts. Les défauts de la route ont des dimensions comprises entre
le micron et le millimeétre. L’indentation, responsable de ’adhérence,
se produit alors pour des fréquences de sollicitation comprises entre
104 et 107 Hz. D’un autre coté, la déformation sur laire de contact,
entrainant une résistance au roulement, n’intervient qu’a chaque
tour de roue. Le domaine fréquentiel d’une telle sollicitation est
donc de l'ordre de la dizaine de hertz.

D’autres performances, comme 1'usure, participent a des problé-
matiques plus globale de traitement des déchets. L’impact environ-
nemental n’est donc pas négligeable et I’ensemble des performances
doit étre optimisé. Elles sont cependant corrélées les unes aux autres,
rendant cette optimisation difficile.

L’amélioration des performances du pneumatique passe donc par
une meilleure compréhension et la prédiction des mécanismes qui
leur sont associés. On se retrouve donc avec un matériau de com-
plexité croissante dont la structure moléculaire doit dans un premier
temps étre reliée a ses propriétés macroscopiques, puis par la suite
aux performances du produit fini.

3 La modélisation, microscope virtuel

Les techniques de modélisation s’inscrivent dans ce contexte de
compréhension et se placent en soutien des diverses mesures ex-
périmentales existantes. Elles permettent notamment le rejet de
candidats a la conception d’un nouveau matériau avant méme leur
synthese, limitant de cette facon le cotit et I'utilisation des matieres
premieres. De plus, ces méthodes offrent une vision moléculaire, per-
mettant une meilleure compréhension des interactions qui régissent
le comportement du matériau. Ce degré de précision est difficile-
ment atteignable avec des techniques expérimentales.

En considérant un ensemble de configurations atomistiques, il
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FI1GURE 1.3 — [llustration des différentes
échelles (spatiale et temporelle) caractéris-
tiques d’un matériau polymere.

est alors possible de remonter aux propriétés macroscopiques du
matériau. Cependant, I’étude de matériaux plus complexes tels que
les polymeres se heurte a quelques difficultés, rendant leur modéli-
sation délicate. L’enchainement plus ou moins important des motifs
monomeres force le modélisateur a utiliser de nombreuses échelles de
longueur pour caractériser la totalité du matériau. Cette diversité
de longueurs s’étend de la représentation fine du matériau, laissant
apparaitre les atomes, jusqu’a une représentation plus grossiere ou
le polymeére est modélisé par un ensemble de chaines (figure 1.3).
L’étude complete d’un polymere doit donc étre capable de rendre
compte a la fois de tailles de quelques angstréms, caractérisant les
liaisons entre atomes et d’autre part des tailles de plusieurs mi-
crometres définissant les domaines de cohérence. Il est également
important de rendre compte des tailles intermédiaires, responsables
notamment de la rigidité des chaines polymeres. En fonction du
type de polymere considéré, ces tailles peuvent atteindre quelques
dizaines de nanometres.

Lorsque la matrice polymere est renforcée par des charges, des
longueurs caractéristiques supplémentaires interviennent : la taille
d’un agrégat de quelques dizaines de nanometres et la zone permet-
tant de décrire le réseau de percolation de ces agrégats, de plusieurs
micrometres.

loc1—100nm
t o< 0,1 — 100 ps

e o @ [x1077-107"m

4 !’.-’ ® =N | ixw0toas

A cette distribution de longueur est associé un ensemble de
temps caractéristiques tout aussi étendu. Les modes de vibration
des liaisons interatomiques ont des périodes de l'ordre de 107 14s,
la ou les changements de conformation par rotation s’observent &
des temps de l'ordre de 10~!!'s. La relaxation des chaines macro-
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moléculaires, plus lente, intervient apres plusieurs nanosecondes et
peut atteindre quelques millisecondes pour des polymeéres de masse
molaire élevée présentant des enchevétrements. Enfin, la fusion des
domaines cristallins ou la relaxation de polymeéres dans leur états
vitreux ne sont visibles qu’apres des temps pouvant dépasser la se-
conde.

Une seule technique peut difficilement rendre compte a elle seule
de cette diversité de taille et de temps. 11 est donc nécessaire de
connaitre les limites de chaque outil de modélisation, aussi bien
temporelles que spatiales, ainsi que les propriétés spécifiques acces-
sibles a ces différentes échelles de représentation. Il n’est par exemple
pas conseillé d’étudier la percolation d’un réseau de charges a l'aide
d’une méthode moléculaire, tout du moins avec la puissance de cal-
cul actuelle. Le tableau 1.1 et la figure 1.4 regroupent différents
outils de modélisation de la matiere et les associent aux échelles
spatiales et temporelles sondées.

Méthodes Echelle spatiale Echelle temporelle
quantiques A fs
moléculaires nm ns
mésoscopiques pm-mm ps-ms
milieux continus cm S

L’approche par mécanique quantique offre la meilleure descrip-
tion possible grace a la prise en compte explicite des effets électro-
niques du systéme en visant la résolution de 1’équation de Schrodin-
ger. De ce fait, les calculs ab initio se limitent a ’étude de systemes
comportant une centaine d’atomes au maximum.

La simulation de systémes plus représentatifs des matériaux po-
lymeres passe donc par la diminution du nombre de degrés de li-
berté du modele. Les simulations moléculaires, dont les plus répan-
dues sont de type Dynamique Moléculaire (DM) ou Monte Carlo

(MC),> 7 s’appuient sur 'approximation de Born-Oppenheimer. Celle-

ci permet de découpler les mouvements électroniques des mouve-
ments nucléaires et ainsi, seules les positions des noyaux atomiques
sont déterminées. Par conséquent, les effets électroniques comme la
mésomérie ne peuvent pas étre étudiés, tout comme la réactivité des
espéces. Dans le cas d’un polymere, les ruptures possibles de chaine
lors de sollicitations mécaniques ne peuvent pas non plus étre ex-
plorées, tout du moins avec les méthodes classiques. Les échelles
accessibles par ce type de simulation, sont de 'ordre de quelques
nanosecondes pour des systemes de quelques nanometres.

A plus grande échelle, des méthodes de mécanique des milieuz
continus, comme les méthodes d’éléments finis, utilisent des lois de
comportement et ne sont pas adaptées pour la compréhension des
mécanismes microscopiques ayant lieu dans des systemes polymeres

TABLEAU 1.1 — Récapitulatif des tailles
et des temps accessibles par différentes mé-
thodes de simulation.
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complexes. Les équations de la mécanique des fluides, comme celles
de Navier-Stokes, sont intégrées pas a pas et permettent d’atteindre
des temps de l'ordre de la seconde pour des tailles de plusieurs
centimetres. La structure fine du matériau est totalement exclue a
cette échelle de représentation, le nombre de degrés de liberté étant
beaucoup trop important.

Atomique Moléculaire Mésoscopique Macroscopique

Longueur 107'°
Temps o W g

>10™ m\
>1 s /

FIGURE 1.4 — Approche hiérachique bottom-up nécessaire & la compréhension des propriétés de matériaux polymeéres. A
I’échelle atomique, la microstructure des polymeéres est accessible (distinction des motifs monomeres). L’échelle moléculaire est
la premiére étape pour accéder a la topologie des chaines polymeres, méme si certaines propriétés nécessitent une description de
la matiere a plus grande échelle. L’échelle mésoscopique fait donc le lien entre 1’échelle moléculaire et 1’échelle macroscopique,
dans le but d’obtenir une relation structure-propriétés du produit fini.

Les simulations moléculaires et les simulations macroscopiques
laissent ainsi une zone libre, conséquence des limitations de chaque
méthode. Les systemes a la fois trop grand et dont la complexité in-
terne échappe aux simulations macroscopiques, sont alors étudiés a
'aide de méthodes mésoscopiques. A cette échelle intermédiaire, la
Dynamique des Particules Dissipatives (DPD) constitue une bonne
alternative pour simuler des systemes comportant un grand nombre
de particules sur des temps de I'ordre de la microseconde. Cette ap-
proche présente néanmoins le défaut de faire abstraction de toute
« réalité chimique » dans son formalisme originel. Des questions se
posent comme la possibilité de différencier deux familles de poly-
meres de structures microscopiques proches ou encore la capacité
qu’ont ces méthodes a reproduire correctement le comportement de
systémes polymeres complexes.

Un compromis apparait entre taille du systéme, temps simulé et
précision de la méthode. Compte tenu des moyens de calcul actuels,
I’étude complete d'un matériau polymere n’est pas envisageable en
se limitant & une seule description de la matiére. Le développement
d’une stratégie multi-échelle et/ou multi-technique semble donc in-
dispensable.

L’intérét d’une telle approche est de réduire le nombre de de-
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grés de liberté du systeme, tout en conservant les informations obte-
nues aux échelles inférieures. Contrairement aux méthodes mésosco-
piques classiques, cela permet le maintien de la spécificité chimique
apportée par la structure moléculaire de chaque espece. Pour cela,
les données obtenues par une simulation détaillée, de type DM, sont
utilisées comme parametres d’entrée d’une simulation utilisant un
niveau de théorie plus grossier, la DPD.

4 Objectifs et organisation du manuscrit

Les matériaux polymeres, de par leur diversité d’échelles spa-
tiales et temporelles caractéristiques, continuent d’étre a l'origine
de nombreux développements théoriques et leur modélisation est
effectuée a travers différentes descriptions. A Paide de la puissance
informatique actuelle, il apparait dans la littérature une coexis-
tence entre des simulations de type atomistique et des simulations
a I’échelle gros grain (génériques et réalistes).® '3 Le besoin d’accé-
der a des propriétés macroscopiques telles que la viscoélasticité a
permis le développement de modeles gros grain plus réalistes. De
tels modeles nécessitent de prendre en compte la nature chimique
du polymere et donc de coupler différentes représentations de la
matiére a travers une stratégie multi-échelle et/ou multi-technique.
Durant ces travaux, le choix a été fait d’utiliser la dynamique des
particules dissipatives pour la modélisation a 1’échelle mésocopique.
Ce choix se justifie par plusieurs aspects. Dans un premier temps, la
totalité des forces mis en jeu sont de paires, permettant ainsi d’as-
surer un comportement hydrodynamique. D’autre part, dans le cas
de la DPD, la friction entre particules dépend de la distance qui les
sépare, cette vision permet a priori une meilleure description de la
friction locale et rend cette technique adaptée a I’étude de systeéme
hors équilibre (compression, cisaillement).

Apres cette bréve introduction présentant le contexte et les ob-
jectifs de ces travaux, un chapitre aborde diverses notions concer-
nant les polymeres en fondu. Outre les généralités intrinseques des
polymeres, la rhéologie de ces matériaux est présentée. Par la suite,
la morphologie des chaines polymeres et les différents marqueurs
permettant leurs caractérisations sont décrits. L’élasticité particu-
liere des caoutchoucs, de méme que les théories relatives aux ré-
seaux, font également I'objet de ce chapitre 2. Elles sont présentées
dans le cas de réseaux temporaires ou permanents, illustrant res-
pectivement la présence d’enchevétrements ou d’une réticulation au
sein d’un fondu de polymere.

Il est ensuite question de la modélisation de ces fondus et de
la fagon dont leurs propriétés macroscopiques sont extraites des si-
mulations. Cette partie détaille les différents outils disponibles per-
mettant la génération de configurations représentatives des systémes
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étudiés. Elle comporte également un rappel des travaux antérieurs
a cette étude, traitant de la simulation de polymere, aussi bien a
I’échelle moléculaire qu’a 1’échelle mésoscopique. La technique de
dynamique des particules dissipatives est ensuite présentée en dé-
tail, ainsi que les modifications apportées nécessaires au développe-
ment de la stratégie multi-échelle.

Le cceur de ce travail porte sur la jonction entre les différentes
échelles de représentation de la matiere. Les différentes techniques
permettant de relier ces échelles sont présentées au cours du cha-
pitre 4. Le protocole suivi pour I’étude des fondus est ensuite dé-
taillé, en partant de la modélisation atomistique jusqu’aux simula-
tions mésoscopiques. Le lien entre ces deux types de modélisation
s’effectue par le biais de potentiels d’interaction effectifs, capables de
rendre compte de la structure moléculaire au travers des différentes
échelles. Leur développement est détaillé, ainsi que les divers ajus-
tements requis par le caractere quantitatif de I’approche. La mise
en place de la méthode multi-échelle est illustrée sur un fondu de
cis-1,4-polybutadiéne (cis-PB) largement utilisé dans 'industrie des
caoutchoucs et s’étend jusqu’a 1’échelle mésoscopique (figure 1.4).

Une fois les potentiels d’interaction développés pour I’étude des
fondus a 1’échelle mésoscopique, il est important de vérifier qu’ils
possedent un caractére transférable. L’ensemble de la méthodolo-
gie multi-échelle étant relativement cotiiteuse a mettre en ceuvre, les
potentiels doivent pouvoir supporter la variation de certains para-
metres de la simulation. La transférabilité est donc mise a ’épreuve
tout au long du chapitre 5 ot la méthode est étendue a des systémes
de nature différente, que ce soit en terme de motif monomere, de
longueurs de chaine ou de conditions de simulation (température,
pression).

Une fois validée, la méthode est utilisée pour la caractérisation
du comportement mécanique des polymeres. Les propriétés rhéolo-
giques sont extraites des simulations mésoscopiques et discutées au
sein du chapitre 6. L’étude est alors focalisée sur des systemes poly-
meres simplement enchevétrés ou formant un réseau tridimensionnel
permanent par l'intermédiaire d’une réticulation. La capacité de la
DPD a reproduire le comportement de matériaux polymeres lors de
simulation hors équilibre est également discutée.

Modéliser le polymere seul n’a réellement d’intérét que dans le
développement de la méthodologie, ses propriétés mécaniques étant
insuffisantes dans de nombreux domaines. La mise en relation de
plusieurs composés provoque une amélioration de certaines proprié-
tés. Ce dernier chapitre débute par I'historique des travaux visant
la compréhension du comportement d’un polymere dans un état
confiné. L’approche multi-échelle est alors appliquée a un systéme
composite modele, uniquement composé de polymere et de charges,
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soulignant le caractere exploratoire de ce chapitre 6. Plus précisé-
ment, un fondu de cis-PB est confiné entre deux charges planes
de silice. Les différentes propriétés statiques, dynamiques et rhéo-
logiques sont ensuite comparées a celles obtenues pour la matrice
polymere seule. Dans un deuxiéme temps, les chaines polymeres
sont greffées de maniere covalente a la surface de silice et 'effet de
ce greffage est étudié sur les propriétés interfaciales. La modélisa-
tion de ce systéme vise une meilleure compréhension de I'interaction
polymere-charge et plus particulierement celle de I’action de la silice
par rapport a d’autres charges courantes.

Le manuscrit se termine sur une partie exposant le bilan de cette
approche multi-échelle et synthétisant les différentes réponses ap-
portées. Des questions restent néanmoins ouvertes et d’autres sont
apparues durant 1’étude. Les perspectives, aussi bien méthodolo-
giques qu’en terme d’application, sont présentées, ouvrant la voie
a I’étude de matériaux de complexité supérieure, plus a méme de
décrire les matériaux de haute technologie.
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1 Généralités sur les polymeres

Les polymeres sont constitués d’un ensemble de macromolécules
formées par la répétition d’atomes ou de groupes d’atomes, appelés
motifs ou unités monomeéres. L’enchainement covalent de ces motifs
durant I’étape de polymérisation peut étre plus ou moins important,
ce qui permet de différencier les polymeres des oligoméres de masse
molaire inférieure & 5000 gmol~!. On retrouve souvent le terme de
chaines pour caractériser les macromolécules, de par le caractere
linéaire de nombreux polymeéres.

Du fait de la multitude de processus d’amorgage et de termi-
naison possibles, les mécanismes et les cinétiques de polymérisa-
tion sont variés. Selon le processus de polymérisation (radicalaire,
ionique ou polycondensation), la croissance des unités monomeres
est plus ou moins bien controlée, aboutissant a une distribution de
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Distribution

M,

FIGURE 2.1 — Distribution des

M / gmol~?

masses

molaires classiquement rencontrée au sein
d’un polymere.

masse molaire des molécules. En effet, la formation d’un composé
isomoléculaire est purement théorique et il s’avere qu’apres poly-
mérisation, une diversité dans la taille des chailnes est observée ex-
périmentalement. Pour décrire cette distribution, il existe plusieurs
indicateurs comme la masse molaire moyenne, qui est généralement
définie en nombre M, ou en poids M, :

My = S (2.1)
7'
s M m. M2
m_ Zz m; M; o Zz n; M; (2.2)

Zi m; B Zi n; M;

avec respectivement m;, M; et n; la masse, la masse molaire et le
nombre de molécules de degré de polymérisation 1.

Ces grandeurs sont obtenues par diverses méthodes expérimen-
tales comme la chromatographie d’exclusion stérique (SEC)'* qui
discrétise les molécules en fonction de leur taille. D’autres tech-
niques telles que la diffusion de lumiére ou de particules!®'6 per-
mettent également de quantifier la dispersion en taille des chaines.

L’indice de polydispersité I, caractérise également 1'hétérogé-
néité des masses molaires des chaines issues la polymérisation. Il
est défini a l'aide du rapport des deux masses molaires moyennes
M, et M, tel que :

I, = (2.3)

55

Cet indice informe sur la largeur de la distribution de taille des
chaines au sein du polymere. Dans le cas d’une polymérisation radi-
calaire, les mécanismes de propagation et de terminaison sont aléa-
toires, conduisant a un indice I, ~ 2. A Tlinverse, si la terminaison
est maitrisée comme au cours d’une polymérisation ionique, I’indice
de polydispersité est proche de 1 et les chaines macromoléculaires
possedent une distribution « fine » de taille. Idéalement, lorsque les
chaines ont toutes la méme masse molaire, on qualifie le polymere
de monodisperse et I, = 1. Dans notre cas, I’étude porte sur ce type
de polymeére et la masse molaire moyenne des chaines est notée M,
avec M = M, = M,,.

Etat structural

Les chaines polymeéres peuvent étre traitées a plusieurs niveaux
de détail et I’état structural du polymere est divisé en deux grandes
catégories : la microstructure et la macrostructure.

La microstructure informe sur la nature chimique des mono-
meres constituant les chailnes polymeres et de 'arrangement des
atomes les uns par rapport aux autres. Lorsque les motifs mono-
meres le long de la chalne sont tous identiques, le polymeére est

12
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qualifié d’homopolymeére. Inversement, un copolymeére est le résultat
de la polymérisation d’au moins deux types de monomere différents.
La microstructure du polymeére permet aussi de caractériser la ré-
partition de ces motifs le long de la chaine. On peut alors différen-
cier les copolymeres statistiques dont la distribution des monomeres
est aléatoire et les copolymeres d blocs ou les motifs monomeres
d’un méme type sont regroupés par blocs. Enfin, d’autres proprié-
tés comme la tacticité, caractérisant la régularité de la configuration
des monomeres successifs, ainsi que I’isomérie font également partie
de la microstructure du polymere.

La macrostructure décrit quant a elle ’agencement des chaines
macromoléculaires les unes par rapport aux autres et leur topologie.
Avec cette vision plus globale, on distingue les polymeres linéaires et
les polymeres ramifiés. Ces derniers peuvent étre scindés en sous fa-
milles plus spécifiques comme les polymeres en étoile ou en peigne
(figure 2.3). La réticulation, connectant de maniére covalente les
chaines entres elles et restreignant le nombre de dispositions pos-
sibles, est considérée comme une modification de la macrostructure
du polymere. Cependant, par extension, elle peut parfois entrer dans
la définition de la macrostructure.

() (b)

(c) (d)

L’état structural du polymere, aussi bien en terme de micro
que de macrostructure, joue un role important sur les propriétés du
matériau fini, notamment en ce qui concerne sa rhéologie.

2 Rhéologie et viscoélasticité

Sous laction d’une force extérieure, un matériau tend généra-
lement a se déformer. La rhéologie s’intéresse au suivi de cette dé-
formation de la matiere sous l'effet de la contrainte imposée. Les
matériaux peuvent alors étre distingués selon leur réponse méca-

FIGURE 2.2 — Représentation d’une
chaine de polymere parfaitement linéaire.

FiGUuRE 2.3 — Différentes macrostruc-
tures de chaine observables dans le cas de
polymere.

(a) Chaine linéaire.

(b) Chaine ramifiée.

(c) Polymere en étoile.

(d) Polymeére en anneau.

13
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(a)
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FIGURE 2.4 — Illustration d’un cisaille-

ment simple.

(a) Solide avant cisaillement.

(b) Solide au cours du cisaillement.

nique et deux comportements antagonistes idéaux se démarquent :
le solide élastique et le fluide visqueux.

Prenons I'exemple d’un cisaillement simple, schématisé sur la fi-
gure 2.4. Dans le cas d’un liquide purement visqueux, la contrainte
ne dépend que de la vitesse de déformation, également appelée taux
de cisaillement. Ainsi, a chaque instant la contrainte dépend unique-
ment de la rapidité avec laquelle le fluide est déformé. Un liquide
newtonien idéal n’a donc pas d’effet mémoire, peu importe 1’histo-
rique de la déformation, le travail mécanique fourni est totalement
dissipé en énergie thermique.

Le solide posséde quant & lui une forme définie qu’il adopte en
I’absence de contrainte extérieure. Dans un solide parfaitement élas-
tique, la contrainte n’est dépendante que de la déformation vis-a-
vis de cette forme initiale. La totalité du travail mécanique mis en
jeu pour déformer le solide est emmagasiné sous la forme d’énergie
élastique. Contrairement au cas précédent, cette énergie pourra étre
restituée lors du relachement de la contrainte et la déformation est
qualifiée de réversible.

Pour la majorité des matériaux « réels », le comportement ob-
servé est intermédiaire entre un solide élastique et un fluide vis-
queux. La réponse mécanique du matériau est dite viscoélastique et
présente a la fois une dissipation et un stockage de ’énergie mé-
canique fournie lors de la déformation. De plus, I'historique de la
déformation est important pour déterminer la contrainte au temps

t # to.

Solide élastique et fluide visqueux

Considérons la contrainte de cisaillement o, définie comme le
rapport F'/S de la force F' appliquée sur une surface S. La défor-
mation subie «y est représentée par le rapport A/h du déplacement
relatif A sur Iécart avec le plan de cisaillement h (figure 2.4). Le
taux de cisaillement +, aussi appelé gradient de vitesse, représente
la vitesse de déformation et s’exprime de la fagon suivante :

10A

=35 (2.4)

Y
Si les quantités o, v et 4 sont les mémes en chaque point du

matériau, la déformation est dite homogéne.

Dans le cas d’un cisaillement simple, des modeles classiques per-
mettent de relier la contrainte a la déformation pour des réponses
purement élastiques ou totalement visqueuses telles que!” :

o(t)=Gvy(t) Loi de Hooke (2.5)
o (t) =n%(t) Loi de Newton (2.6)

14
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Dans chaque cas, un seul coeflicient défini la réponse mécanique,
le module de cisaillement G pour le solide élastique et la viscosité
dynamique 7 pour le liquide visqueux. Pour rappel, la contrainte ne
dépend que de la déformation dans le cas du solide et du taux de
cisaillement pour le fluide, quel que soit le passé de la déformation.
Le module élastique G et la viscosité n sont alors indépendants du
temps. La loi de Hooke (équation 2.5) décrit la réponse mécanique
de la plupart des solides dans I’hypothese de petites déformations.
En ce qui concerne la loi de Newton (équation 2.6), elle est largement
utilisée dans le cadre de liquide composé de petites molécules.

Polymeéres viscoélastiques

Les polymeéres ont typiquement un comportement de fluide vis-
coélastique, présentant a la fois un caractere élastique et visqueux.
Le matériau a la capacité de dissiper de I’énergie comme un fluide
newtonien, mais il a également la possibilité d’en restituer une par-
tie tel un ressort. Plusieurs modeles macroscopiques ont été déve-
loppés pour rendre compte de ce comportement viscoélastique en
s’appuyant sur les lois de Hooke et de Newton précédentes.'®

Le modele de Maxwell permet par exemple de décrire un com-
portement viscoélastique en utilisant la combinaison en série d’'un
amortisseur et d’un ressort. Le modele de Voigt-Kelvin associe quant
a lui la composante élastique en paralleéle de la composante vis-
queuse. Une version « généralisée » de chacun de ces modeles est
également disponible et consiste & mettre en série un nombre défini
de modele de Voigt ou d’associer en parallele des éléments de Max-
well. Ces différents modeles sont schématisés sur la figure 2.6.

Diverses techniques, dont ’expérience de fluage (figure 2.5), per-
mettent la caractérisation de la viscoélasticité des polymeres. Au
cours de cette expérience, la déformation du matériau est suivie au
cours du temps suite a I’application d’une contrainte. La contrainte
peut étre appliquée sous la forme d’une traction uniaxiale ou par
cisaillement, aboutissant respectivement & l’estimation du module
de Young E ou du module de cisaillement G. Tout comme un solide
hookéen, le fluide newtonien répond instantanément a la contrainte
appliquée au temps tg. La déformation est également instantanée
mais contrairement au solide élastique, elle se poursuit jusqu'a la
suppression de la contrainte.

Une autre technique consiste non plus & appliquer une contrainte
fixe, mais a soumettre I’échantillon & une déformation soudaine
maintenue constante et d’observer la relaxation de la contrainte
au cours du temps. Le modeéle de Voigt permet essentiellement de
rendre compte du comportement du polymere lors d’une expérience
de fluage tandis que celui de Maxwell reproduit une expérience de
relaxation de contrainte. Quoi qu’il en soit, ils restent insuffisants
pour décrire la réponse viscoélastique d’un polymere dans sa tota-

(a)
?\
g
t
(b)
-
€
t
(c)
-
g \
t

FIGURE 2.5 — Illustration d’une expé-
rience de fluage impliquant différents types
de matériau.

—— Profil de contrainte o.

—— Profil de déformation ~.

(a) Solide élastique.

(b) Fluide visqueux.

(c) Polymere viscoélastique.
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(a) (b)
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FIGURE 2.6 — Représentation des différents modeles permettant de décrire le comportement viscoélastique des polymeéres.
Le ressort est caractérisé par un module élastique G et ’amortisseur par une viscosité 7.
(a) Modéle de Maxwell. (b) Modéle de Voigt. (c) Modele de Maxwell généralisé. (d) Modele de Voigt généralisé.

lité. Des associations plus complexes d’éléments de Maxwell et Voigt
peuvent alors étre réalisées (de Burgers, Zener, ...)."

Les méthodes de fluage et de relaxation de contrainte nécessitent
néanmoins un suivi sur des périodes de temps assez longues et il est
souvent plus judicieux d’avoir recours a des mesures mécaniques
dynamiques (DMA) pour caractériser la viscoélasticité linéaire des
matériaux polymeres. Parmi ces mesures, on retrouve le cisaillement
oscillatoire ou la contrainte est appliquée de maniere sinusoidale
avec une pulsation w et une amplitude vy de sorte que :

v (t) = o exp (iwt) (2.7)

A partir du traitement du signal, il est possible de définir un
module complexe G* dont la partie réelle représente le module de
stockage G’ et la partie imaginaire celui de perte G” tel que :

G =G +iG" (2.8)

Le module de conservation G’ caractérise la réponse élastique
a la sollicitation tandis que le module de perte G” informe sur la
réponse visqueuse du matériau. La quantité d’énergie dissipée par
rapport a celle restaurée durant un cycle de déformation est repré-
sentée par le facteur de perte tand qui s’écrit :

1

tand = rel (2.9)
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ou ¢ correspond au déphasage du signal de réponse en déformation.

En utilisant le principe de superposition de Boltzmann, il est
possible d’estimer la viscosité n & partir de la relation suivante?” :

”:/o G (1) dt (2.10)

Bien que les polymeres soient caractérisés par un comportement
viscoélastique pouvant étre décrit par divers modeles, les variables
mises en jeu dépendent de la température. Il est alors primordial
d’étudier 'influence de celle-ci sur les propriétés rhéologiques des
polymeres dans le but d’obtenir des éléments de compréhension et
ainsi pouvoir optimiser ces modeéles.

3 Propriétés thermomécaniques de matériaux
polymeres

Le terme thermomécanique regroupe l'’ensemble des comporte-
ments thermiques ayant une incidence directe sur les propriétés mé-
caniques des matériaux polymeres. La variation de ce type de pro-
priétés est sous l'influence de la structure du polymere, aussi bien la
micro que la macrostructure. Les polymeres, qu’ils soient naturels
ou de synthese, peuvent étre regroupés en plusieurs catégories.

Les polymeres thermoplastiques se ramollissent sous U'effet de la
chaleur et redeviennent durs au-dessous d’une certaine température.
Cette transformation est réversible et caractéristique des thermo-
plastiques. La structure moléculaire de ce type de polymere peut
varier. On retrouve d’une part les polymeres amorphes, ne présen-
tant aucune organisation particuliere a longues distances et d’autre
part, les polymeres semi cristallins ou une structure organisée peut
étre observée dans certaines régions. Le taux de cristallinité mesure
la proportion de zone cristalline vis-a-vis de la phase amorphe du
polymere.

Contrairement aux thermoplastiques, les polymeres thermodur-
cissables sont le plus souvent infusibles et insolubles. En effet, leur
synthese fait généralement intervenir une résine responsable d’un
durcissement induit thermiquement ou par rayonnement. Leur forme
finale étant difficilement modifiable, la mise en ceuvre de ces maté-
riaux est définitive.

Enfin, les élastoméres regroupent ’ensemble des polymeres dont
les chalnes macromoléculaires sont liées les unes aux autres par un
réseau, permanent ou non. Le caracteére élastique « permanent »
conféré par la réticulation chimique permet généralement d’aug-
menter la zone du domaine d’élasticité linéaire de ces polymeres.




Chapitre 2 — Théorie et propriétés des fondus de polymere

Flux de chaleur

T

FIGURE 2.7 — Thermogrammes DSC per-
mettant de déterminer la température de
transition vitreuse d’un polymere.

—— Solide cristallin.

—— Polymere.

FIGURE 2.8 — Evolution du volume spé-
cifique v = 1/p du polymeére lors d’une élé-
vation de température au voisinage de sa
Ty.

Transition vitreuse

Différencier un polymeére amorphe d’un polymere semi cristallin
n’est pas évident au premier abord. En effet, 'aspect transparent
du matériau ne garantit pas qu’il soit amorphe. Un moyen de les
discerner consiste a effectuer une analyse thermique par calorimétrie
différentielle & balayage (DSC),2! les spectres issus de ces analyses
étant caractéristiques des matériaux polymeres.

Contrairement & un solide classique, on observe & une certaine
température un changement brutal se distinguant de 1’évolution
classique de la capacité calorifique (figure 2.7). Cette température
notée Ty, dite de transition vitreuse, est caractéristique du passage
d’un état vitreux dur a un état caoutchoutique plus ductile. Cette
transition a une importance capitale quant a la détermination de la
température d’'usage des matériaux polymeres. Elle définit la tem-
pérature maximale d’utilisation d’un polymeére amorphe a ’état vi-
treux, comme un gobelet de polystyrene, mais également la limite
minimale d’utilisation pour s’assurer des propriétés caoutchoutiques
du matériau, comme dans le cas d’'un pneumatique.

La transition vitreuse est accompagnée d’un grand nombre de
manifestations, aussi bien volumiques que mécaniques. On remarque
notamment un changement de pente dans 1’évolution du volume
en fonction de la température, pouvant étre synonyme d’une tran-
sition thermodynamique de second ordre (figure 2.8). Néanmoins,
le fait qu’expérimentalement la valeur de la T augmente en fonc-
tion de la vitesse de refroidissement dénote que ce phénomeéne ne
peut pas a proprement parler étre considéré comme une transition
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thermodynamique.??23

A partir de la figure 2.8, il est possible de déterminer le coef-
ficient de dilatation thermique aj, pour chaque état. Il s’exprime
comme :

1 /0V

Le phénomene de transition vitreuse est commun a tous les poly-
meres, qu’ils soient amorphes ou semi cristallins. Néanmoins, I’am-
plitude du pic endothermique a la T, est plus faible pour un poly-
mere semi cristallin de par une quantité moindre de zone amorphe.
De plus, la distinction entre ces deux types s’effectue en continuant
I’élévation de température au dela de la T, lors de 'expérience de
DSC. Dans le cas d’un polymere semi cristallin, on observe la pré-
sence d’un autre phénomene endothermique (figure 2.9). En effet,
I’énergie fournie est utilisée pour la fusion des cristallites & une
température de fusion T}, et cette transition n’a pas lieu pour un
polymere amorphe dépourvu de phase cristalline.

Qu’il soit amorphe ou semi cristallin, le polymeére peut unique-
ment se retrouver sous deux états physiques : liquide et solide, les
nombreuses interactions moléculaires rendant impossible la vapori-
sation en empéchant les macromolécules de former une phase gaz
a une température inférieure a la température de dégradation. La
masse volumique p de ces systemes denses est toujours de 'ordre
de 1gem™3. Dans le cadre de ce travail, les états cristallins ne sont
pas abordés car les temps mis en jeu lors de la cristallisation ne
sont pas accessibles par les techniques de modélisation moléculaire.
Ainsi, seuls les états vitreux et plus particulierement les états fluides
au-dessus de la Ty, alors appelés fondus, sont étudiés.

Facteurs influengant la T

De nombreux facteurs font varier la température de transition
vitreuse. On observe notamment une augmentation de la T, avec
la masse molaire. Cet effet est principalement dii & la diminution
du nombre de bouts de chaine et donc a la proportion de volume
libre apportée. La figure 2.10 représente les différents états d’un
polymere en fonction de sa masse molaire et de la température.
Empiriquement, il est montré que?* :

T, =T —

: (2.12)

S

Par conséquent, la variation de T avec M devient indiscernable
pour des valeurs de M importantes.

T

Flux de chaleur

T

FiGURE 2.9 — Thermogrammes DSC de
deux polymeres différents. Le pic endother-
mique a haute température correspond a la
fusion des domaines cristallins.

—— Polymeére semi cristallin.

—— Polymere amorphe.

état
état caou-
liquide
tchoutique

visqueux

état vitreux

M

FiGUureE 2.10 - Différents états acces-
sibles par un matériau polymeére en fonc-
tion de la température et de sa masse mo-
laire.
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Chapitre 2 — Théorie et propriétés des fondus de polymere

La température de transition vitreuse est également intimement
reliée a la structure moléculaire. Ainsi, chaque association de mo-
nomeres engendre une valeur de 7}, différente. Introduire des motifs
rigides dans le squelette, tels des noyaux aromatiques, conduit a
une augmentation importante de la T;. De méme, d’autres effets
comme la tacticité ou la présence de groupements latéraux encom-
brants permettent également de modifier cette température.

L’ajout de plastifiant au sein d’une matrice polymere permet
également d’abaisser la température de transition vitreuse du mé-
lange obtenu. Selon sa miscibilité, cette nouvelle molécule permet
I’ajout de volume libre au sein de la matrice polymeére et contri-
bue donc a l'abaissement de sa 7. A Dinverse, a l'aide de résines
« haute T; », il est possible d’augmenter cette température. Un mé-
lange avisé de ces différents additifs peut permettre un bon contréle
de la transition vitreuse, en vue d’applications spécifiques.

D’autres facteurs externes peuvent également affecter la tran-
sition vitreuse, comme la vitesse de refroidissement ou encore la
fréquence de sollicitation mécanique du matériau.

Transition vitreuse et propriétés mécaniques

Outre la modification de propriétés volumiques, la transition vi-
treuse se manifeste sur le comportement mécanique des matériaux
polymeres. On remarque notamment une diminution de la rigidité
du matériau lorsqu’il est chauffé au dela de la Tj. A de telles tempé-
ratures, le polymere se présente sous la forme d’un fluide viscoélas-
tique, beaucoup moins rigide que lorsqu’il se trouve a I’état vitreux.
La figure 2.11 représente I’évolution du module élastique en fonc-
tion de la température. Il caractérise la rigidité du matériau et une
chute brutale de ce module est observée au voisinage de la T.

I I I
vitreux
10° .
©
A 107 n .
~
O T,
Lﬂ'\ caoutchoutique
10° | .
, 108 b i
FI1GURE 2.11 — Evolution du module élas-
tique avec la température. La largeur de I
la zone caoutchoutique varie avec la masse
molaire du polymere. T
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2.3 — Propriétés thermomécaniques de matériaux polymeres

Le matériau passe d’un état vitreux, ou le module est de I'ordre
du GPa, a un état liquide de module nul, caractérisant I’écoulement
du polymere. Si la masse molaire du polymere est suffisamment éle-
vée, I’écoulement n’est pas obtenu immédiatement apres la transi-
tion vitreuse et une zone « plateau » apparait. Le polymeére est dans
un état caoutchoutique et présente un comportement viscoélastique
avec un module associé de 'ordre du MPa.

Le méme raisonnement peut étre effectué, non plus en prenant
en compte l'effet de la température sur le module, mais en consi-
dérant des variations de fréquence lors de sollicitations mécaniques.
Reprenons 'exemple d’un cisaillement oscillatoire, de pulsation w,
permettant de caractériser le comportement viscoélastique du ma-
tériau. Lorsque ce dernier est sollicité a une fréquence trop élevée,
il se comporte comme un systéme vitreux malgré une sollicitation
effectuée a une température 7" supérieure a T, (figure 2.12). Autre-
ment dit, si la fréquence de sollicitation est supérieure a 1/7¢, ou
Tc est le temps moyen de relaxation a cette sollicitation, alors les
relaxations « locales » au sein des chalnes macromoléculaires n’ont
pas le temps de s’effectuer. A Dinverse, si la sollicitation est plus
lente et que f = w/2m < 1/7, alors le systéme retrouve son com-
portement caoutchoutique. Une transition vitreuse, alors qualifiée
de dynamique, peut étre observée.

tan o

fouw N

La chute du module au voisinage de cette transition vitreuse,
déja reportée sur la figure 2.11, est accompagnée d’une dissipation
d’énergie. Cette dissipation, caractérisée par le facteur de perte tan §
(équation 2.9), est représentée sur la figure 2.12 aux cotés du mo-
dule de stockage G’ et de perte G”.

La figure 2.13 illustre le comportement « symétrique » de la tem-

FIGURE 2.12 — Evolution du module élas-
tique en fonction de la fréquence de sollici-
tation d’'un matériau polymere & une tem-
pérature T > TgDSC.

—— Module de stockage G’.

—— Module de perte G”.

—— Facteur de perte tané.
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1010

10°

E,G / Pa

Touw &

FIGURE 2.13 — Evolution du module élas-
tique d’un matériau polymere :

—— En fonction de la température a pul-
sation fixée.

—— En fonction de la fréquence de sollici-
tation a T' > TgDSC.

pérature et de la fréquence de sollicitation. Un état de relaxation
identique du polymere peut alors étre observé soit en choisissant
la température a une pulsation w donnée, soit en imposant la fré-
quence de sollicitation a T > TgDSC donnée. L’augmentation d’un
facteur 1000 en fréquence a le méme effet sur le comportement du
polymere qu’un abaissement de température de 15 °C. Par exemple,
un élastomere dont la transition vitreuse est & —20°C & 0,1 Hz verra
cette transition se produire aux alentours de 10°C a 0,1 MHz.

D’un point de vue pratique, la courbe de la figure 2.11 est obte-
nue en sollicitant le polymeére a une certaine fréquence f. Lorsque
f est tres faible, de I'ordre de 0,1 Hz, la valeur de la T}, estimée cor-
respond & celle mesurée expérimentalement par DSC. Cependant,
comme il a été discuté précédemment, le phénomene de transition
vitreuse est dépendant de la fréquence de sollicitation mécanique.
Ainsi, I’évolution du module élastique avec la température, et par
conséquent la dissipation d’énergie, difféerent en fonction de la fré-
quence & laquelle le matériau est sollicité. Lorsque la fréquence des
sollicitations mécaniques augmente, le pic de dissipation se décale a
plus haute température (figure 2.14a). La valeur de la T, n’est donc
plus identique a celle obtenue par DSC. De plus, & une fréquence
f donnée, cette dissipation d’énergie ne se produit pas a une seule
température et s’étale sur toute une gamme. Il est alors possible de
reporter la valeur du pic de tand et sa largeur sur un graphique
reliant la fréquence de sollicitation a la température (figure 2.14b).

(a) (b)
 ENLE B B B N B R R —
8 I "o"—
6 -1 Adhérence |-
o] N ‘¢’
Q" f /‘ m B '¢' -1
~ - 4 F ¢x .- -
G S "é “‘o'
- a0 | ’ . i
Eﬂ _O "' 'o"
21 "0(--. "?,'100 Hz .
tan s S0, RR |7
OF ?’ 1Hz 7]
¢ 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L
T /K -20 O 20 40 60 80 100

FIGURE 2.14 — Illustration du principe d’équivalence fréquence-température.
(a) L’évolution du module élastique en température varie en fonction de la fréquence des sollicitations mécaniques. Le pic de
tan d se décale vers les hautes températures lorsque f augmente.

—— 1 Hz. —— 10 Hz.

—— 100 Hz.

(b) Tracé de la courbe fréquence-température. Les zones relatives & 'adhérence et a la résistance au roulement sont également

représentées.
—— Maximum du pic de tan 4.

---- Largeur du pic de dissipation.

Ce dernier graphique met en évidence une multitude de couples
(w,T') susceptibles de décrire le méme état de dissipation (I’ensemble
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2.3 — Propriétés thermomécaniques de matériaux polymeres

des points de la courbe rouge de la figure 2.14b par exemple). La
température et la fréquence de sollicitation jouent des rdles simi-
laires au niveau de I’évolution des propriétés mécaniques du fondu.
On parle alors d’équivalence fréquence-température et il est possible
d’écrire :

E(w,T) = FE (arw,Tp) (2.13)

ou ar est appelé facteur de glissement et ne dépend que de T et T.

(a) (b)

—-80°C

—60°C

—40°C

—20°C
0°C

E,G / Pa
E,G / Pa

I

25°C

50°C

f/ Hz

f/ Hz

FI1GURE 2.15 — Construction d’une courbe maitresse a partir du principe d’équivalence fréquence-température.
(a) Le module élastique est déterminé & partir de différentes mesures en fréquences & plusieurs températures.
(b) L’assemblage de ces courbes selon 1’équation 2.13 permet 1'obtention d’une courbe maitresse & Tp.

Expérimentalement, les fréquences de sollicitation sont limitées
a quelques centaines de hertz. La relation 2.13 permet alors d’obte-
nir l'intégralité de la courbe E = f (w) (figure 2.12) et ainsi avoir
acces a la gamme des fréquences de sollicitation supérieures au MHz.
Pour ce faire, une courbe « maitresse » est construite, résultant de
la superposition de courbes représentant 1’évolution du module élas-
tique en fonction de w a différentes températures (figure 2.15).

En terme d’application, une bonne estimation de cette transi-
tion vitreuse dynamique est primordiale en vue de l'optimisation
de diverses performances. En effet, des phénomeénes d’intérét pour
les pneumatiques tels que 'adhérence ou la résistance au roulement
sont étroitement liés & cette dissipation d’énergie. Pour une per-
formance telle que 'adhérence, il est important que le maximum
du pic de dissipation se situe aux alentours de 10° Hz. Cependant,
pour ne pas pénaliser la résistance au roulement qui doit rester
faible, celui-ci doit également étre suffisamment étroit pour éviter
toute dissipation d’énergie sous 1000 Hz.

L’adhérence et la résistance au roulement n’intervenant pas dans
les mémes domaines de fréquence, la connaissance de la courbe
fréquence-température (figure 2.14b) est réellement d’intérét quant
a l'obtention du meilleur compromis pour ces deux performances.

log f / Hz
(@)}

—50 0 50 100 150
T ] °C

FIGURE 2.16 — Zone de dissipation maxi-
male liée a la transition vitreuse dyna-
mique de différents types de polymere vir-
tuellement recalés a la méme valeur de T.
Les plages de température et de fréquence
relatives a ’adhérence et a la résistance au
roulement sont également représentées.
—— Polymere vinylique classique.

—— Mauvaise adhérence.

—— Résistance au roulement trop impor-
tante.

—— Polymere « idéal » pour le compromis
adhérence-résistance au roulement.
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T'max

Ficure 2.17 — Conformation d’une
chaine carbonée trans entiérement étirée.

Ce tracé peut également étre obtenu par divers outils de modéli-
sation, ce qui présente l'avantage de pouvoir directement étudier
I'influence de la structure moléculaire sur I’équivalence fréquence-
température (figure 2.16).

L’ensemble des propriétés mécaniques sont donc, pour la plu-
part, intimement reliées a la structure moléculaire des chaines consti-
tuant le polymere. Il est donc important de calculer certaines gran-
deurs permettant de caractériser leur état conformationnel.

4 Morphologie d’une chaine en fondu

Il a été montré précédemment qu’il est possible de décrire la
chaine en prenant en compte explicitement les différents atomes qui
la composent. Cependant, cette description tres locale ne permet
pas de caractériser efficacement la conformation d’une chaine dans
un fondu. En effet, les chaines ne sont pas figées et en raison de
I’agitation thermique, elles sont en mouvement constant. Une telle
description n’aura donc que peu d’intérét et s’avere cofiteuse.

Lorsque le polymere est observé a un niveau de détail plus gros-
sier, la microstructure s’efface et laisse place & la macrostructure,
qui traduit une organisation supérieure. La conformation exacte de
chaque chaine du polymere importe peu et une approche statistique
utilisant des grandeurs moyennées parait plus adaptée. La chaine
est alors traitée dans sa globalité, voire méme dans un ensemble de
chaine constituant le fondu. Ainsi, la chaine est modélisée par une
succession de liaisons et il est possible de déterminer des longueurs
caractéristiques de sa conformation a partir de son positionnement
dans ’espace.

La longueur maximale d’une chalne peut étre calculée en consi-
dérant une chaine totalement étirée. La conformation résultante, ou
les angles de valence sont tous & 109°28’ (conformation anti) est re-
présentée sur la figure 2.17. De cette chalne, il est possible d’extraire
la longueur rpyax telle que :

Tmax = (N - 1) lo Sing (214)

ou (N — 1) et lp sont respectivement le nombre et la longueur d’une
liaison et @ I'angle formé par deux liaisons successives du squelette
de la chaine.

Cette situation ou la chalne est entierement tendue ne peut
exister qu’au sein d’un polymere cristallin et ne peut pas se ren-
contrer en fondu. En effet, la détermination du nombre de confor-
mations possibles pour obtenir une telle chaine montre qu’il n’en
existe qu’une seule. Cette forme est défavorable du point de vue en-
tropique et une approche statistique montre que la chaine privilégie
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2.4 — Morphologie d’une chaine en fondu

une conformation sous forme de pelote statistique, correspondant &
celle ayant le plus grand nombre de conformations possibles.

4.1 Chailne a articulations libres

L’approche statistique permet de simplifier un calcul conforma-
tionnel lourd et fastidieux et permet la détermination des dimen-
sions caractéristiques de la chaine. La modélisation la plus simple et
de considérer le nombre de liaisons (N — 1) comme étant la seule va-
riable du modele. Les angles de valence et les angles diedres ne sont
soumis & aucune contrainte et peuvent adopter toutes les valeurs
possibles. Cette marche au hasard considere les particules comme
des entités « fantdmes », libres de se superposer les unes sur les FIGURE 2.18 — Un polymére sous forme
autres. Plusieurs grandeurs peuvent ainsi étre calculées, basées sur  ge pelote statistique.
ce modele.

Vecteur bout a bout

Parmi les dimensions caractéristiques utiles & la description d’une
chaine polymeére, le vecteur bout a bout Ree est un des moyens le
plus immédiat. Il représente le vecteur reliant les deux extrémités
du squelette de la chaine. Il peut étre exprimé comme la somme
des vecteurs r; caractérisant chaque liaison 7. Ainsi, on obtient la
formule suivante :

Ree = > 1 (2.15)

avec (N — 1) le nombre de liaisons de la chaine. Toutefois, cette
grandeur est en moyenne nulle pour un échantillon isotrope de
chaines. Il est alors plus judicieux de caractériser un ensemble de
chaines d’un fondu par le carré du module de ce vecteur :

RZ = (R%) (2.16)

rN-1 -

ou la moyenne est effectuée sur I’ensemble des chaines N.. Cette

) B . FIGURE 2.19 - Représentation d’une
distance peut également s’écrire sous la forme :

chaine polymere avec le modele de la
marche au hasard.

N—1 N-1 N-1 N—1
Rge = <Z r; rj> = Z (rj-r;) = 13 Z (cosayj)  (2.17)
.

i=1 j=1 4,J

avec g la longueur d’équilibre d’une liaison et o;; 'angle formé par
les vecteurs r; et r;.

Le modele de la chaine a articulations libres, ou marche aléa-
toire, pose 'approximation qu’il n’existe aucune corrélation entre
les différentes liaisons et donc que (cosa;;) = 0 pour ¢ # j. Cette
hypothese est adéquate pour la modélisation mésoscopique de po-
lymere en fondu, en raison de I’écrantage des interactions a longue
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distance. En incorporant cette absence de corrélation dans 1’équa-
tion 2.17, on montre que :

R2 = (N —1)12 (2.18)

Si I'on considére des chalnes polymeres suffisamment longues,
on peut exprimer R, comme :

Ree ~ VNl (2.19)

Rayon de giration

Expérimentalement il est difficile d’avoir acces a Re et il n’a
de sens que pour les polymeres possédant un fort caractere linéaire.
En effet, cette distance ne peut pas étre calculée dans le cas de
molécules ramifiées, telles que les polymeres en étoile. Il s’avere
plus avantageux de décrire les dimensions des chaines constituant
le polymere grace a la notion de rayon de giration. Il représente le
rayon de la sphére pouvant englober le polymere qui adopte la forme
d’une pelote (figure 2.18) et s’écrit comme :

T
2 _ 2
Ry = N 1221 (r; — rem) (2.20)

avec rem = % Zi]\il r; le centre de masse de la chaine.

Toujours en considérant I’absence de corrélation spatiale des liai-
sons, I’équation 2.20 peut s’écrire sous la forme :

2\ _ L N N Y
<Rg> N2 ;;<(rz rj) > (2.21)

En passant par la limite continue et la fractalité des chalnes
donnant (r; — rj)2 ~ (i — j) I3, la relation suivante est obtenue pour
un fondu de chaines linéaires :

(R2) = <R6§e> (2.22)

Distribution des distances entre extrémités

Les valeurs moyennes des distances entre les extrémités de chaine
polymere sont caractéristiques d’un type de microstructure, mais il
est également important de s’intéresser aux distributions de ces lon-
gueurs. Ainsi, en considérant que les trois directions de I’espace sont
équiprobables, on peut montrer'” que les dimensions d’une chaine
macromoléculaire suivant une marche au hasard sont régies par une
fonction de distribution gaussienne continue telle que :

T

FIGURE 2.20 — Distribution gaussienne )

3
des distances bout a bout pour un fondu 3 2 3r
de chaine idéale. P (r)dr = 27 <7,2> eXp | — 9 <7“2>

) drridr (2.23)
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2.4 — Morphologie d’une chaine en fondu

avec 1 = Ree. Cette fonction, tracée sur la figure 2.20, met en avant
la faible probabilité d’une conformation ou la chaine est totalement
étirée.

4.2 Chaines réelles

Les relations précédentes partent du principe que les liaisons ne
sont pas corrélées les unes avec les autres. Toutefois, il existe des
corrélations entre liaisons pour chaque chaine du fondu dense malgré
un écrantage de ces derniéres a longue distance. Les corrélations
n’interviennent alors que sur de courtes distances. L’équation 2.17
peut donc prendre la forme :

N— N—
R? = Z cos o) = 13 Z (2.24)
j :

ou C; = Zév 1 {cos a;j) permet le calcul du coefficient caractéris-
tique de Flory Cy, défini comme :

Cn=-——> Ci (2.25)

Ce coeflicient représente les corrélations qui existent entre les
liaisons dans un fondu dense, marquant la présence de contraintes
locales telles que 'encombrement stérique ou des interactions de
type électrostatique. Il rend compte des valeurs restreintes des angles
entre liaisons, défavorisant les petits angles et empéchant le replie-
ment de la chaine; on parle alors de rigidité locale. Il dépend de N N
et pour des chaines de dimensions importantes, C'y tend vers une
valeur limite C, de maniére monotone (figure 2.21). De cette fagon,

F1GURE 2.21 — Coefficient caractéristique

. ) ] de Flory C'n. Lorsque le nombre de liaisons
I’équation 2.24 devient : N — 1 devient grand, Cn tend vers Co.

R2 = (N —1)CyI? (2.26)

et dans le cas ou le nombre de particules N est grand, cette formule
peut s’écrire :

R2 ~ NC,I} (2.27)
La rigidité locale peut aussi étre quantifiée par la longueur de
persistance [, qui renseigne sur la persistance des corrélations d’orien-

tation des vecteurs de liaison le long du squelette de la chaine. Elle
est définie comme!” :

b= > {riri) (2.28)
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Chaine équivalente

\ Chaine réelle

FIGURE 2.22 — Chaine polymere réelle et
la chaine équivalente correspondante.

ou la moyenne des produits scalaires est effectuée pour chaque chaine.
Cette longueur peut étre reliée au coefficient de Flory, caractérisant
lui aussi la rigidité, par la relation :

Co =2k 1 (2.29)
lo

Certains modeles tentent de s’approcher du comportement réel
des chalnes polymeres en incorporant des contraintes entre les liai-
sons du modele & articulations libres. Parmi ces modeles, on trouve
le modele de la chaine a rotation libre (FRC) qui fixe un angle entre
les liaisons, laissant libre ’angle diedre. Le modele de la chaine a
rotation génée (HR) ainsi que la théorie RIS (Rotational Isomeric
State) n’autorisent que certaines valeurs de cet angle diedre, éner-
gétiquement favorables.

Une autre fagon de décrire la conformation des chaines réelles
consiste a utiliser le modeéle a articulations libres mais d’introduire
la notion de chaine équivalente. La chaine polymere est ainsi re-
présentée comme une succession de segments indépendants les uns
des autres. L’utilisation du modele de la marche aléatoire avec cette
nouvelle description des chaines conduit alors a modifier la rela-
tion 2.17 qui devient :

Ns Ns
Rge = Z (rj-rj) = l%( Z (cos aj) = NSZI% (2.30)
4,J ,J

ou Ny est le nombre de segments statistiques de longueurs Ik et
(cos ;) = 0 pour ¢ # j de part 'absence de corrélation entre ces
segments.

Ces segments sont nommés segments de Kuhn et représentent
le segment minimal capable de s’orienter indépendamment du seg-
ment précédent. Il est généralement composé de plusieurs mono-
meres mais sa définition n’est pas unique et varie en fonction de la
nature du polymere considéré. D’apres les équations 2.26, 2.29 et
2.30, on déduit que :

Ik =2, —lp (2.31)

On remarque ainsi deux approches pour caractériser la rigidité
d’une chaine dans un fondu. L’approche de type Kuhn, qui incor-
pore la rigidité locale au sein d’un nouveau segment de longueur
lk > lp. Ce type d’approche permet de conserver 'hypothese de
segments décorrélés les uns des autres. La vision de Flory garde la
représentation atomique des chalnes polymeres mais ajoute une cor-
rélation entre les liaisons. Ainsi, ces deux représentations des chaines
peuvent étre reliées par la valeur de R2,, qui s’exprime comme :

ee)

R% = Ny% = NC,I2 (2.32)
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Cette relation permet le passage de la chaine équivalente a la
chaine réelle. Par ailleurs, les simulations effectuées au cours de ce
travail permettent 'obtention de ces différentes grandeurs (ly, Ik,
lp, Cso) pour chaque microstructure de polymere.

5 Polymeres et réseaux

Les considérations mécaniques précédentes ne concernaient que
les chalnes polymeres « libres » dans un fondu. Il a été montré que
le comportement mécanique du polymere était modifié lorsque la
masse molaire des chaines augmentait (figure 2.11). La sollicitation
d’un fondu de polymeére dont les chaines ne sont pas suffisamment
longues provoque un écoulement, caractéristique du comportement
liquide. Lorsque la masse molaire atteint une certaine valeur, cet
écoulement est retardé et il apparait un plateau caoutchoutique
d’autant plus long que la masse molaire est importante. Ce compor-
tement est relié a la présence d’enchevétrements au sein du fondu,
les chaines polymeres ayant une longueur suffisante pour s’entremé-
ler.

Afin de modifier davantage les propriétés mécaniques d’un fondu
et d’empécher en particulier un comportement fluide irréversible, il
est fréquent de lier chimiquement les chaines polymeres les unes avec
les autres, on parle alors de réticulation. Les chaines ainsi mainte-
nues n’ont plus la possibilité de s’écouler sous contrainte. De par ce
réseau de réticulation, le plateau caoutchoutique persiste a haute
température (figure 2.23) et le polymere ainsi réticulé est appelé
élastomere.

10° .

réseau réticulation

E,G / Pa
s

AN

T

Avant d’entrer plus en détail dans la description des théories
relatives aux enchevétrements et aux réseaux de réticulation, il est

FIGURE 2.23 — Module élastique en fonc-
tion de la température a plusieurs masses
molaires. La présence d’un réseau de réti-
culation permet au plateau caoutchoutique
de persister a haute température.
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(a) acier

Ly | Leq }'q
~

(b) caoutchouc
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FIGURE 2.24 — Types d’élasticité rencon-
trés pour différents matériaux.

(a) Enthalpique pour l'acier.

(b) Entropique pour le caoutchouc.
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important de comprendre 1'origine de 1’élasticité des caoutchoucs.

Elasticité entropique

Les élastomeres sont, comme leur nom le suggere, le plus fré-
quemment utilisés pour leur caractere élastique. Contrairement a
de nombreux solides élastiques, les caoutchoucs peuvent subir des
déformations importantes tout en restant dans le domaine d’élas-
ticité. Cette propriété est conférée par le caractere entropique de
I’élasticité de ces matériaux.

Etant donné que la chaine isolée tend vers une forme de pelote
statistique, toute déformation tendant & perturber cet état va engen-
drer une force de rappel vers cette position d’équilibre. Pour illustrer
ce phénomeéne ainsi que le comportement particulier des matériaux
polymeres, prenons l'exemple d’un poids de masse m suspendu a
une éprouvette de métal ou de caoutchouc de longueur initiale L.
Sous 'effet de la masse m, 1’éprouvette se stabilise a une longueur
L différente en fonction du matériau (figure 2.24). Le solide mé-
tallique se déforme peu sous la contrainte, alors que le caoutchouc
subit une déformation importante de plusieurs pourcents. Lorsque
I’éprouvette subit une élévation de température, celle-ci adopte une
nouvelle longueur L. L’éprouvette métallique s’allonge (L > Leg),
comportement classique de la majorité des solides. L’éprouvette
constituée de caoutchouc présente quant a elle une longueur L <
Leg.

Chacun de ces deux comportements est relié au type d’élas-
ticité du matériau considéré. Pour les solides classiques, de type
acier, I’élasticité est d’origine enthalpique car ’état d’équilibre cor-
respond a ’état d’enthalpie minimale. L’organisation d’'un solide
cristallin varie peu avec la température, outre une légere dilatation
thermique et sa capacité de déformation linéaire est trés limitée. A
I'inverse, les matériaux polymeéres possedent un élasticité dite en-
tropique. Les conformations des chalnes polymeres disponibles sont
restreintes par la déformation causée par le poids et la contribu-
tion énergétique est faible par rapport a la diminution d’entropie
du systeme. Contrairement aux solides classiques, I’état d’équilibre
correspond a I’état de désordre maximal. La déformation diminue
I’entropie du systéme en ordonnant les chalnes polymeéres. Ainsi,
en chauffant le matériau polymere, le nombre de configurations ac-
cessibles augmente et 1’éprouvette se rétracte, signe que les chaines
retournent sous la forme de pelote.

Pour observer ce comportement élastique, la présence d’un ré-
seau au sein du matériau est nécessaire, obtenu généralement apres
réticulation de la matrice polymeére.
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5.1 Réseaux de réticulation

Le réseau de réticulation d’'un polymere permet d’obtenir un
régime élastique. Contrairement a un état plastique, on observe une
réversibilité, plus ou moins totale de ce réseau apres déformation.
Cette réversibilité s’étend sur de grandes amplitudes, de 10 % & une
centaine de pourcents en fonction de 1’élastomeére.

La création de ce réseau tridimensionnel s’effectue par le biais du
processus de réticulation liant les chalnes macromoléculaires entre
elles. Cette réaction est le plus souvent initiée thermiquement ou par
rayonnement, ce qui permet la formation de radicaux. Ces radicaux,
extrémement réactifs, viennent généralement rompre les doubles
liaisons C=C le long du squelette carboné, créant ainsi des ponts
entre les chalnes. La technique de réticulation la plus ancienne mais
néanmoins la plus courante reste la vulcanisation au soufre, avec la
création de ponts soufrés.?’

Les jonctions sont caractérisées par leur fonctionnalité. Cette
grandeur, généralement comprise entre 3 et 5, représente le nombre
de sous chaines participant & un nceud de réticulation. Ainsi, on
obtient une masse molaire moyenne des sous chaines situées entre
les noeuds du réseau, notée M et caractérisant la densité de réti-
culation du matériau.

En fonction de la méthode et des agents de réticulation choisis,
le réseau obtenu peut étre de nature différente. Néanmoins, on peut
considérer un réseau modele de fonctionnalité 4 ou toutes les chalnes
constituant le polymere sont liées entre elles par leurs extrémités
(figure 2.27). De par I'absence de bout de chaine pendant, le réseau
est qualifié de parfait.

Analyse thermodynamique

Les propriétés élastiques d’un réseau peuvent étre calculées par
une approche thermodynamique. Ainsi, la force engendrée f dépend
de la longueur L dans la direction de ’élongation et peut étre reliée
a la variation d’énergie libre élastique AF suivant!” :

<g§)T,V B (gg)ﬂv -7 <Z§)TV et (239

La premiere partie de I’équation 2.33 représente la variation
d’énergie interne lors de la déformation tandis que le deuxiéme
terme correspond a la contribution entropique liée au changement de
configuration du systéme sous cette méme déformation. En considé-
rant le caractere entropique de 1’élasticité des caoutchoucs décrite
précédemment, la contribution énergétique peut étre négligée de-

plastique
élastique

Ir
Ir

FIGURE 2.25 — Différents comportements
de matériaux suite a I’application et au re-
trait d’une contrainte.

FIGURE 2.26 — Fonctionnalité d’un pont
entre chaines.

(@) f = 4.
(b) f=3.
(c) f=5.

FIGURE 2.27 — Chalnes polymeéres créant
un réseau parfait apres réticulation. L’in-
tégralité des bouts de chaine participent a
la formation d’un noeud.
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vant la contribution entropique et I’équation 2.33 devient :

a-Fel ~ o aSel
( oL )T,v ~ s = T( oL >T,V (2.34)

Sachant que ’élongation peut étre définie par A = L/Lg, la
contrainte est déterminée a partir de fg selon la relation :

foo1 <8Fel> 1 (GFel)
778 T S\OL )y LeS \ oA Jry (2.35)

ou S est la section de I’élément de volume V = LS.

La détermination de la variation d’énergie libre élastique re-
quiert donc I'estimation de la variation d’entropie du polymere su-
bissant la déformation. L’entropie est alors calculée a ’aide de I’équa-
tion de Boltzmann? qui s’exprime comme :

S =kglnQ(r) (2.36)
ou kg est la constante de Boltzmann et € (r) est défini suivant :

P(r) = f&%‘ (2.37)

avec P (r) la probabilité de I’équation 2.23 d’avoir un vecteur bout
a bout compris entre r et r + dr. Ainsi, 'entropie d’une chaine
polymere s’exprime de la maniere suivante :

3 r?
Se] = —5143]3@ —+ cste (238)

A partir des équations 2.34 et 2.38, énergie libre F' d’une chaine
idéale s’écrit :

72

3
Fy= ikBTW + cste (2.39)

Réseau affine

Afin de simplifier les calculs et pouvoir obtenir les propriétés mé-
caniques du réseau, plusieurs approximations sont nécessaires. La
premiere consiste a considérer la déformation comme affine. Ainsi,
lorsque le réseau est étiré selon z d’une quantité )., chaque sous
chaine est également déformée de cette méme quantité. Les situa-
tions étudiées au cours de ces travaux ne traitent pas de cas ou les
contributions volumiques jouent un réle important, tels que le gon-
flement ou les gels. Ainsi, les systemes d’élastomeéres sont supposés
incompressibles, aboutissant a A;A A, = 1.
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(a) (b)

Considérons une sous chaine dont les extrémités sont définies
par deux points de réticulation. Au repos, I’énergie libre de la sous
chaine est calculée a I’aide de I’équation 2.39. En utilisant la méme
équation pour le calcul de I’énergie libre de cette sous chaine subis-
sant une déformation affine et en considérant le systéme isotrope,
la variation d’énergie libre s’exprime comme :

1
AFa = ko (M2 422+ X2 -3) (2.40)
Pour un réseau constitué de N, sous chalnes I’équation précé-

dente peut donc s’écrire sous la forme :

1 NykgT

AFa=5—

(A2 422422 -3) (2.41)

De plus, le systéme est supposé axisymétrique selon z et A\, =
Ay = LA/A;, permettant ainsi d’exprimer la contrainte o associée a
cette déformation comme :

1 (8Fs\  pRT [
U_V<8>\ )TV_ " (A=272) (2.42)

avec M la masse molaire moyenne des sous chaines présentes entre
les points de réticulation du réseau.

La déformation peut étre définie par ¢ = AL/Ly = X\ — 1 avec
AL = L — Ly. En se placant dans le cas de faible déformation, a
savoir € < 1, 'équation 2.42 devient :

o — pRT
B Mcl

(3¢) (2.43)

Dans ce domaine de faible déformation, il a été montré précé-
demment que la contrainte est reliée linéairement a la déformation
par la loi de Hooke donnant ainsi :

o= Ee (2.44)

Le module de Young E peut étre relié au module élastique G
par la formule suivante?” :

E=2(1+4+v)G (2.45)

FIGURE 2.28 — Déformation affine subie
par 'ensemble des noeuds du réseau.
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avec le coefficient de Poisson v caractérisant la variation de volume
durant la déformation et s’exprimant comme :

(L () .0

De par le caractere incompressible des élastomeres, cette varia-
tion de volume dV n’est pas significative et le coefficient de ’équa-
tion 2.46 prend alors la valeur 0,5. A Pinverse, une absence hypothé-
tique de contraction latérale lors de 1’élongation entrainerait v — 0.

Dans I’hypothése d’un élastomere parfaitement incompressible,
I’équation 2.45 conduit & ¥ = 3G. En effectuant 'analogie entre les
équations 2.43 et 2.44, on aboutit a :

pRT

Gafﬁne = Mi
cl

(2.47)

Réseau fantome

Pour rappel, dans le modele affine, les points de réticulation
suivent la méme déformation que la déformation macroscopique.
L’ensemble des sous chaines subissent alors la méme déformation
AL, indépendamment de leur taille. Ce modele permet de rendre
compte des modules élastiques a tres faibles déformations mais les
surestime des lors qu’elles deviennent plus importantes. James et
Guth?® ont alors proposé un modele dit fantéme, permettant de pal-
lier ce défaut. Dans celui-ci, les sous chaines sont toujours considé-
rées gaussiennes mais certains noeuds peuvent relaxer et ainsi mieux
répartir la tension au sein du réseau. Néanmoins, certains noeuds du
réseau restent fixes afin d’éviter son effondrement et continuent de
suivre une déformation affine.

(a) (b)

FIGURE 2.29 — Réseau fantome, ou cer-

taines jonctions relaxent, minimisant ainsi «
la variation d’énergie libre liée a la défor-

mation.

La fluctuation des points de réticulation permet une minimisa-
tion de I’énergie du systéme et la variation d’énergie libre est plus
faible que dans le cas du modele affine pour un allongement donné.
Cette diminution peut étre prise en compte par I'ajout d’'un préfac-
teur dans ’expression du module de cisaillement G tel que :

2) pRT (2.48)

Gfantéme = (1 - ? Mcl
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avec f la fonctionnalité du réseau. Quelle que soit cette fonction-
nalité, les degrés de liberté supplémentaires conférés aux points de
réticulations entrainent Grantome < Gaffine- Dans la limite d’une fonc-
tionnalité importante des nceuds de réticulation, le comportement
du réseau fantome rejoint celui du réseau affine. En effet, les points
ayant une grande fonctionnalité ne peuvent pas énormément fluc-
tuer et sont donc quasiment fixes. Pour des fonctionnalités classiques
de 4, le module G du réseau fantéme correspond a la moitié de celui
prédit par le modele affine.

Réseaux réels

Le comportement d’un matériau élastomere « réel » est connu
pour étre intermédiaire entre ces deux extrémes. Les réseaux réels
présentent de nombreuses imperfections, ce qui diminue d’autant
la valeur du module G. On retrouve notamment les groupements
« pendants » de bouts de chaine qui ne supportent pas la tension
et ne contribuent pas au calcul de ce module. On définit alors un
nombre de sous chaines effectif N, g :

M,
N,..=N, (1 - M1> (2.49)

Expérimentalement, il est montré que la totalité de la courbe de
déformation du domaine élastique ne peut étre suivie avec une seule
théorie. Le modele affine modélise convenablement le comportement
du réseau sous de faibles déformations, ou la libre fluctuation des
neeuds du réseau est restreinte par la présence d’enchevétrements.
Lors d’une déformation de plus grande amplitude, les chaines se
désenchevétrent et le comportement mécanique du réseau se rap-
proche de celui prédit par le modele fantéme, les nceuds du réseau
n’étant plus contraints. Mooney et Rivlin?® ont ainsi fourni un mo-
dele semi empirique permettant de rendre compte de ce comporte-
ment, observable pour de nombreux élastomeres. Sur la figure 2.30,
la diminution du module G avec la déformation est visible. On as-
siste alors au passage progressif d’'un comportement « affine » avec
un module élevé, vers un comportement « fantéme » de module plus

faible.

Comme cela vient d’étre mentionné, les enchevétrements sont en
partie responsables de la modification des réseaux sous contrainte ;
ils contribuent plus généralement aux propriétés mécaniques parti-
culieres des élastomeres et d’un point de vue théorique, ils peuvent
étre traités par une approche similaire a celle des réseaux de réticu-
lation.

5.2 Enchevétrements

Les chaines macromoléculaires d’un fondu de polymere ne sont
pas obligatoirement liées chimiquement les unes aux autres comme

1/A

FIGURE 2.30 — Evolution du module élas-
tique G en fonction I’élongation pour dif-
férents modeles de réseaux.

—— Modele affine.

—— Modele fantome.

—— Modele de Mooney-Rivlin.
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M.

FIGURE 2.31 — Dépendance en masse mo-
laire de la viscosité et détermination de la

masse critique M.

Chaines voisines

Contraintes topologiques

FIGURE 2.32 — Contraintes topologiques
au sein d’un fondu enchevétré.

M

dans les systemes réticulés précédents. Dans ce cas de figure, le sys-
teme devrait donc s’écouler sous contrainte. Toutefois, certains fon-
dus peuvent présenter un comportement élastique, lorsque la masse
molaire des chaines les constituant est suffisamment élevée. Le ra-
lentissement de ’écoulement, observable sur la figure 2.23, est attri-
bué a la présence d’enchevétrements dans le systéme. Dans un fondu
dense, les chaines polymeéres sont imbriquées les unes dans les autres
et le nombre d’enchevétrements augmente avec la masse molaire du
fondu. Le croisement de ces chalnes étant physiquement proscrit, le
mouvement des chaines polymeres n’est plus libre car leur déplace-
ment est restreint par les chalnes voisines. On parle alors de fondu
de chaines enchevétrées ou par abus de langage de fondus enchevé-
trés.

Le modele de Rouse®’ permet de décrire la dynamique de chaines
d’un fondu de faible masse molaire. A l'aide de ce modele, il est alors
possible de relier des grandeurs dynamiques, telles que la viscosité n
a la masse molaire du fondu. Cependant, ces prédictions ne sont va-
lables que jusqu’a une masse molaire seuil, notée M. pour laquelle la
dynamique du fondu dévie du modéle. Au dela de M., on remarque
expérimentalement®® que la viscosité augmente davantage avec la
masse molaire (figure 2.31) :

nocM si M <M, (2.50)
noc M3 si M > M,

Une théorie rigoureuse décrivant les mouvements moléculaires
au sein d’un tel systeme s’avere complexe et reste toujours débattue,
un modele effectif étant souvent utilisé : le modele du tube.?! Ce
modele fait 'approximation que la chaine polymere est confinée
a lintérieur d’une région en forme de tube, créée par les chaines
environnantes (figure 2.32).

Ce tube est caractérisé par son axe, défini comme étant le che-
min le plus court entre les deux extrémités de la chaine, tout en
tenant compte des différentes contraintes topologiques imposées par
les chaines voisines. Ce chemin est appelé chemin primitif.

Par similitude avec les réseaux de réticulation, les points d’en-
chevétrements peuvent étre considérés comme des jonctions d’un
réseau et une analogie a la théorie de 1’élasticité caoutchoutique
précédemment décrite (équation 2.47) permet d’exprimer le module
élastique G comme :

pRT
G =1 (2.51)

M,
avec M, la masse molaire moyenne des segments entre enchevétre-
ments. Dans ce cas, ces segments de chaine sont considérés comme
des sous chaines d’un réseau de réticulation avec généralement M, =
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M, /2,2°32 avec M, la masse critique déterminée sur la figure 2.31.

Cette expression ne prend évidemment pas en compte le fait
que les enchevétrements ne sont pas des contraintes permanentes,
contrairement aux points de réticulation sur lesquels la théorie est
initialement développée. Dans un fondu enchevétré, la chaine est
plus longue que son chemin primitif et peut donc se mouvoir a
I'intérieur de celui-ci. Les mouvements perpendiculaires a ’axe du
tube sont contraints, tandis que les mouvements le long de ’axe du
tube ne présentent pas de restrictions particulieres. Ainsi, la chaine
peut s’extraire de son tube par ses extrémités via un mouvement
de reptation (figure 2.33). De Gennes introduit la notion de tube de
reptation,>® donnant un temps de vie limité aux enchevétrements.

La théorie de la reptation a ensuite été améliorée avec ’appari-
tion de plusieurs effets, dont les fluctuations de contour de chaine
et la libération de contraintes topologiques. Ces effets permettent,
entre autres, de reproduire correctement 1’évolution de la viscosité
en fonction de la masse molaire dans le cas d’un polymere enchevé-
tré, 1a ou le modele de la reptation initial donne n oc M?3.

L’ajout de ces déplacements au sein du tube modifie la réponse
du matériau a la contrainte et pour prendre en compte le carac-
tére éphémere des enchevétrements, un préfacteur®? a été introduit
dans ’équation 2.51. On peut estimer le module de cisaillement au
plateau comme :

o _ 4pRT
N7 5 M,

G (2.52)

La chalne polymeére étant restreinte a son tube de reptation, la
dynamique associée est ralentie. Ce ralentissement peut par exemple
étre observé en étudiant le déplacement carré moyen (MSD) des
monomeres constituant le fondu. Il s’exprime sous la forme :

MSD (1) = ((ri (1) — x: (0))*) (2.53)

avec respectivement r; (t) et r; (0) la position du centre de masse
du monomere ¢ a I'instant ¢ et a ¢ = 0.

Pour des temps tres courts, les particules peuvent étre consi-
dérées comme isolées et suivent un régime ballistique, ou le dépla-
cement est simplement proportionnel au carré du temps, & savoir

MSD (¢) ~ 2.

Un ralentissement est ensuite observé pour des temps t < e,
ou Te est le temps de Rouse pour une sous chaine de masse M.,
en d’autres termes comprise entre deux enchevétrements. Les mo-
nomeres ne ressentent que l’environnement local qui les entoure et
les contraintes topologiques présentes au sein du fondu enchevétré

\/

-
-
-
-
-
-
’—\\_/
-
-
-
‘-‘\/
-

-

FIGURE 2.33 — Mouvements a l'intérieur
du tube de reptation.
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FIGURE 2.34 — Déplacement carré moyen
d’un monomere en fonction du temps pour
un fondu de polymeére enchevétré.

log MSD

logt

n’interviennent pas. Ils décrivent une marche aléatoire de telle sorte
que le diameétre du tube dt est égal a la longueur de la sous chaine
enchevétrée, c’est a dire dp o< M,. Le déplacement carré moyen des
monoméres suit alors une loi d’échelle 3 prévue par le modele de
Rouse.

A des temps plus longs, compris entre 7. et g, le déplacement
des monomeres est contraint par le tube de reptation ; cela s’appa-
rente a une dynamique de Rouse unidirectionnelle le long du chemin
primitif. Les déplacements perpendiculaires a l'axe du tube sont
supprimés. Le MSD d111 monomere est ralenti et montre une dépen-
dance temporelle en t7.

Lorsque t > 74, ou 74 est le temps de désenchevétrement, le dé-
placement carré moyen du monomere est similaire a celui du centre
de masse de la chaine, suivant une loi d’échelle en t'. Dans cet in-
tervalle de temps, le coefficient de diffusion D peut étre déterminé
a l'aide de la relation d’Einstein qui le relie au MSD suivant :

<(rl- (t) — 1y (0))2> = 6Dt (2.54)

L’ensemble de ces régimes, caractérisant le comportement dy-
namique d’un fondu enchevétré, est représenté sur la figure 2.34
avec les temps et les longueurs caractéristiques du passage de 'un
a lautre. Pour résumer,

NE(t/m):  t<m.,
2 3 <t<
MSD () ~ § Molt/wR)2 st (2.55)
drloV/N (t/14)2 TR <t < Tq,
NI (t)7q)? Ty <t
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Une maniere de vérifier les différentes théories des matériaux
polymeres introduites au cours de ce chapitre, en perpétuelle amé-
lioration, est d’utiliser les différentes techniques de modélisation. La
génération de configurations représentatives des ces matériaux est
alors nécessaire. Les outils de simulation doivent donc étre & méme
de décrire convenablement la structure et la topologie des molécules
dans les systémes polymeres étudiés.
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Les simulations numériques permettent, si les interactions molé-
culaires sont correctement modélisées, de représenter le comporte-
ment d’un systéme au cours du temps. Plusieurs horizons de temps
sont envisageables et les méthodes différent en fonction des échelles
spatiales et temporelles qu’elles peuvent échantillonner.

La thermodynamique statistique est tout d’abord présentée. Elle
permet d’extraire les propriétés macroscopiques d’un systéme a par-
tir d’un ensemble de configurations. La génération de ces configu-
rations peut étre effectuée par le biais de simulations numériques,
listées dans une deuxieme partie aux cotés des limites engendrées
par I’étude de systéemes polymeres. En effet, de tels systémes néces-
sitent une méthode adaptée a leurs différents temps et tailles ca-
ractéristiques décrits dans le chapitre précédent. Une autre section
est entierement consacrée a la Dynamique des Particules Dissipa-
tives (DPD), cette derniére ayant été retenue pour la simulation
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FIGURE 3.1 — Particules caractérisées par
leurs position et leurs quantités de mouve-

ment.

Chapitre 3 — Modélisation de fondus de polymeére

S

mésoscopique de fondus de polymere. Le chapitre se termine par la
description des méthodes de calcul de diverses propriétés structu-
rales, dynamiques et énergétiques d’intérét pour ces systémes.

1 Thermodynamique statistique

Dans les simulations moléculaires, les particules sont caractéri-
sées par leurs positions et leurs quantités de mouvement. Malheu-
reusement, ces grandeurs ne correspondent pas a des propriétés ac-
cessibles par des mesures expérimentales « réelles », ne permettant
pas un niveau d’information aussi détaillé. La thermodynamique
statistique est alors nécessaire pour relier ces grandeurs microsco-
piques a des grandeurs macroscopiques observables, telles que la
température ou la pression.

Les vecteurs r et p, caractérisant respectivement la position et
la quantité de mouvement de chaque particule, sont libres de varier
dans les trois dimensions de 'espace (figure 3.1). En 'absence de
contrainte particuliére, un systéeme a N particules posseéde donc 6N
degrés de liberté. On note I' (r, p) un point de 'espace des phases
représentant un état possible du systéme.

Un ensemble statistique est défini comme un ensemble de points
I' de I'espace des phases qui partage des grandeurs macroscopiques
communes (P, T, ). Pour un ensemble statistique donné, chaque
point I" de I’espace des phases est associé & une densité de probabilité
Pens- Cette densité de probabilité change en fonction de I’ensemble
statistique utilisé. Considérons ’exemple d’un ensemble statistique
ol la température du systeme est choisie proche de 0 K. La densité
de probabilité d’un point dont la quantité de mouvement est élevée
sera pratiquement nulle. A I'inverse, cette densité sera d’autant plus
élevée que la quantité de mouvement de ce point sera faible.

Pour un ensemble statistique donné, il est possible de calculer
une grandeur macroscopique A (I') pour chaque point I' de I’espace
des phases. La moyenne de ces A (I') pondérés par leur densité de
probabilité pens correspond a la grandeur macroscopique Agps ob-
servable expérimentalement.

Aops = (A (F)>ens = Z A(T) pens (I') (3.1)
T

La fonction de partition QQens d’un ensemble statistique peut étre
définie telle que :

_ Wens (F)

Pens (I') = Qo (3.2)

avec Weps (I') la probabilité de trouver le point I' dans P'espace des
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3.2 — Génération de configurations de fondus de polymeére

phases. Cette fonction de partition peut alors s’écrire :

Qens = Zwens (F) (3.3)
T
et la grandeur Agps (T') s’exprime alors comme :
> Wens (I') A (T')
Agps (T) = 3.4
bs (I') S oo (T (3.4)

La fonction de partition donne acces a l'intégralité des gran-
deurs thermodynamiques du systéeme. Le calcul de cette fonction
de partition reste cependant impossible, le systeme pouvant adop-
ter une infinité d’états I'. Une alternative au calcul de cette fonc-
tion est néanmoins possible, puisque la majorité des états I' ont
une densité de probabilité quasiment nulle et leur contribution est
donc négligeable. Il est alors envisageable de générer uniquement
un échantillon de points I' de I'espace des phases. Cet échantillon
doit étre représentatif de 'ensemble statistique considéré pour que
la moyenne de A (I") soit le plus proche possible de la valeur obser-
vable Agps.

Il existe plusieurs facons de générer un grand nombre de confi-
gurations. Cette génération peut s’effectuer selon un processus aléa-
toire de type markovien, comme dans le cas de simulations de type
Monte Carlo (MC). Les configurations peuvent également étre pro-
duites par des simulations de Dynamique Moléculaire (DM). Cette
derniere génere des trajectoires et non plus des points statistiques
dans ’espace des phases. Cependant, cette équivalence entre MC et
DM n’est pas toujours observable, notamment lors de la simulation
de verreou de phases métastables, pour lesquels les temps acces-
sibles par simulation sont plus courts que les temps caractéristiques
des phénomeénes d’intérét.

2 Génération de configurations de fondus de
polymere

2.1 Représentation atomistique

Les simulations moléculaires (DM et MC) utilisent majoritaire-
ment une description atomistique de la matiere. Elles sont basées
sur I’approximation de Born—Oppenheimer qui découple les mouve-
ments électroniques du mouvement nucléaire, ce dernier étant beau-
coup plus lent. Ainsi, seuls les noyaux des atomes sont modélisés et
ces méthodes peuvent étre utilisées pour simuler raisonnablement
des systémes allant de 102 jusqu’a 10° atomes.

Simulation Monte Carlo

L’utilisation d’une méthode de type Monte Carlo® s’avere déli-
cate pour la simulation de systémes denses comme les fondus de po-
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Chapitre 3 — Modélisation de fondus de polymeére

lymeére. Malgré ’ajout de mouvements complexes comme la reptation®®
ou le biais configurationnel®® dédiés a leur modélisation, ces types
de simulation restent limités a des polymeres de faible masse mo-
laire. En effet, ces types de mouvement ne sont acceptés que lorsque

le critere de Métropolis®” est vérifié et leur chance de réussite est
d’autant plus faible que le systeme étudié est dense.

Il est également difficile de relier le nombre de pas MC a un
temps explicite. Les propriétés dynamiques telles que la relaxation
du vecteur bout a bout, ne sont donc pas directement accessibles, de
par le caractere aléatoire de la méthode d’échantillonnage. L’étude
reste alors concentrée sur les propriétés statiques. Le comportement
dynamique des polymeéres étant complexe, il parait important de
choisir une méthode permettant un suivi temporel de ces systemes.

Dynamique moléculaire

' Tij '

< ’ N La dynamique moléculaire est basée sur la résolution des équa-

: : tions du mouvement de Newton et permet le calcul de la trajectoire

E des particules au cours du temps. Les valeurs moyennes de diverses

V grandeurs physiques peuvent ainsi étre calculées aussi bien pour des
propriétés structurales d’équilibre que pour celles dépendantes du
temps.

Ok

Cependant, la résolution de ces équations n’est pas effectuée de

facon continue et elles nécessitent d’étre intégrées numériquement

\ ) a intervalles réguliers. La stabilité d’intégration dépend du pas de
temps et de la méthode d’intégration utilisé. Il faut souligner que

ce pas de temps ne doit pas excéder la plus petite relaxation carac-

Dijkl téristique du systéme, généralement représentée par les vibrations
Y interatomiques. Le pas de temps couramment utilisé dans les simu-
lations moléculaires varie donc de 0,1 & 2fs. Ainsi, la DM ne permet

I’étude des systemes que sur des temps de quelques dizaines de na-

nosecondes. Les relaxations lentes, comme la relaxation des chaines

macromoléculaires, ne sont pas accessibles par cette technique. Or,
ces relaxations jouent un réle primordial au niveau des propriétés
tivité entre particules. . , . , . - N
(a) Liaison viscoélastiques et mécaniques des matériaux polymeres. Elles sont
(b) Angle. également d’autant plus lentes que la masse moléculaire des chaines
(c) Angle diedre. est élevée, rendant ainsi ’étude de polymeres fortement enchevétrés
quasiment impossible a cette échelle de représentation.

FIGURE 3.2 — Modélisation de la connec-

L’utilisation d’un pas de temps variable3® permet néanmoins
d’atteindre des temps de simulations plus longs, en autorisant 1’in-
tégration de certaines interactions avec un pas de temps plus impor-
tant. L’étude d’un fondu de polymere faiblement enchevétré peut
également étre effectuée en considérant une représentation de la ma-
tiere de type atome unifié. Le nombre de degrés de liberté du sys-
teme est diminué en faisant abstraction des vibrations des liaisons
C—H. La masse de chaque hydrogene est alors reportée au carbone
impliqué dans cette liaison. Cependant, ce dernier cas s’écarte déja
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de la description atomique du systéme et constitue un premier pas
vers une représentation gros grains de la matiere.

Le besoin de faire abstraction de certains détails atomiques se
fait alors sentir pour accéder a des propriétés d’intérét pour les
matériaux polymeres. Le passage a une échelle supérieure avec une
représentation méscoscopique est alors requis.

2.2 Représentation mésoscopique

Les méthodes de modélisation mésoscopique ont toutes pour
point commun la diminution des degrés de liberté du systeme. Parmi
ces méthodes, certaines sont uniquement utilisées pour la simulation
de systemes modeles et les particules mésoscopiques ne représentent
alors aucune structure moléculaire spécifique. D’autres attachent
une importance particuliere a la conservation d’un lien entre les
représentations mésoscopique et atomistique, dans le but de modé-
liser le plus fidelement possible les comportements de systemes réels.

La simplification du systéme peut étre effectuée de diverses ma-
nieres. Il est par exemple possible de faire exception de certaines
molécules du systéme, supposées négligeables. Ainsi, la dynamique
brownienne peut étre utilisée pour la simulation de suspension col-
loidales, le solvant étant considéré comme un milieu continu. La
thermalisation s’effectue par le biais du mouvement brownien des
particules. Les détails atomiques de ce type de systémes ne sont pas
forcement primordiaux et ce type de dynamique permet de rendre
compte de nombreux comportements expérimentaux.>?

A limage du modéle atome unifié, il est également possible de
réduire la complexité du systeme en ne considérant plus les temps
de relaxations rapides, comme les vibrations interatomiques. Ainsi,
chaque particule mésoscopique est constituée de plusieurs atomes
ou groupes d’atomes. La taille du systéme peut alors étre fortement
diminuée, tout comme le nombre d’interactions entre ces nouvelles
entités.

Les degrés de liberté du systéme peuvent étre réduits en discré-
tisant I'espace des configurations disponibles, comme dans le forma-
lisme du modele de liens fluctuants (BFM).% Ces types de simu-
lation, sur réseau, utilisent des mouvements de type Monte Carlo
qui complexifient la relation entre ces modeles et les systémes réels.
Cependant, de nombreux travaux montrent qu’il est tout de méme
possible d’observer des phénomenes dynamiques de systemes poly-
meéres par le biais de ces méthodes sur réseau.4?

D’un autre coté, les méthodes mésocopiques hors réseau s’ins-
pirent du formalisme de la dynamique moléculaire et déterminent
la trajectoire des particules en interaction. Le pas de temps est en
général élevé, dii aux interactions plus faibles et moins nombreuses
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F1GURE 3.3 — Représentation d’'une par-
ticule mésoscopique regroupant plusieurs
atomes ou molécules.

des billes gros grains. De ce fait, ces types de simulation peuvent
parcourir plus rapidement les échelles de temps et d’espace. On re-
trouve les méthodes de type billes-ressorts,*>** capables d’atteindre
des relaxations lentes rencontrées dans les systémes polymeres et ce
méme dans le cas ot ils sont fortement enchevétrés. Des modeles plus
élaborés, comme le modele de liens glissants,*>*% s’intéressent plus
particulierement a ces systémes enchevétrés, en fixant a priori des
points d’enchevétrement, pouvant se déplacer le long des chaines.

Malgré effort fourni par ’ensemble de ces techniques pour si-
muler le comportement réaliste de systemes polymeres, leurs limites
sont généralement atteintes lorsqu’il est question de la simulation
de polymeres spécifiques. Le plus souvent, les polymeres sont traités
de maniere générique; les détails moléculaires sont ignorés et seul
un nombre d’enchevétrements exprimé en segments de Kuhn est
décrit. D’autres méthodes, systématiques, permettent la conserva-
tion des caractéristiques physiques et chimiques du polymere étudié
au travers des différentes échelles de représentation. Au cours de
ces travaux, la dynamique des particules dissipatives a été retenue
de par sa capacité a reproduire des comportements dynamiques de
fluide, puis a été adaptée a la simulation de polymere en fondu
dense.

3 Dynamique des particules dissipatives

La Dynamique des Particules Dissipatives (DPD), introduite en
1992 par Hoogerbrugge et Koelman,*” permet la simulation de sys-
temes fluides. Elle est constituée d’'un mélange de dynamique mo-
léculaire et de dynamique brownienne. Contrairement a ces tech-
niques, la DPD a été développée afin d’observer des comportements
hydrodynamiques de fluides.

3.1 Forces mises en jeu

Tout comme la dynamique moléculaire, la dynamique des parti-
cules dissipatives repose sur l'intégration des équations du mouve-
ment de Newton. Cependant, les particules élémentaires & ce niveau
de description de la matiere ne sont plus des atomes. Les entités dont
on simule la trajectoire sont des billes, représentant initialement des
particules de fluide. Dans le cas de notre étude, ces billes posseédent
un caractere quantitatif plus marqué et englobent un certain nombre
d’atomes (figure 3.3). Les forces qui régissent 'interaction des par-
ticules entre elles different également de celles rencontrées en DM.
Elles sont scindées en trois composantes et on distingue pour chaque
bille les contributions conservative, dissipative et aléatoire :

dp;
fi:%:(fg+f£+f3}) - d’; (3.5)
Ve
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3.3 — Dynamique des particules dissipatives

avec fg la force conservative, fi? la force dite dissipative et fil;{ la
force aléatoire.

Contrairement a la dynamique brownienne, ’ensemble de ces
forces sont additives par paires. La quantité de mouvement est ainsi
conservée et le comportement hydrodynamique du systeme peut étre
observé.

Force conservative

Dans son formalisme initial, la force conservative du potentiel
DPD est purement répulsive et s’exprime sous la forme :

(1= M) - <
f5 _ ) ai ( =) ey pour rij < e (3.6)
0 pour r4; > 7

avec a;; la constante d’interaction entre les particules 7 et j, e;; le
vecteur unitaire reliant ¢ a j, 7;; la norme de r;; = r; —rj et rc le
rayon de coupure.

Contrairement & la force couramment utilisée dans les simula-
tions atomistiques et dérivant d’un potentiel interatomique de type
Lennard-Jones (LJ), la force conservative des simulations DPD ne
diverge pas pour 7;; = 0 (figure 3.4). Le potentiel d’interaction
généré par cette force est dit mou du fait que les billes peuvent
s'interpénétrer. La raison de ce chevauchement provient de la na-
ture méme des billes mésoscopiques, représentant plusieurs atomes
ou monomeres. Les centres de masse des particules peuvent donc a
priori coincider. Le facteur a;; étant faible devant la répulsion en
r~12 d’un potentiel de type LJ, le pas de temps de la simulation
peut étre augmenté. De plus, la force conservative de la DPD s’an-
nule au rayon de coupure, contrairement a celle issue du potentiel
LJ qui nécessite des considérations particulieres pour éviter une dis-
continuité trop importante a r;; = rc.

Dans le but de simuler des systémes polymeres, il est nécessaire
de modéliser la connectivité au sein d’une chalne macromoléculaire.
Pour ce faire, une contribution est ajoutée a la force conservative
précédente et se présente sous la forme suivante :

f'E = ki]’ (rij - ’I”()) €ij (37)

ou 1o représente la longueur d’équilibre d’une liaison entre billes
adjacentes et k;; la constante de raideur du ressort modélisant cette
liaison. On remarque que cette force suit une loi de Hooke classique
et dérive d’un potentiel harmonique. Ce potentiel est par ailleurs
largement utilisé pour la modélisation de liaison entre deux atomes
consécutifs.

Force

FI1GURE 3.4 — Différences entre les forces
régissant les simulations atomistiques et
mésoscopiques.

Force dérivée d’un potentiel de Len-
nard Jones.

Force utilisée au cours des simulations
DPD classiques.
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Forces dissipative et aléatoire

Le thermostat de la DPD est lui aussi différent de ceux ren-
contrés en dynamique moléculaire. Il est en réalité constitué de la
combinaison d’une force aléatoire et d’'une force dissipative, issues
de I’équation de Langevin. La force dissipative permet de dissiper
de ’énergie dans le systeme par le biais d’une friction locale, assimi-
lable a une force visqueuse, tandis que la force aléatoire réinjecte de
I’énergie afin d’éviter un « gel » du systeme. Cette derniere caracté-
rise I’agitation du mouvement brownien et représente les collisions
constantes entre particules.

Les simulations doivent permettre 1’observation d’un compor-
tement hydrodynamique, ce qui nécessite le respect de certaines
conditions : I'invariance galiléenne et la conservation de la quantité
de mouvement. L’ensemble des forces étant des forces de paires, une
force égale mais de sens opposé est appliquée a chaque entité de la
paire, soit f;; = —f;;. La troisiéme loi de Newton est vérifiée, entrai-
nant ainsi la conservation de la quantité de mouvement. Concernant
I'invariance galiléenne, il est nécessaire que les forces dépendent uni-
quement des positions et des vitesses relatives de chaque particule.
Ces hypotheses sont satisfaites par le jeu de forces suivant :

£} = —ywp (rij) (esj - vij) € (3-8)

1
R _
fij = OWR (’I”ij) Hij TSteij

avec v;; = v; —V; la vitesse relative d’'une paire de particules i et j,
wp (745) et wr (ri;) des fonctions de poids, v le coefficient de friction,
6;; = 04 un bruit blanc gaussien tel que (#;;) = 0 et o 'amplitude
de ce bruit. Ce bruit 0;; de moyenne nulle et de variance unitaire
est indépendant dans le temps mais également d’une paire a ’autre.

Pour illustrer le fonctionnement de la force dissipative, considé-
rons les particules 7 et j se rapprochant 'une de l'autre. Les vec-
teurs fi? et e;; sont de méme sens car e;; - v;; < 0. Si les particules
s’éloignent I'une de l'autre, e;; - vi; > 0 et les vecteurs fZD et e;;
sont de sens opposé. Dans tous les cas, la force dissipative est une
force visqueuse qui s’oppose au mouvement relatif de chaque paire

de particules.

Le coefficient de friction - représente 'amplitude de cette force.
Si celui-ci tend vers 0, 1’énergie cinétique du systeme diverge car
rien ne dissipe I'énergie fournie par la force aléatoire. A I'inverse, si
le coefficient o de cette derniére s’annule, le systéme tend vers un
gel progressif puisque 1’énergie cinétique est uniquement dissipée. 1l
apparait donc essentiel de relier ces deux forces entre elles.
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Théoréme de fluctuation-dissipation

Initialement, les fonctions de poids ont été choisies par Hooger-
brugge et Koelman?” de fagon que wp (rij) = wr (ri;). Espaiiol et
Warren®® ont cependant démontré que cette relation ne fournit pas
une distribution d’équilibre des points de I’espace des phases cohé-
rente dans I’ensemble canonique NVT'. Pour que I'état d’équilibre
soit respecté et donc que le volume de 'espace des phases soit inva-
riant par rapport au temps, a savoir 9pens/0t = 0, il est nécessaire
que :

wr (r)?0? = 2wp (r)vkgT (3.10)

En pratique, les deux égalités suivantes doivent étre vérifiées :

0% = 2vkpT
{ WA (r) = wp (r) = w (r) (8:11)

Ces équations constituent les relations de fluctuation-dissipation
de la méthode DPD. Les parametres des forces dissipative et aléa-
toire ne peuvent donc pas étre choisis indépendamment. En effet, la
quantité d’énergie réinjectée dans le systeéme par la force aléatoire
doit étre reliée a I’énergie dissipée par la force dissipative. Les fonc-
tions de poids atténuent la valeur des forces dissipative et aléatoire
a longues distances et s’écrivent généralement sous la forme :

2
_ny .
w (ryj) = (1-%2)" pourrj <. (3.12)
0 pour ri; > ¢

Ce thermostat DPD présente I'avantage, outre celui de rendre
compte de comportements hydrodynamiques, de ne recourir qu’a
des interactions locales. Il permet ainsi de palier & un des principaux
défauts du thermostat Nosé-Hoover, a savoir 'utilisation d’une force
non locale.

3.2 Intégration des équations du mouvement

La résolution des équations du mouvement n’est pas effectuée de
facon continue, elle doit étre réalisée numériquement a intervalles
réguliers en utilisant des approches de type différences finies. Cette
discrétisation permet le calcul des nouvelles positions et vitesses des
atomes au temps t + dt a partir de celles disponibles au temps t.
Initialement, les simulations de DPD ont utilisé ’algorithme d’Eu-
ler. Il s’agit d’un développement de Taylor tronqué au premier ordre
pour les positions et les vitesses. Les forces sont ensuite déterminées
a partir de ces dernieres.

r; (t + (5t) = Iy (t) + 0tv; (t)
vi(t+68t) = vi(t)+ %fi (t) (3.13)

f; (t + (5t) = f; (I‘Z‘ (t + 5t) , Vi (t + (5t))

49



Chapitre 3 — Modélisation de fondus de polymeére

FI1GURE 3.5 — [llustration de 'algorithme

LeapFrog.

t— ot

FIGURE 3.6 — Illustration de ’algorithme

Velocity- Verlet.

t— ot

r;

Vi

FIGURE 3.7 — Illustration de ’algorithme
DPD- Velocity- Verlet.

Cependant ce schéma simple d’intégration comporte de nom-
breux défauts, dont une mauvaise reproduction des fonctions de
distribution radiale g (r), propriétés structurales dont nous verrons
I'importance lors du développement de la méthode multi-échelle.
La conservation de la quantité de mouvement n’est également plus
respectée?® ! lorsque 0t augmente, ce qui est préjudiciable pour des
simulations mésoscopiques ou le pas de temps est conséquent. De
plus, cet algorithme ne permet pas une réversibilité dans le temps :
la trajectoire dépend du sens de parcours de I'axe temporel.

L’algorithme de Verlet, et notamment la version Verlet-Vitesse
(de langlais Velocity- Verlet) permet une meilleure stabilité de I'in-
tégration des équations du mouvement :

ri (t+8t) = r;(t)+0tv; (t)+ gifi (t)
f; (t + 5t) = f (I‘Z' (t + 5t)) (3.14)
vi(t+dt) = vi(t)+ 2% (f; (t) + £ (t + 0t))

On remarque que ce dernier ne nécessite pas les positions et les
forces des temps antérieurs a ¢t contrairement & l’algorithme Leap-
Frog (figure 3.5) qui est une version améliorée de ’équation 3.13
régulierement utilisée dans les simulations de DM. De plus, I'al-
gorithme VV présente 'avantage d’assurer la réversibilité dans le
temps (équation 3.14). Cependant, cette méme équation montre que
les forces sont supposées indépendantes des vitesses, ce qui ne de-
vrait pas étre le cas dans le cadre de la DPD (équation 3.8). Groot
et Warren®® ont alors proposé une version modifiée de I’algorithme
Verlet-Vitesse (DPD-VV). Il peut s’écrire sous la forme :

5t
r; (t + 5t) =r; (t) + 0tv; (t) + %fl (t)

ot ot
v; <t + 2> =vV; (t) + %fl (t)

£ (¢ +5t) = £, (r,- (t+6t) ,vs (t—i— ‘Z)) (3.15)
S\ 6t
v,-(t+5t) =V; <t+2> +%fi(t+(5t)

Cet algorithme n’est malgré tout pas réversible puisque la force
calculée a t + 0t ne correspond pas a la vitesse a ¢ + dt dont elle
permet le calcul. Une version nommée DPD-SC, proposée par Pa-
gonabarraga et al.,’! corrige cet écart a la réversibilité en répétant
de maniere auto cohérente les deux dernieres étapes de ’algorithme
DPD-VV. Ce schéma engendre évidement un cotit supplémentaire
en temps de calcul, méme si celui-ci permet de corriger certains ar-
téfacts sur les fonctions de distribution radiale. Les données issues
des deux algorithmes ont été confrontées®>®3 et il s’avere que les
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deux méthodes sont performantes. Malgré une amélioration signi-
ficative de certaines propriétés structurales apporté par DPD-SC,
la rapidité d’exécution de l'algorithme DPD-VV | ainsi que sa sim-
plicité d’implémentation justifie son utilisation pour les simulations
mésoscopiques présentées au cours de ce manuscrit.

3.3 Conditions expérimentales

Pour calculer une propriété macroscopique, le systéme étudié de-
vrait avoir une taille comparable & celle de expérience. Pour 1 cm?
de fondu de polymere, cela représente un nombre de particules de
l’ordre du nombre d’Avogadro AVy. Le temps de calcul pour obtenir
une moyenne temporelle sur un tel systeme n’est pas envisageable
avec les moyens actuels, tout comme ’espace nécessaire au stockage
d’une configuration (10'? To).

Conditions périodiques aux limites

Les conditions périodiques aux limites sont alors utilisées pour
diminuer ce temps de calcul tout en conservant une bonne représen-
tation des conditions expérimentales. Initialement, un nombre N de
particules est défini et celles-ci sont réparties dans un volume fini V'
créant ainsi la boite centrale. Cette boite, le plus souvent parallélépi-
pédique, est répliquée dans les 3 directions de ’espace pour simuler
un milieu « infini » (figure 3.8). Ainsi, chaque particule située au
bord de la boite ressent le méme environnement qu’une particule
initialement placée au centre de la boite. Au cours de la simulation,
si une particule sort de la boite centrale, une particule image entre
dans cette méme boite par le co6té opposé.

8 P8 P68
___ch (p(b (p(b B
€ o € 38 36 3
® ® ® ®
@ ___W @ @ o
8 38 B8 B
®® ®® ®®

B i ] - - F1GURE 3.8 — Illustration des conditions
périodiques aux limites.

Rayon de coupure et convention d’image minimum

Le calcul des interactions entre particules est la partie la plus
cotliteuse au cours d’une simulation de type moléculaire ou méso-
scopique. Pour diminuer ce temps de calcul, la notion de rayon de
coupure permet de tronquer le calcul des interactions a une certaine
distance. Ce rayon de coupure ne peut pas étre choisi au hasard et
possede en réalité des bornes. La borne inférieure n’est pas imposée,
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FiGURE 3.9 — Illustration du rayon de
coupure 7.

mais un rayon de coupure trop faible négligera trop les interactions
entre particules. A linverse, la borne supérieure est imposée par la
convention d’image minimum représentée sur la figure 3.9. Une par-
ticule ne doit effectivement pas interagir avec son image répliquée
dans une boite adjacente, ni méme avec I'image d’une particule dont
I'interaction aurait déja été prise en compte. Pour remplir ces condi-
tions, la valeur maximum de ce rayon de coupure doit étre inférieure
a la moitié d’une longueur de boite dans la dimension observée.

Taille minimum du systéme

Dans le cas de systemes polymeres, une autre limitation inter-
vient. Il a été montré que la distance bout a bout Ree évolue comme
V/Nly. En vue de limiter les interactions de la chaine avec elle-méme
ainsi que son auto-enchévetrement, les dimensions de la boite de si-
mulation doivent donc étre choisies minutieusement. Le rayon bout
a bout doit au moins étre inférieur a la demi aréte de la boite de
simulation. Considérons une boite d’aréte a contenant IN. chalnes
composées chacune de N billes. La densité particulaire d’un tel sys-
teme peut s’écrire :

(3.16)

Pour que la condition précédente soit respectée, le nombre de
chaines présent dans la boite de simulation doit étre supérieur a
8V N lgn. La simulation de polymeres possédant une masse molaire
élevée est donc a la fois ralentie par une dynamique des chaines plus
lente, mais aussi par ’augmentation du nombre de chaines minimal
a considérer.

4 Observables analysées

Comme nous l'avons vu précédemment, la thermodynamique
statistique permet de relier les positions et vitesses des particules
a des grandeurs physiques comparables a celles obtenues par des
techniques expérimentales. Ces grandeurs macroscopiques d’équi-
libre sont calculées en moyennant les valeurs instantanées de chaque
configuration, qu’elle soit atomistique ou mésoscopique, dans un en-
semble statistique défini.

Les ensembles statistiques, de type NVT ou NpT, permettent
de déterminer les variables et les constantes d’un systeme. On fixe,
par exemple, le nombre de particule N d’un systéme et/ou sa tem-
pérature cible T'. Lorsque une température cible est fixée, un ther-
mostat permet de la réguler. Pour la DPD, ce thermostat est fourni
par le couple de forces dissipative et aléatoire et les relations de
fluctuation-dissipation. Lorsque le volume V n’est pas constant, sa
fluctuation est gérée par un barostat qui controle la pression P du
systéme. Les propriétés extraites des simulations peuvent étre sépa-
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rées en plusieurs catégories : les grandeurs thermodynamiques, les
propriétés structurales et les propriétés dynamiques.

Propriétés macroscopiques

La température est reliée a I’énergie cinétique du systeme et
donc aux vitesses de chaque particule le constituant. Le théoréme
d’équipartition de I’énergie donne :

N
1 3
Ee=) 5miv? = 5 NksT (3.17)
=1

La pression résulte quant a elle des collisions entre particules au
sein du systeme. Sa régulation est essentielle, notamment en vue de
la création de potentiels d’interaction « réalistes », a méme de re-
produire des propriétés comme la densité. La fluctuation du volume
est permise et les simulations s’effectuent dans ’ensemble isobare-
isotherme NpT', nécessitant donc l'implémentation d’un barostat.
La méthode de Berendsen est utilisée pour controler ces change-
ments de volume.’* Les dimensions L, Ly et L, de la boite ainsi
que la position de toutes les particules sont multipliées par un fac-
teur x (figure 3.10) telles que :

3

ot
X1 (pcible — Pinst )] (3 18)

Tp

k= |1-

avec 7, le temps de relaxation du barostat et xr le coefficient de =~ ~------------------
compressibilité isotherme qui s’exprime comme :

1 /0V
XT = 7 <8P>T (3.19)

Ce dernier n’a pas I'obligation de correspondre a la compressibi-
lité observable expérimentalement a condition que le rapport §t/7,
soit choisi judicieusement. Habituellement, 7, est choisi de maniere
a &tre supérieur a 1000t et la raideur du barostat peut également,
d’une maniere plus commode, s’exprimer selon Q, = 7,/x71-

FIGURE 3.10 — Barostat de Berendsen

Dans le cas d’un systeme hétérogene, la pression moyenne du
systeéme représente mal I’équilibre mécanique du systeme. Il est alors
intéressant de ne plus regarder une valeur moyennée de pression,
mais un profil de pression selon une direction donnée. La pression
doit alors étre représentée sous la forme de tenseur, résultat de la
combinaison d’un terme cinétique et d’un terme configurationnel.

1 (0% (6%

1>7
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02

0.0

Z4 z Z4

FIGURE 3.11 — Produit des deux fonc-
tions 0 de Heaviside de ’équation 3.21.

FiGURE 3.12 — Contribution des parti-
cules 7 et j au calcul du tenseur de pression
configurationnel.

L’action du barostat doit alors étre anisotrope et peut étre uti-
lisée dans des simulations hors équilibre, ou la régulation des dif-
férentes dimensions de la boite de simulation est gérée de maniere
indépendante. Parmi les méthodes de calcul du tenseur de pression,
la définition d’Irving-Kirkwood?®3%6
de deux particules 7 et j & un élément de volume Az est prise en
compte si cet élément de volume se situe entre ces deux particules,
autrement dit que le vecteur r;; = r;—r; le traverse (figure 3.12). En
considérant une interface plane, la composante a8 peut s’exprimer
sous la forme générale :

a été retenue. La contribution

Pas (2) = piv (2) kpTagp (2) (3.21)
1 38 1 zZ— 2z Z2i— %2
+ — r, fi— 6 o= )
A Zﬁ“% (Za) <z]

avec py la densité particulaire, A I'aire de I'interface plane, z;; la
composante positive sur I'axe z de r;; et 6 (a) une fonction de type
Heaviside valant 1 lorsque a est positif et nulle pour a < 0.

D’apres la figure 3.11, on remarque que le terme configuration-
nel est non nul pour chaque élément de volume Az compris entre les
particules 7 et j. Ainsi, chaque tranche de la boite comprise entre les
particules 7 et j recoit la contribution de cette paire de particules ij.

Le vecteur r;; doit étre calculé en tenant compte des conditions
périodiques du systeme. Cependant, nous verrons par la suite que
les systemes hétérogenes étudiés ne sont pas périodiques selon la
dimension z. Numériquement, ’épaisseur de taille finie de chaque
tranche impose certaines modifications. En effet, la tranche conte-
nant la particule ¢ ne doit prendre en compte que la partie effecti-
vement traversée par le vecteur r;;, soit une épaisseur a < Az. Il en
est de méme pour ce qui concerne la particule j avec une épaisseur
b réellement effective. Le schéma 3.12 représente les tranches bénéfi-
ciant de la contribution des particules i et j au tenseur de pression.
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Propriétés statiques

Les propriétés statiques telles que le vecteur bout a bout Ree,
le rayon de giration Ry et le coefficient de Flory C, peuvent étre
directement déterminées avec le formalisme présenté au cours du
chapitre 2. En effet, le nombre ainsi que les longueurs des diffé-
rentes liaisons sont accessibles, les positions r et les quantités de
mouvement p étant enregistrées au cours de la simulation.

D’autres propriétés structurales présentent également un certain
intérét pour les systemes polymeres étudiés. Le parametre d’ordre
P, permet la mesure de ’anisotropie d’un systeme. Il s’exprime sous
la forme :

3{cos? ;) — 1
P = % (3.22)
2
ou oy représente ’angle formé par le vecteur liaison r;; et I’axe de
symétrie recherché. Cette fonction varie de 1, lorsque les vecteurs
sont parfaitement paralleles, & —0,5 quand ceux-ci sont orthogonaux

les uns par rapport aux autres.

La fonction de distribution radiale g (r), aussi appelé fonction de
distribution de paires,®” est aussi un indicateur de 1’état structural
du systéeme. Dans le cas d’un liquide, celle-ci s’exprime comme :

gy =24 (3.23)

ou p(r) et (p(r)) sont respectivement les probabilités de trouver
une paire de particules a une distance r I'une de I'autre dans le
liquide et dans I’état de référence, ce dernier étant le plus souvent
le systeme isotrope homogene possédant la masse volumique du li-
quide. Expérimentalement, cette grandeur n’est pas accessible et il
est préférable d’avoir recours au facteur de structure statique S (q),
mesurable grace a des techniques de diffusion de neutrons.’® 6! Ce
facteur n’est autre que la fonction correspondant a g () dans 'es-
pace réciproque et peut étre obtenu en effectuant une transformée
de Fourier de la fonction de distribution radiale. Il s’exprime géné-
ralement sous la forme :

S(g) =1+ p/dr exp (—iq-r)g(r) (3.24)

Propriétés dynamiques

Les simulations, pour peu qu’elles prennent en considération
I’aspect temporel, peuvent permettre de remonter aux propriétés
dynamiques du systeme. Les relaxations sont caractérisées par di-
verses fonctions dont la plus simple s’exprime de la fagon suivante :

X({) X0 > (3.25)

A(t>:<x<o>x<t>
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avec A (t) la propriété dynamique étudiée, X (t) et X (0) respecti-
vement un vecteur caractéristique de la relaxation au temps t et
au temps t = 0. Ce type de corrélation est utilisé au cours de ce
manuscrit pour caractériser la relaxation du vecteur bout a bout
Ree. Il est communément admis que la décorrélation du vecteur par
rapport a sa position initiale est atteinte pour un temps 74, menant
a:
1
A(Ta) = - (3.26)

La fonction de relaxation P, utilisé pour la détermination du
parametre d’ordre, peut également permettre la caractérisation de
propriétés dynamiques. Elle est issue d’un polynéme de Legendre
d’ordre 2 et I’équation 3.22 peut s’écrire sous la forme :

3(u(t)-u(0))? -1

Py (t) = 5

(3.27)

avec u (t) et u(0) les vecteurs unitaires de X. Cette fonction tend
vers 0 lorsque le vecteur X a perdu toute information de sa position
initiale.

Des informations concernant la diffusion des espéces peuvent
également étre obtenues par le biais des simulations. Elles ont un ac-
ces directe aux positions r de chaque particule et leur déplacement
carré moyen est facilement calculable a I’aide de I’équation 2.53.
Dans le régime diffusif, le coefficient de diffusion D peut étre cal-
culé & partir de la formule 2.54. Dans le cas de systémes polymeres
fortement enchevétrés, le temps ¢ nécessaire a ’observation d’un
régime diffusif peut cependant atteindre plusieurs millisecondes.

5 Logiciels

Pour I’étude des fondus de polymere a 1’échelle moléculaire, le
champ de force COMPASS? est utilisé. Il est optimisé pour 1’étude
de phases condensées et permet de rendre compte de tous les types
d’interaction entre les différents atomes du systéme. Une représen-
tation tout-atome est cependant nécessaire a l’exploitation de ce
champ de force, tout comme le recours a un logiciel commercial,
COMPASS n’étant pas libre de droit. La suite logiciel Materials
Studio Accelrys®? est utilisée pour I'ensemble des simulations ato-
mistiques. Cette suite possede également de puissants outils de créa-
tion de systéme, qui se sont avérés tres utiles durant cette these. La
construction des potentiels mésoscopiques ainsi que les simulations
a cette échelle sont quant a elle effectuées a l’aide d’'un code déve-
loppé au sein du laboratoire.
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6 Conclusions

L’obtention de propriétés macroscopiques par simulation s’ef-
fectue par le biais de la thermodynamique statistique, reliant ces
grandeurs a 'organisation des particules (positions, vitesses). Les
configurations peuvent étre générées a ’aide de diverses méthodes,
mais 1’échelle de représentation atomistique (DM et MC) montre
rapidement ses limites lorsqu’il est question de systemes polymeres.
Les chaines de masse molaire élevée conferent au systéme un grand
nombre de degrés de liberté et engendrent ainsi des relaxations s’éta-
lant sur une large échelle temporelle et spatiale.

L’utilisation d’une méthode gros grain est alors conseillée dans
le but de sonder les relaxations les plus lentes de ces systemes. Le
choix de la DPD comme technique mésoscopique est motivé par
plusieurs points. Elle utilise uniquement des forces de paires, ce
qui permet la conservation de la quantité de mouvement totale et
par conséquent 1’observation de comportements hydrodynamiques.
Cet atout, couplé a I'utilisation d’une friction locale fonction de la
distance, fait de la DPD un technique de choix pour étudier les
propriétés viscoélastiques de systéemes polymeres. Les vitesses des
particules n’étant prises en compte que de maniere relative, la DPD
parait bien adaptée a des simulations hors équilibre.

Cependant, des interrogations concernant l’aspect quantitatif de
ces méthodes mésoscopiques restent en suspens. Il est alors néces-
saire de s’assurer de 'aspect réaliste de telles simulations. Une dé-
marche multi-échelle est alors développée, permettant le transfert
de la spécificité moléculaire du systéme au niveau mésoscopique. La
microstructure du polymeére étant négligée a ce niveau de représen-
tation, sa spécificité est donc retranscrite par le biais de potentiels
d’interaction réalistes qui nécessite I'apport de diverses modifica-
tions a la définition classique de la DPD.
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1 Approche bottom-up

Les systemes polymeres ont déja été étudiés auparavant par
le biais de simulations, mais la plupart d’entre elles se limitent &
une seule représentation de la matiere, que ce soit atomique ou
mésoscopique.'26468 Cependant, plus le matériau est complexe et
plus il est difficile de quantifier les différents phénomenes mis en
jeu en utilisant un seul niveau de résolution. Une approche multi-
échelle est alors nécessaire, les différents niveaux étant le plus sou-
vent imbriqués et corrélés les uns aux autres. Cette stratégie peut
se présenter sous différentes formes :

— séquentielle,% ot des simulations & plusieurs échelles sont

effectuées séparément et s’échangent des informations. Ces
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informations peuvent étre des structures, des parametres ou
des énergies.

— hybride™ " qui implique I'utilisation simultanée de plusieurs
niveaux de représentation. Cette vision permet d’étudier pré-
cisément une zone tout en simulant plus grossiérement son
environnement. Parmi ces méthodes hybrides, les méthodes
mixtes (QM/MM) sont largement utilisées pour I’étude de
lamarrage protéine-ligand (docking).

— adaptative”® ™ avec la possibilité de changer & tout moment
la représentation de la matiere pour une molécule donnée.

Quelle que soit la forme utilisée, le passage entre les différents ni-
veaux de description de la matiere est primordial et fait 'objet de
nombreux développements méthodologiques.

Le chapitre précédent a montré que la dynamique des parti-
cules dissipatives (DPD) apparait étre une méthode de choix pour
simuler le comportement des fondus de polymeére & I’échelle mé-
soscopique. Pour atteindre les relaxations les plus lentes et ainsi
caractériser le comportement mécanique d’un fondu, le modele doit
en effet étre simplifié. En raison de cette simplification, une perte
des informations fines est observée. De nombreux travaux ont déja
été réalisés sur des macromolécules plus ou moins complexes, que
ce soit pour des applications biologiques ou dans le domaine des
matériaux. 08981 Les propriétés ainsi calculées sont dites génériques
et les relier de maniére quantitative a des systemes polymeres réels
requiert un redimensionnement des données simulées. Dans notre
étude, 'objectif étant de conserver la spécificité chimique des mono-
meres a ’échelle mésoscopique, une paramétrisation fine des forces
de la DPD est alors nécessaire. Dans ce souci de transférabilité, la
jonction entre les différentes échelles doit s’effectuer du point de vue
structural et thermodynamique et non pas uniquement par le biais
de facteurs de redimensionnement en fonction du modele.

Plusieurs approches permettent d’ajuster les forces pour repré-
senter au mieux un systéme donné et peuvent étre regroupées en
deux grandes familles. Lorsque les grandeurs macroscopiques sont
utilisées pour obtenir les différents parametres d’interaction, on
parle d’approche top-down. Ces techniques nécessitent de nombreuses
données expérimentales pour élaborer les modeéles, comme la dé-
termination de diagramme de phases,®? le calcul de coefficients de
compressibilité ou de diffusion.®3 On retrouve entre autres la SDPD
(pour Smoothed-DPD®*) plutot réservé a 1’échelle mésoscopique gros-
siere et plus éloignée de la structure moléculaire. D’autres tech-
niques, comme la MDPD (pour ManyBody-DPD), possédent un for-
malisme plus complexe avec des potentiels non plus uniquement dé-
pendant de 7, mais également de la densité locale.8? L’étude d’équi-
libres de phases liquide-vapeur est alors envisageable.
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A linverse, dans une approche de type bottom-up, les parameétres
d’interaction mésoscopiques sont issus de la structure des molécules
simulées a ’aide d’une simulation a une échelle plus fine. Ce type
d’approche est privilégié dans ces travaux puisqu’il offre la possi-
bilité d’obtenir a la fois la structure moléculaire, par le biais des
simulations a petites échelles, mais également les propriétés ma-
croscopiques accessibles uniquement aux échelles supérieures. Ces
méthodes présentent ’avantage de ne recourir qu’a peu de données
expérimentales, contrairement & des méthodes de type liens glis-
sants (Slip-Link).*>% L’acces a la structure fine par le biais des
simulations a petites échelles rend cette approche hiérarchique plus
adaptée au design de nouveaux matériaux, la relation structure-
propriétés étant naturellement définie.

Les potentiels mésoscopiques peuvent étre développés selon dif-
férentes méthodes a partir des simulations atomistiques. On dis-
tingue ainsi les techniques basées sur la structure, comme 1’ Inversion
Itérative de Boltzmann (IBI)®78% utilisée au cours de ces travaux,
mais aussi les techniques de Reverse/Inverse Monte Carlo Sampling.5?

D’un autre coté, on retrouve la méthode de Force Matching,® ou
le champ de force gros grain est déterminé en faisant correspondre
les forces instantanées macroscopiques et les forces du systeme ato-
mistique correspondant. Généralement, ce type d’approche fournit
un potentiel a plusieurs corps contrairement au potentiel effectif de
paires donné par les approches structurales introduites précédem-
ment.

Le chapitre présente en détail 'intégralité de I’approche multi-
échelle, en partant des simulations atomistiques d’un fondu de po-
lymere jusqu’aux simulations mésoscopiques de ce méme fondu. Le
développement des potentiels mésoscopiques, permettant la jonc-
tion entre les deux échelles, est également décrit. Le chapitre se
termine sur 'ajustement des potentiels en vue de reproduire le plus
fideélement possible le comportement réel du fondu.

2 Simulation a 1’échelle moléculaire

Un des enjeux majeurs de cette approche multi-échelle est d’at-
teindre des temps simulés d’au moins quelques microsecondes. Les
relaxations lentes deviennent accessibles et les propriétés mécaniques
du polymere peuvent étre extraites. Cependant, une telle étude
ne doit pas perdre 'information concernant la structure fine de la
chaine polymere. Des monomeres de structures chimiques proches
peuvent avoir des comportement mécaniques différents®!92 et il est
donc indispensable que la méthode conserve les propriétés chimiques
de chaque systéme. Ainsi, ’approche multi-échelle se doit de reposer
sur un champ de force atomique robuste, permettant une reproduc-
tion fidele de la réalité du systeme a cette échelle.
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2.1 Systemes étudiés et protocole

Le copolymere styréne-butadiéne (SBR) est le caoutchouc syn-
thétique le plus produit dans le monde et largement utilisé pour
la fabrication de pneumatiques. Le cis-1,4-polybutadiéne (cis-PB),
qui est en quelque sorte un cas particulier de SBR sans styréne, est
également tres utilisé; il est obtenu par synthese organométallique,
permettant de s’assurer de sa configuration cis. Il possede néan-
moins d’excellentes propriétés mécaniques qu’il conserve a basse
température de par sa faible température de transition vitreuse.
La démarche bottom-up est donc développée sur ce polymere.

Spécifications et construction des systémes

La premiéere étape consiste a générer des configurations initiales
de fondu de polymere. Les simulations moléculaires sont effectuées
a laide du logiciel MS Accelrys®® en utilisant une représentation
tout atome du systeme. Les parameétres d’interaction sont issus du
champ de force COMPASS.%? L’intégration des équations du mou-
vement est effectuée a 'aide de 'algorithme Velocity-Verlet (VV)
avec un pas de temps de 1fs. Le rayon de coupure r. pour les in-
teractions de type Lennard-Jones est fixé & 12,5A. Les systémes
de départ sont composés d’homopolymeres monodisperses dont la
longueur de chailne est de 200 monomeres, soit 800 carbones. Les
chaines ainsi formées de 200 monomeres possedent une masse mo-
laire de 10,8 kg mol~*.

Une telle dimension de chaine correspond & un rapport M /M, ~
5 et assure la présence d’enchevétrements au sein du fondu. Cepen-
dant, il a été démontré précédemment que le nombre de chaines doit
étre adapté en conséquence. L’équation 3.16 donne le nombre de
chalnes nécessaire pour éviter leur auto-enchevétrement par le biais
des conditions périodiques. D’apres cette équation, le nombre de
chaines minimum pour un fondu de polymeére d’une densité proche
de 1,0gcem™ est en toute rigueur de 150. Afin de réduire le temps
de calcul, il est nécessaire de limiter le nombre de particules compo-
sant le systeme. Il n’est alors constitué que de 40 chaines conduisant
a des distances bout a bout supérieures a la longueur d’une demi
boite de simulation. Cependant, la création d’un tel systéme permet
tout de méme au rayon de giration R, de rester inférieur a la demi
longueur de boite, limitant ainsi les interactions d’une chaine avec
elle-méme par le biais des conditions périodiques.

La construction d’un systéeme de fondu de polymere peut étre
d’autant plus complexe que sa masse volumique est élevée. Dans ce
travail, les systémes initiaux sont créés de telle sorte que la masse
volumique du fondu soit de 'ordre de 0,6 gcm™2. Cette masse vo-
lumique, représentant celle d’un fondu & treés haute température,
permet d’insérer plus facilement les chaines polymeres dans la boite
de simulation.
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La création est réitérée de manieére a obtenir cing systémes de
composition identique mais dont les positions des atomes sont dif-
férentes. Cette démarche a pour but de limiter I'incertitude sur les
valeurs déterminées par la simulation en créant des systémes statis-
tiquement indépendants. En toute rigueur, le nombre de systémes
devrait étre beaucoup plus élevé mais un compromis doit étre effec-
tué pour conserver un temps de calcul raisonnable. Dans la suite de
ce manuscrit, les données issues des simulations sont systématique-
ment moyennées sur ces cing systemes.

Equilibration des fondus

Pour rappel, la thermodynamique statistique permet de remon-
ter aux propriétés macroscopiques d’un systeme, a condition que
les configurations générées soient bien représentatives de celui-ci.
Pour cette raison, les systemes doivent subir une phase d’équilibra-
tion, préalable a tout calcul de propriétés. De cette maniére, les
chaines macromoléculaires adoptent des conformations totalement
décorrélées et indépendantes de celles imposées par la construction
du systeme.

Les systemes sont initialement équilibrés dans I’ensemble statis-
tique NpT a une température de 600 K sur une durée de 2ns et
sous une pression de 0,1 MPa. La température et la pression sont
contrdlées en utilisant I’algorithme de Berendsen®® avec un temps
de relaxation de 0,1 ps pour le thermostat et le barostat. Les chaines
polymeres ayant des conformations aléatoires lors de la création des
systemes, cette équilibration leur permet de tendre vers la forme
de pelote statistique attendue. Notons qu’a une température aussi
élevée, il est évident que le polymeére subit en réalité des dégrada-
tions dont la simulation moléculaire ne peut rendre compte. Cette
température est donc purement virtuelle et elle n’a pour effet que
de favoriser la dynamique du fondu, et ainsi faciliter I’étape d’équi-
libration.

Une phase de relaxation isotherme & une température imposée
de 300 K succede a cette phase d’équilibration, les autres parametres
étant conservés (NpT', 0,1 MPa). Cette trempe porte le systéme dans
des conditions de pression et de température qui refletent celles na-
turellement appliquées a un échantillon de polymere en laboratoire,
sans systeme de régulation de pression ou de température particu-
lier, soit 300K et 0,1 MPa.

A température ambiante, la dynamique du fondu devient plus
lente et la perte de corrélation avec la configuration initiale serait
beaucoup plus longue. La figure 4.1 illustre ce ralentissement de la
dynamique des chaines polymeres du fondu. Le temps nécessaire a la
relaxation totale du systéme est de quelques nanosecondes a 600 K
alors qu’il serait de I'ordre de la microseconde a 300 K. Cette obser-

(u (t) - u (0))

0.0 25.0 50.0
t / ns

FIGURE 4.1 — Décorrélation du vecteur
bout a bout Re. a différentes tempéra-
tures.

A 300K.

—— A 600K.
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FIGURE 4.2 — Equilibration de la masse
volumique lors de la phase de refroidisse-
ment d’un fondu de cis-PB. A ¢t = 0 la
température passe de 600 a 300 K.

FIGURE 4.3 — Distributions des distances
bout & bout des chalnes de Cggg.

—— Durant la phase d’équilibration.

—— Durant la phase d’acquisition.

vation justifie d’une part I'utilisation du approche multi-échelle pour
I’étude complete des fondus de polymeére & température ambiante
et d’autre part la phase d’équilibration préalable a une température
fictive plus élevée (600 K).

Bien que la masse volumique du systeme s’équilibre relativement
rapidement autour de sa valeur moyenne au bout de quelques pi-
cosecondes (figure 4.2), il est néanmoins impossible de considérer
les chaines équilibrées sur cette seule propriété. La prochaine étape
consiste donc a vérifier que le champ de force atomique utilisé est
correct pour la simulation de fondus de polymeéres amorphes, et
plus précisément pour I’étude de grandeurs locales comme la masse
volumique ou les relaxations segmentales.

2.2 Validation du champ de force

Avant de débuter I'acquisition de données, les configurations sont
traitées afin de juger de l'efficacité de la période d’équilibration.
Ainsi, la distribution des distances bout a bout peut étre analysée
(figure 4.3). Ces distances ainsi que les rayons de giration asso-
ciés doivent satisfaire une distribution gaussienne attendue pour un
fondu équilibré (équation 2.23). Sur la figure 4.3, on remarque que
la phase d’équilibration a permis de tendre vers une distribution
gaussienne des distances Ree, contrairement a celle directement is-
sue de la construction des systemes.

100 T 1 ! I ! I !

8.0

6.0

P (R..)

4.0

2.0

004 5 10 15 20

R.. / nm

De plus, les valeurs obtenues pour la distance bout & bout et
le rayon de giration (tableau 4.1) sont en bon accord avec celles
obtenues expérimentalement.” La relation entre R et Ry (équa-
tion 2.22) donne un rapport proche de 6, caractéristique du com-
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portement idéal des chaines polymeres d’un fondu.

RSm /01 /A% mol g1

&

0,74 £ 0,03

ReP/M/A" molg~! | R%/R?
0,758%% 6,1

| Csoo

Ces différents points permettent de vérifier que les systémes sont
physiquement réalistes et capables de reproduire de maniére quan-
titative le comportement gaussien des chaines polymeres en fondu.

Un autre moyen de s’assurer de la stabilisation du fondu est le
calcul du coefficient caractéristique de Flory Cs. La valeur R2,/M
étant disponible expérimentalement pour de longues chaines, il est
judicieux d’un point du vue théorique de la considérer comme la
limite des coefficients caractéristiques de Flory Cy;,; (équation 2.25)
s’exprimant comme :

R2 N
/AL WO N P
My~ My N0

(4.1)

ou N;j = |i — j| le nombre de liaisons et M;; la masse molaire de la
sous chaine composée de N;; liaisons.

Les informations apportées par ce rapport R?j/ M;; completent
celles déja fournies par la distribution et la valeur de Ree et in-
sistent sur la conformation locale des chaines. La distance bout a
bout seule renseigne sur le comportement de la chaine entiére et
n’est pas & méme de caractériser les différents sous segments la
composant. Ainsi, une rigidité locale trop importante ne serait pas
forcément visible sur la valeur Ree. Sur la figure 4.4, les deux courbes
tendent vers la méme valeur de Rfj /M;; lorsque Nj; est grand, a sa-
voir R2,/M. Cependant, pour des sous segments de faible longueur,
on remarque qu’une ou plusieurs chaines mal équilibrées voient leurs
valeurs de jo /M;; supérieures & R2 /M, caractérisant une rigidité
locale trop importante. L’évolution monotone de R?j /M;j en fonc-

tion de NV;; assure une rigidité locale correcte des chaines polymeres.

Au vu de I'ensemble de ces propriétés, le champ de force ato-
mique est validé. Il permet une bonne reproduction, en accord avec
I’expérience, des grandeurs caractéristiques de fondus de polymere.
Il est par exemple capable de rendre compte de ’évolution de la
masse volumique du fondu en fonction de la taille des chaines le
constituant. La masse volumique du cis-PB est suivie pour diffé-
rentes masses molaires et reportée sur la figure 4.5. Elle atteint une
valeur seuil pour une certaine valeur de masse molaire et présente
au-dessous une évolution importante de la masse volumique avec la
masse molaire des chaines. Afin de simuler des fondus de polymeére
comparables a I'expérience, il est important de se placer au-dela de

TABLEAU 4.1 — Distance bout a bout et
rayon de giration moyens obtenus par dy-
namique moléculaire d’un fondu de cis-PB
a 300K.

/M;; | A% molg—?

2
ij

N;;

FIGURE 4.4 — Caractérisation de la rigi-
dité locale par le biais du coefficient carac-
téristique de Flory Cw.

—— Durant la phase d’équilibration.

—— Durant la phase d’acquisition.

--- Valeur de R%,/M expérimentale.®*

0.91 p——r——r—r———7

0.90

0.89

p/gem™®

0.88

0.87 e
0.0 3.0 6.0 9.0
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FI1GURE 4.5 — Evolution de la masse vo-
lumique d’un fondu de c¢is-PB a 300K en
fonction de la masse molaire des chaines.
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T /K

-

Configurations indépendantes

FIGURE 4.6 — Protocole suivi pour la dé-

termination de la Tj.

cette masse molaire.

Les simulations moléculaires peuvent donc étre utilisées pour la
production de configurations de fondu, celles-ci étant nécessaires au
passage a 1’échelle supérieure.

2.3 Etude de phénoménes locaux

Bien que la finalité de cette étude soit I’obtention de potentiels
mésoscopiques, I'étude des fondus de polymere a 1’échelle molécu-
laire reste utile. Il est important d’étudier le systéme aux différentes
échelles, les représentations fines de la matiere n’étant pas unique-
ment utiles pour nourrir des simulations a 1’échelle supérieure. De
nombreuses propriétés ne sont observables qu’avec ce niveau de pré-
cision, notamment des relaxations rapides de liaisons ou des phéno-
menes plus complexes comme la transition vitreuse.””

Transition vitreuse

La transition vitreuse fait partie de ces phénomenes inaccessibles
par la méthode de DPD. Les mouvements mis en jeu au voisinage
de cette transition sont locaux et sont alors inclus a l'intérieur de
la bille gros grain a 1’échelle mésoscopique. L’utilisation de simula-
tions moléculaires est alors requise pour estimer la T, d’un fondu
de polymere.

Pour ce faire, il est possible de reproduire une expérience de
dilatométrie et suivre ’évolution d’un polymere lors d’un refroidis-
sement par simulation. Néanmoins, ce type d’approche met en jeu
des vitesses de refroidissement beaucoup trop rapides et conduit &
une nette surestimation des températures de transition vitreuse.?>»%
Une autre méthode est alors appliquée et consiste a faire subir plu-
sieurs trempes a un fondu équilibré a haute température. Les tem-
pératures cibles s’étalent sur une plage de 50 a 300 K. Suite a cette
phase d’une durée de 2ns permettant d’atteindre une température
d’équilibre, une phase d’acquisition de méme durée est effectuée
(2ns). La figure 4.6 schématise le protocole suivi pour déterminer
la température de transition vitreuse. Les simulations étant effec-
tuées dans l'ensemble statistique NpT, les fluctuations de volume
sont permises est il est alors possible de suivre I’évolution du vo-
lume spécifique v = 1/p du fondu en fonction de la température
(figure 4.7). Une rupture de pente est observable et deux régimes
peuvent étre distingués.

A basse température, le volume spécifique v varie peu avec la
température, caractéristique d’un polymere a 1’état vitreux. A plus
haute température, la variation de volume est plus importante.

Le coeflicient de dilatation thermique peut étre calculé a partir
des points de la figure 4.7 et a I'aide de I’équation 2.11. La pente
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de chaque régime est alors reliée a un coefficient de dilatation et
la rupture de pente indique la transition vitreuse. Dans le cas du
fondu de cis-PB étudié, ce changement s’effectue pour une tempé-
rature légerement inférieure a la température de transition vitreuse
expérimentalement mesurée par DSC?197 (165 K). Cet écart pour-
rait étre diminué par la création de nouveaux systémes initiaux,
améliorant la statistique du tracé. Néanmoins, au-dessus de cette
Ty, un coefficient de dilatation thermique «;, de 6,5 x 1074 K1 est
calculé, en bon accord avec la valeur de 6,7 x 1074 K~! disponible
dans la littérature.”®

Les simulations moléculaires sont donc particulierement bien
adaptées a la simulation de fondu de polymeére au-dessus de leur
température de transition vitreuse, méme si la détermination de
cette température reste semi quantitative.

Relaxation segmentale

Outre les propriétés statiques des fondus, les simulations de dy-
namique moléculaire fournissent des informations sur des propriétés
dynamiques. En suivant la trajectoire au cours du temps, il est alors
possible de calculer les temps de relaxation de diverses régions du
fondu.

Il peut donc étre intéressant d’étudier la relaxation segmentale,
qui contrairement a la relaxation des chalnes, s’observe pour des
temps de modélisation accessibles par DM. Elle renseigne sur la dy-
namique des liaisons et peut étre caractérisée par la fonction Py, dé-
finie dans I’équation 3.27. L’orientation d’une liaison de type C—C,
présente le long du squelette d’une chaine de cis-PB, est alors suivie

FIGURE 4.7 — Reproduction d’une expé-
rience de dilatométrie d’un fondu de cis-
PB. Les coefficients de dilatation «, sont
calculés a partir de la pente de chaque
droite. La rupture de pente caractérise la
température de transition vitreuse Tg.

® Volume spécifique v du fondu de cis-PB
en fonction de la température.

x ap de I'état vitreux.

—— & ap de I'état caoutchoutique.
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FIGURE 4.8 — Relaxation segmentale des
différentes liaisons du cis-PB a une tempé-
rature de 300 K.

—— Liaisons CH,—CH,,.

—— Liaisons CH=CH.

—— Liaisons CH,—CH.

P, (t)

0.0

10.0
t / ps

20.0

FIGURE 4.9 — Fonction d’autocorrélation
des différents angles diédres du cis-PB a
300 K.

—— Angle CH,—CH=CH-CH,.

—— Angles CH,—CH,—CH=CH.

—— Angles CH—CH,—CH,—CH.

au cours du temps (figure 4.8).
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Un temps de relaxation caractéristique 7. peut étre extrait de
cette courbe & l'aide d’une équation du type KWW (Kolhraush-
Williams-Watts)? de la forme :

(4.2)

avec 7. la valeur moyenne caractérisant la relaxation et 5 < 1 ren-
seignant sur son hétérogénéité dynamique.

Plus 8 est faible et plus la relaxation possede de composantes
différentes. Ce temps de relaxation 7. présente ’avantage de pouvoir
étre également déterminé par une expérience RMN.!%0 L’étude de
la relaxation segmentale donne des renseignements sur la mobilité
locale du polymeére et peut étre reliée a des phénomenes macrosco-
piques comme la transition vitreuse. Si la relaxation d’une liaison
entre monomeres est plus lente dans un fondu que dans un autre a
une température donnée, la température de transition vitreuse sera
potentiellement différente. L’effet de la mobilité locale sur la relaxa-
tion segmentale est visible sur la figure 4.8, ot la double liaison C=C
relaxe moins rapidement que les liaisons simples C—C plus flexibles.

Ces considérations peuvent étre appuyées par I’étude de la fonc-
tion d’autocorrélation des torsions, permettant le suivi temporel des
angles diedres de la chaine.
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2.4 Limitations et nécessité du changement d’échelle

La relaxation a I’échelle segmentale est suffisamment rapide pour
étre facilement étudiée par dynamique moléculaire mais, comme
mentionné précédemment, cette méthode montre rapidement ses li-
mites dans le cadre de I’étude dynamique de longues chalnes ma-
cromoléculaires.

0.8
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La figure 4.10 montre la fonction d’autocorrélation du vecteur
bout a bout d’un fondu de cis-PB pour des longueurs de chaines
de 200, 100 et 50 monomeres. Cette fonction mesure le degré de
relaxation des chalnes polymeres au sein du fondu et & quelle vi-
tesse 'empreinte de la configuration initiale s’efface. La fonction
(u(t) - u(0)) ne s’annule pas au terme des 50 ns de simulation et un
ralentissement de la relaxation est observé lorsque la longueur de
chaine augmente. L’augmentation de la masse molaire des chalnes
a donc un effet similaire & une diminution de température. Pour
rappel, la relaxation des chailnes est ralentie lorsqu’on diminue la
température du systéme (comparaison des systémes a 600 a 300 K
sur la figure 4.1). Le temps caractéristique de la relaxation du vec-
teur Ree est souvent supérieur au temps de la simulation molécu-
laire, méme en considérant des chaines de faible masse molaire. La
décorrélation totale de du vecteur bout a bout n’est atteinte en DM
que pour une longueur de chaine de 25 monomeres. Ce type de sys-
teme ne peut pas vraiment étre considéré comme représentatif d’un
polymere, mais plutét d’un oligomeére. Le comportement d’un fondu
enchevétré n’est plus assuré et par conséquent il n’est pas intéres-
sant de poursuivre I’étude d’un tel systeme.

L’équation 4.2, représentée par les courbes pointillés sur la fi-

FIGURE 4.10 — Relaxation du vecteur
bout a bout a 300K pour diverses lon-
gueurs de chaine de cis-PB.

—— Csgoo, soit M = 10,8 kgmol !,

E— C4007 soit M = 5,4kg m01714

—— Cagp, soit M = 2,7kgmol .

—— Cho0, soit M = 1,35 kgmol 1.

--- Fit KWW (équation 4.2).
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TABLEAU 4.2 — Temps caractéristiques de
relaxation des chaines de longueurs diffé-
rentes dans un fondu de cis-PB a 300 K.
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FIGURE 4.11 - Déplacement carré moyen
d’un monomere de cis-PB dans un fondu
enchevétré de 10,8 kgmol~'. Le régime de
reptation, caractéristique des polymeres
enchevétrés, n’est pas atteint au cours de
la simulation de DM.
--- Loi d’échelle t*°.

Loi d’échelle t%25.

gure 4.10, permet d’extrapoler un temps caractéristique de cette
relaxation. Les valeurs de 7, 8 et 7. a une température de 300 K
sont regroupées dans le tableau 4.2.

T/ns| B | 7./ ns
Crioo | 44 | 1,00 | 44
Cooo | 22 1091 23
Cuo | 121 | 0,83 | 134
Csoo 424 | 0,71 529

La valeur de $ < 1 correspond a une relaxation s’écartant du
modele de Rouse ; en d’autres termes cette valeur suggere la présence
d’enchevétrements au sein du fondu, entrainant une hétérogénéité
dans la relaxation des chaines. Ce parameétre 8 décroit avec I'aug-
mentation de la masse molaire, signe d’un état d’enchevétrement
plus important. Le temps caractéristique 7. de cette relaxation pour
le fondu de cis-PB reste de quelques nanosecondes, méme lorsque
la longueur des chaines est divisée de moitié (100 monomeres). A
température ambiante, il réside donc une corrélation entre les confi-
gurations issues de la simulation de dynamique moléculaire de 50 ns.
Avec les moyens de calculs actuels, la dynamique moléculaire n’est
pas a méme de suivre la relaxation d’une chaine de polymere en-
chevétrée puisque la simulation d’un tel systeme sur quelques mi-
crosecondes prendrait plusieurs années a ce degré de précision. De
nombreuses propriétés, notamment mécaniques, requierent des si-
mulations aux échelles temporelles de ces relaxations et il parait
donc préférable de changer d’échelle de simulation pour étudier le
comportement des chaines au sein du fondu.

L’étude du déplacement carré moyen des monomeres (MSD) sou-
ligne également les limites de ces méthodes moléculaires. Sur la fi-
gure 4.11, le déplacement carré moyen du monomere de cis-PB va-
rie avec la racine carré du temps. Ces variations correspondent avec
celles attendues par le modele de Rouse.3? Méme si la dynamique
du polymere aux temps courts est correcte, le monomere n’atteint
jamais le régime de diffusion avec les longueurs de chaines utilisées.
Le temps simulé de 50 ns est méme insuffisant pour observer le ra-
lentissement caractéristique d’un fondu enchevétré. Rappelons que
la présence du tube de reptation affecte la dynamique de la chaine
et le déplacement du monomere montre une dépendance temporelle
en t/4. On observe toutefois sur la figure 4.11 une pente inférieure &
t'2, marquant le début du régime de reptation. Une fois encore, un
changement d’échelle s’impose pour I’étude dynamique de ce fondu
enchevétré.
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3 Passage a I’échelle mésoscopique

Les configurations de fondu de cis-PB générées par dynamique
moléculaire sont utilisées pour le développement de potentiels mé-
soscopiques conservatifs. Ceux-ci étant basés sur la structure des
chaines polymeéres, les parametres d’interaction de la DPD sont di-
rectement reliés a la spécificité chimique du polymere étudié. Cette
section traite du développement de ces potentiels chimiquement réa-
listes et plus généralement du passage de 1’échelle moléculaire a
I’échelle méscoscopique.

3.1 Théorie du travail réversible

Afin de conserver la spécificité chimique de chaque polymere et
de décrire correctement a l'aide d’un modele gros grain la confi-
guration des fondus, la structure des chaines doit étre extraite des
simulations moléculaires. Pour ce faire, la fonction de distribution
radiale g (r) (équation 3.23) décrite dans le chapitre précédent est
utilisée. Elle permet de caractériser ’organisation des particules au
sein du systeéme et fournit des informations sur la structure du fondu
a I’échelle atomique. Dans le cas de notre étude sur les polymeres,
le fondu dense est comparé & un état de référence assimilable a un
gaz idéal ou les particules n’interagissent pas mais qui possede la
densité du fondu.

A partir de ces fonctions de distribution radiale (RDF), un po-
tentiel effectif regroupant ’ensemble des interactions entre parti-
cules du fondu peut étre déterminé. Ce potentiel de force moyenne
(PMF), basé sur les RDFs, est radial et uniquement dépendant de
la distance r séparant deux particules. Il s’exprime comme :

w(r)=—kgT1In(g(r)) (4.3)
avec kg la constante de Boltzmann.

D’apres la théorie du travail réversible,?® ce potentiel est dé-
fini comme le travail réversible nécessaire pour amener deux parti-
cules du liquide, d’une distance infinie a une distance r donnée. La
construction du potentiel d’interaction a partir des RDFs provenant
de simulations moléculaires permet d’injecter les détails atomiques
dans les billes mésoscopiques.

3.2 Nivellement

Lorsque 'on passe d’une simulation moléculaire a une simula-
tion mésoscopique, il est nécessaire de redéfinir la représentation
du systeme. Ce changement de description constitue la procédure
de nivellement ou coarse-graining et le degré de nivellement \ est
défini comme le nombre de monomeres inclus dans une bille méso-
scopique, particule élémentaire de la DPD.
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FIGURE 4.12 — Principe du niv
d’une configuration atomistique.

Le centre de masse R, de la bille gros grain est défini comme le
centre de masse des A monomeres consécutifs selon :

1 nA
R, =4 ; mir; (4.4)

avec n le nombre de particules par monomere, A le nombre de mo-
nomeres par bille, r; et m; respectivement la position et la masse
de la particule ¢ et M la masse de la bille telle que :

n
M=>"m; (4.5)
=1

Cette procédure de nivellement est illustrée sur la figure 4.12 ou
I’on observe la réduction du nombre de particules représentant une

n=5

Au cours de cette procédure, un compromis doit étre effectué
vis-a-vis de ce degré de nivellement. Il serait intéressant de choi-
sir un degré de nivellement important pour réduire au maximum
le nombre de degrés de liberté du systeme. Ainsi, le parcours de
I’espace des configurations serait accéléré. Cependant, le calcul de
certaines propriétés n’est possible que si la représentation du sys-
téme le permet. Une telle représentation, ou A est élevé, ne serait
plus & méme de reproduire le comportement d’'un fondu de poly-
mere enchevétré. En effet, les différents phénomenes responsables
de ce comportement seraient inclus dans une bille mésoscopique
trop « grosse » et la méthode ne pourrait plus rendre compte de la
physique des enchevétrements.

A Tinverse, le choix d’un nivellement trop faible permettrait
I’étude de relaxations rapides mais nécessiterait 1'utilisation d’un
pas de temps volontairement petit. Un tel pas de temps, couplé a
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une diminution minime du nombre de particules du systéme, ré-
duit considérablement Defficacité et 'intérét d’une méthode méso-
scopique. Le degré de nivellement A ne doit donc pas étre choisi
arbitrairement et dépend des phénomenes que I’on souhaite traiter.

Un nivellement de 5 monomeres par bille est retenu au cours de
cette étude. Suite a ce nivellement, la masse d’une bille mésosco-
pique de cis-PB est alors de 270 gmol ™! et reste bien inférieure &
la masse d’enchevétrement M, estimée? a 2400 gmol~'. Ces par-
ticules DPD sont ensuite utilisées pour représenter des chaines de
masse M > M, pouvant atteindre 10,8 kgmol !, soit 40 billes gros
grain, et ainsi espérer rendre compte de la physique des enchevé-
trements. L’étude des propriétés mécaniques d’un fondu enchevétré
peut étre effectuée tout en conservant un pas de temps « mésosco-
pique » de l'ordre de quelques dizaines de femtosecondes. Au cours
de ce travail, un pas de temps de 50 fs est utilisé sans qu’aucun croi-
sement de liaisons ne soit détecté durant la dynamique, conservant
ainsi les contraintes topologiques du systeme enchevétré.

Billes glissantes, augmentation de la statistique

Le nivellement est effectué a partir des configurations microsco-
piques. Plus le nivellement est important et plus le nombre de billes
dans le systeme est faible. La construction du potentiel de force
moyenne requiert cependant une bonne statistique sur les fonctions
de distribution de paires pour que la force résultante ne soit pas trop
bruitée et discontinue. Ces « bruits » engendrent de gros problemes
de stabilité du systeme. Pour un changement infime de la distance
r entre deux particules, la force subie par celles-ci peut changer de
signe. Pour palier a ce probléme et ne pas avoir a traiter un tres
grand nombre de configurations, un maximum d’information est ex-
trait de chaque configuration microscopique.

Les billes mésoscopiques sont construites en formant toutes les
combinaisons possibles de A monomeres pour chaque chaine. Le ni-
vellement principal est celui que 1'on peut qualifier d’intuitif (fi-
gure 4.14a) et débute dés le premier atome. Les nivellements sui-
vants excluent successivement les premiers atomes du premier mo-
nomere pour former un nouveau systéme gros grains (figure 4.14b).
Le glissement des billes mésoscopiques le long de la chaine polymeére
augmente significativement la statistique des fonctions de distribu-
tion de paires.

Cette augmentation artificielle du nombre de conformations per-
met d’utiliser uniquement 10 configurations moléculaires de cis-PB,
tout en ayant des RDFs bien définies. Les configurations sont néan-
moins choisies décorrélées les unes des autres. Pour cela, elles sont
issues de configurations équilibrées et décorrélées statistiquement a
haute température.

FIGURE 4.13 — Illustration d’une boite de
simulation contenant un fondu de cis-PB
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FIGURE 4.14 — Amélioration de la statis-
tique du nivellement avec A\ = 3.

(a) Nivellement « intuitif ».

(b) Glissement des billes le long de la

chaine.

Chapitre 4 — Développement de potentiels mésoscopiques

() (b)

Potentiels d’interaction initiaux

Pour simuler un fondu de polymeére, nous avons pu voir dans
le chapitre précédent que la force conservative était scindée en plu-
sieurs composantes : une force dite non liée et une force de liaison
entre billes permettent de simuler une chaine polymere. Le potentiel
d’interaction total s’exprime alors comme :

wg\oml = w&lb + w? (4.6)

Cette séparation fait ’approximation de ’absence de corrélation
entre les différents degrés de liberté du systéme. La fonction de
distribution radiale est également divisée en différentes parties et
chacune permet le calcul du potentiel d’interaction correspondant.

Wit (r) = — kTl (g* (1)) (4.7)
w]f\’ (r) =—kpTln (gk (7“))

Les potentiels d’interaction bille-bille intermoléculaires et intra-
moléculaires sont obtenus a partir des RDFs calculées sur les confi-
gurations nivelées (figure 4.15). La fonction de distribution radiale
non liée prend en compte toutes les paires de particules, a I’exception
de celles participant a la méme liaison. En ce sens, le potentiel non
lié gere indépendamment 'interaction entre deux billes de chalnes
différentes ou faisant partie de la méme chaine. Dans ce dernier cas,
le potentiel n’est appliqué que si les deux particules sont séparées
de plus d’une liaison.

Lorsque g (r) = 0, la valeur de w) () ne peut pas étre détermi-
née d’apres ’équation 4.8. Une extrapolation gaussienne est alors
utilisée pour les valeurs de r faibles de fagon que la fonction wy ()
reste continue et dérivable.
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FiGURE 4.15 — Distributions de paires et potentiels obtenus & partir de ’équation 4.8 appliquée sur les configurations
atomistiques d’un fondu de cis-PB nivelées a A = 5.

(a) RDF de paires non liées.  (b) Distribution de liaison.  (c) Potentiel d’interaction non lié.  (d) Potentiel de liaison.

Répulsion segmentale, potentiel de pliage

Malgré le nivellement utilisé (A = 5), la figure 4.15a montre
un certain volume exclu entre les particules. Il est représenté par
I’annulation de la fonction de distribution radiale pour les faibles
valeurs de r. Lorsque le nivellement devient trop important, celui-ci
disparait puisque les billes sont extrémement « molles » et s’inter-
pénetrent.

Ce volume exclu permet une répulsion importante des parti-
cules lorsqu’elle se trouve a une distance r faible I'une de 'autre.
En effet, contrairement a la force conservative classique des simu-
lations DPD, la partie répulsive du potentiel non lié mésoscopique
réaliste obtenu est similaire & celle d’un potentiel Lennard-Jones.'0!
Ainsi, les violations de topologie au sein du fondu sont trés rares et
il n’est pas nécessaire d’ajouter une force de répulsion segmentale
supplémentaire,'°? modifiant la structure et les grandeurs thermo-
dynamiques du systeme. De plus, la calibration du champ de force
mésoscopique est perturbée par ’ajout de cette force empirique, ce
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FIGURE 4.16 — Interaction de pliage pour
un fondu de cis-PB.

—— Distribution angulaire en cosinus.
—— Potentiel d’angle.

qui pourrait remettre en cause le caractere quantitatif de 'approche.
La répulsion segmentale augmente également le nombre d’interac-
tions a prendre en compte et donc le temps de simulation.

La conservation des contraintes topologiques, dues au non croi-
sement des chaines polymeres, autorise I’étude de fondus enchevé-
trés. Le désenchevétrement observable est donc directement relié au
désentrelacement des chaines polymeres les unes avec les autres, et
non pas lié a des phénomeénes non physiques de chaines « fantomes ».

Cependant un autre probléme intervient lorsque le degré de ni-
vellement augmente. La longueur de Kuhn, représentant la longueur
nécessaire pour considérer les chaines comme un enchainement de
segments aléatoirement orientés, est alors inférieure a la taille de
la bille mésoscopique. La conformation des chaines peut étre dé-
crite par une marche aléatoire et toutes les orientations sont équi-
probables. Les angles formés entre trois billes successives peuvent
donc prendre n’importe quelle valeur ; en particulier, il est possible
d’observer des angles nuls, ce qui n’est pas a priori physiquement
réaliste. Pour éviter de tels phénomenes, le pas de temps peut étre
diminué mais l'intérét de ’approche mésoscopique est perdu. Une
autre solution consiste en 1'utilisation d’un potentiel angulaire, une
troisieme composante est donc ajoutée & la force conservative. Ainsi,
la distribution angulaire des billes est calculée a partir des configu-
rations atomistiques et 'inversion de cette distribution fournit un
potentiel angulaire que I'on applique au cours de la simulation DPD.

w&OtaI = wﬂ\lb + w}\) + w}\)en (4.8)

WR (6) = kT In (g3 (6))

On remarque sur la figure 4.16 que les petits angles sont dé-
favorisés par le potentiel angulaire afin de tendre vers le modele
de la chaine & rotation libre (FRC), c’est & dire ou la distribution
des angles le long des chaines vérifie la statistique de Boltzmann.
Ce potentiel ne se substitue pas a la force conservative non liée,
les particules en position 1-3 subissent a la fois la force non liée
et la force dérivant de ce potentiel angulaire. Pour des valeurs de
A faibles, il peut étre pertinent d’ajouter un potentiel pour 'angle
diedre formé par quatre billes consécutives.'%® Néanmoins, le déve-
loppement d’un potentiel de torsion n’est pas requis pour le degré
de nivellement choisi dans cette étude (A = 5).

3.3 Inversion Itérative de Boltzmann

L’ensemble des potentiels ayant été développés, ils se présentent
initialement sous la forme :

w(r)lb,b,ben — —kpTIn (g(r)lb,b,ben> (4.9)
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Cependant, leur utilisation dans un simulation de DPD ne four-
nit pas de résultats satisfaisants. Les données structurales, comme
les fonctions de distribution radiale, obtenues via des simulations
mésoscopiques ne sont pas en bon accord avec celles obtenues lors
des simulations moléculaires (figure 4.17). Un ajustement des poten-
tiels par le biais d’un processus itératif est alors requis. Malgré une
mauvaise reproduction des interactions au sein d’un fondu dense, les
potentiels initiaux wq () constituent néanmoins un point de départ
acceptable en vue d’un ajustement. Pour ce faire, I'inversion itéra-
tive de Boltzmann (IBI) est utilisée. Cette méthode a été développée
par Miiller-Plathe!® et permet, une fois les potentiels ajustés, de
rendre compte de la structure correcte d’'un fondu de polymere a
I’échelle mésoscopique.

Ainsi, a aide de ces potentiels de départ, une trajectoire est
simulée par DPD et les fonctions de distribution de paires g (r) sont
calculées a partir de ces configurations mésoscopiques (figure 4.17).
Une correction est ensuite apportée & wg (7) et les nouveaux poten-
tiels w (r) sont recalculés de telle sorte que :

(4.10)

wit1(r) =w; (r) + kgTIn ( 9:(r) )

gcible (T‘)

avec geible (1) = go (r) la distribution de paires calculée & partir des
configurations atomistiques et g; (r) celle issue de la simulation mé-
socopique utilisant les potentiels wj (7).

L’ajustement des potentiels est effectué simultanément sur les
potentiels non lié, 1ié et angulaire. Le schéma itératif de 1’équa-
tion 4.10 est répété jusqu’a la convergence des distributions de paires
et donc des potentiels d’interaction (figure 4.18).

A la suite de cet ajustement, les différentes RDFs obtenues
I'aide du modele mésoscopique reproduisent de fagon correcte la
structure du fondu de cis-PB. Leur convergence s’observe rapide-
ment et les potentiels d’interaction associés sont représentés sur
les figures 4.18 et 4.19. Il est cependant nécessaire que le calcul
des RDFs soit effectué sur un nombre important de configurations.
Ainsi, la structure du fondu de polymere peut s’équilibrer et étre
représentative des modifications apportées aux potentiels. Les ité-
rations doivent alors étre séparées d’environ 1ns, ce qui correspond
a 20000 pas en utilisant un pas de temps de 50fs. La convergence
de ’ensemble des distributions de paires est généralement observée
apres un cycle de 5 itérations.

Discrétisation des potentiels

Au cours de ce processus d’itération, 'utilisation d’une forme
analytique pour les potentiels d’interaction n’est plus envisageable.
Des potentiels tabulés sont alors introduits. Ils sont définis par leur
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0.03 p=——r=——r——r——r—
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FIGURE 4.17 — Reproduction des g (r) a
I’aide d’une simulation DPD.

—— g (r) obtenues avec les potentiels
wo (7).

--- go(r) calculées & partir des simula-
tions atomistiques.

(a) Interaction non liée.

(b) Interaction de liaison.
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FIGURE 4.19 — Interaction de pliage entre particules consécutives formant un angle suite a ’application de la méthode IBI.
(a) Distribution de paires angulaire.
(b) Potentiel d’interaction résultant.
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nombre de points n, l'intervalle entre ces points dr ainsi qu’une
valeur ro de départ. La valeur du potentiel w (r;) est tabulé avec r;
qui s’exprime comme :

ri=ro+(i—1)or avec i=1,...,n (4.11)

La valeur du potentiel n’est connue que pour des valeurs de
r; discrétes. Pour obtenir la valeur du potentiel quelle que soit la
valeur de r, le concept de spline cubique est utilisé.'%® La valeur du
potentiel pour un r quelconque devient :

w (r) = Aw; + Bwiy1 + Cw; + Dwy, (4.12)

avec w! la dérivée seconde de w au point i et A, B, C et D les
coeflicients dépendant de r définis comme :

A:ro+i5r—r
or
. _r—rg—(i—1)dr
B=1-A= 5
C :% (4% - 4) or2 (4.13)

D :é (B* - B) or?

Ce type d’interpolation spline cubique est plus adapté qu’une
simple interpolation linéaire car la fonction w (r) générée est dé-
rivable et sa dérivée est continue. Ces éléments sont importants
puisque la force entre les particules dérive de ce potentiel w (r).
Cette dérivée prend la forme suivante :

;) dw Wil — w;
w=sE—_— =

dr or
2 _
- Mleglér (4.14)
B? -1
e

Les équations 4.12 et 4.14 nécessitent de connaitre la valeur de
la dérivée seconde w” (r) pour tout r. Elle s’obtient avec I'extrapo-
lation linéaire suivante :

2
,  d'w _

= Aw; + Bwj\ (4.15)
L’algorithme d’obtention de w;’; ,, & partir des valeurs tabulées
de w; est présenté plus en détails dans la référence [105]. L’expression

des différents potentiels devient :
W™ (i) = —kpTIn (g"PP (v + (i = 1) o) ) (4.16)

avect=1,...,n.
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FIGURE 4.20 — Fluctuations de pression
d’un fondu de c¢is-PB lors d’une simulation

DPD dans ’ensemble NpT a 300 K.

—— Avant lajout de Awpress

72MPa).

(p

—— Apres correction de la pression p =

0,1 MPa.

3.4 Correction de la pression

Une fois les potentiels ajustés a I'aide de la méthode IBI décrite
jusqu’ici, ceux-ci sont capables de reproduire correctement les diffé-
rentes fonctions de distribution radiale des simulations moléculaires.
Bien que la structure soit correctement reproduite (figures 4.18 et
4.19), les propriétés d’ensemble telles que ’énergie ou la pression
sont trés mal estimées.

Cette mauvaise estimation de la pression est partiellement liée
au nivellement des configurations de DM. De plus, la construction
des potentiels de départ et les itérations successives ont rendu ces
potentiels fortement répulsifs. La pression résultante est surestimée
(figure 4.20) malgré une reproduction correcte de la structure du
fondu. La pression calculée au sein du fondu de cis-PB a 300 K est
de 72 MPa, ce qui dévie fortement des conditions thermodynamiques
appliquées aux configurations atomiques (p = 0,1 MPa). Sous une
telle pression, le modele est incapable de rentre compte efficacement
du comportement d’un polymere soumis aux conditions normales de
température et de pression.

Dans 'optique d’utiliser ces potentiels dans ’ensemble NpT, la
pression doit étre corrigée pour pouvoir autoriser les fluctuations
« naturelles » de la boite de simulation. Un biais est appliqué au
potentiel'® non lié, le rendant plus attractif et visant & restaurer la
pression. Il se présente sous la forme :

Atpress = A <1 - T) (4.17)

Tc

ol A est obtenu par un processus itératif jusqu’a convergence et 7.
le rayon de coupure du potentiel pour lequel w () s’annule. D’un
point de vue théorique, le parametre A doit également pouvoir étre
déterminé & I’aide de Pexpression du viriel.'06

L’application de ce biais influe peu sur la structure du fondu.
Néanmoins, la méthode IBI est & nouveau effectuée a partir du
potentiel corrigé comprenant 5 itérations d’une nanoseconde cha-
cune. Une fois la convergence des distributions de paires atteintes,
la pression du systeme fluctue autour de 0,1 MPa et ’accord entre
les RDFs atomiques et mésoscopiques reste excellent (figures 4.20
et 4.21). Des simulations mésoscopiques sont alors effectuées dans
I’ensemble NpT et donnent acces a des grandeurs comme la densité
du fondu de polymere. Elles sont également plus a méme de repré-
senter le comportement « réel » de ces systemes, les techniques expé-
rimentales étant généralement effectuées a pression atmosphérique.
La figure 4.21 montre la différence du potentiel non lié incluant la
correction de pression avec celui directement issu de la méthode IBI.
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FIGURE 4.21 — Influence de la correction de pression sur (a) les fonctions de distributions de paires non liées et (b) les
potentiels non liés. L’ensemble des ces propriétés sont issues du processus complet IBI.

Sans la correction de pression.

—— Avec la correction du potentiel.

4 Conclusions

La premiere étape de cette démarche multi-échelle a été de s’as-
surer de la validité des simulations atomistiques. De par leur struc-
ture moléculaire, la construction de systemes polymeres peut étre
complexe et la plupart du temps effectuée a faible densité. Des
phases d’équilibration ont donc été menées jusqu’a 'obtention du
comportement idéal des chaines, & savoir un rapport R2,/ Rg =6 et
une distribution gaussienne des distances bout a bout.

Des études structurales et dynamiques ont ensuite été réalisées,
de nombreuses propriétés n’étant accessibles qu’a cette échelle de
représentation. Ainsi la température de transition vitreuse, la dila-
tation thermique ainsi que les relaxations segmentales ont été quan-
tifiées et confrontées avec des données expérimentales. Malgré un
trés bon accord avec l'expérience, les simulations atomistiques ne
sont pas & méme de rendre compte des relaxations plus lentes. La
décorrélation du vecteur bout a bout R, n’est pas observée, tout
comme ne l’est pas le régime de reptation caractéristique de poly-
meres enchevétrés de masse molaire importante.

Un passage a l’échelle supérieure est alors réalisé, par le biais
d’un nivellement et du développement d’un champ de force méso-
scopique. La méthode DPD a subi diverses modifications, notam-
ment au niveau des potentiels d’interaction devenus tabulés et plus
répulsifs. Ces changements peuvent remettre en question ’emploi
du terme DPD pour les simulations effectuées au cours de ces tra-
vaux, celle-ci étant a l'origine caractérisée par la mollesse des inter-
actions entre particules. Néanmoins, cette dénomination est conser-
vée puisque la partie dynamique reste assurée par les relations de
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fluctuation-dissipation (équation 3.11) propres a cette technique.

La méthode d’inversion itérative de Boltzmann permet d’obte-
nir relativement rapidement des potentiels d’interaction, capable de
reproduire des propriétés structurales comme les fonctions de dis-
tributions de paires. Cependant, d’autres grandeurs expérimentales
comme la pression nécessitent un ajustement supplémentaire. Une
fois effectué, celui-ci n’interfere pas sur la bonne reproduction de la
structure du fondu de polymere. Toutefois, 'unicité des potentiels
initiaux (équation 4.3) n’est pas maintenue au cours des processus
d’ajustements itératifs. De plus, lors de la correction de pression, il a
été montré que les distributions de paires peuvent étre correctement
reproduites a ’aide de potentiels présentant des formes différentes.

La méthode ne fournit pas un potentiel d’interaction unique;
il existe théoriquement une multitude de potentiels respectant la
relation du viriel et pouvant reproduire les données structurales des
configurations atomistiques. Par conséquent, rien n’assure qu’il soit
capable de reproduire d’autres propriétés du systéme atomistique
de départ. Le chapitre suivant traite de ’aspect quantitatif de la
méthode et la simulation de divers systemes est effectuée en vue
d’étudier la transférabilité de cette approche multi-échelle.
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Le chapitre précédent vient d’expliciter la méthode d’obtention
des potentiels mésoscopiques, mais seules quelques propriétés ont
été vérifiées, comme la structure des chaines (g (r)) et la pression
macroscopique. Une étude plus approfondie des propriétés des fon-
dus de polymeres doit étre menée, en vue de valider 'approche
multi-échelle. Dans une premiere section, le cis-PB est étudié en
détail, tant au niveau structural que dynamique. La suite du cha-
pitre est consacrée a ’étude de la transférabilité des potentiels gros
grain. Cette transférabilité est testée sur plusieurs parametres dont
la température, la masse molaire des chaines et la nature chimique
des monomeres. Elle peut se présenter sous différentes formes. Par
exemple, les potentiels peuvent directement étre transférés d’un sys-
teme a 'autre, du moment que seule la température change. Ce-
pendant, il parait évident que ces potentiels sont tributaires des
conditions dans lesquelles ils ont été développés et ne peuvent pas
étre utilisés avec n’importe quel systeme. La modification du de-
gré de nivellement A ou du type de monomere considéré implique
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par exemple un nouveau développement des potentiels. Malgré tout,
la méthode précédemment décrite reste identique, quel que soit le
systeme étudié.

1 Validation de ’approche multi-échelle

1.1 Conditions de simulation
Unités réelles

Au cours de ces travaux, le développement de potentiels méso-
copiques vise la prédiction quantitative des propriétés de fondu. En
ce sens, il est nécessaire de modifier les unités classiques de la DPD.
Les unités utilisées tout au long des simulations mésoscopiques sont
qualifiées de réelles, par opposition aux unités réduites de la DPD
dans son formalisme initial. Les simulations peuvent ainsi étre di-
rectement confrontées aux mesures expérimentales, sans qu’un re-
dimensionnement des grandeurs calculées soit nécessaire. L’analyse
dimensionnelle des équations du mouvement fixe 'unité de temps
DPD & la nanoseconde lorsque les énergies sont en Jmol™!, les
masses en kg mol~! et les longueurs en nm. La valeur du coefficient

de friction v s’exprime alors en kgmol~!ns™!.

Parameétres des simulations

Les simulations mésoscopiques de cis-PB sont effectuées dans
I’ensemble NpT a une température de 300K et a une pression
de 0,1 MPa. La pression est controlée a l’aide de l’algorithme de
Berendsen?? avec un parametre Qp de 0,1 MPas. Le systeme, com-
posé de 40 chaines de 40 billes chacune, est simulé avec un pas de
temps de 50 fs. Le rayon de coupure 7. des interactions non liées est
fixé & une valeur de 4nm et le coefficient de friction v de la DPD
est choisi & 300 kgmol~! ns™!. Il est évident que les propriétés dy-
namiques du fondu sont impactées par le choix de ce parametre +,
tout comme le choix du rayon de coupure.'”1%® Ces choix ont été
préalablement effectués en se basant sur les travaux effectués par
Lahmar et Rousseau.'%® Ils ont étudié I'influence de r. et + sur la
dynamique globale et locale d’'un fondu de polymere et ont conclu
qu’une valeur de v de 300kgmol ! ns~! permet une reproduction
correcte des temps de relaxation des chalnes polymeéres. Ainsi, au-
cun facteur de redimensionnement n’est requis pour corriger la dy-
namique du fondu, méme s’il sera montré ultérieurement que des
études approfondies restent nécessaires pour aboutir a une repro-
duction parfaitement quantitative de celle-ci.

Le degré de nivellement est conservé a 5 monomeres par bille,
conduisant & une particule de masse égale & 270 gmol™!. La force

conservative utilisée au cours des simulations de DPD dérive du

potentiel wi°*?! (7) incluant la somme des potentiels wi® (r), Wb (r)

et wken (r) représentés sur les figures 4.18 et 4.19. L’acquisition des
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données est réalisée au cours d’une simulation de 20 millions de pas
correspondant & un temps simulé de 1000 ns. Le fait d’atteindre de
tels temps de simulation permet de pouvoir faire 1’équilibration du
systeme a 300 K et ne plus avoir recours a l'utilisation d’une tem-
pérature fictive de 600 K.

Afin de valider la méthode et plus précisément les potentiels mé-
soscopiques développés, diverses propriétés d’'un fondu de cis-PB
sont extraites de simulations de DPD et confrontées avec les va-
leurs expérimentales disponibles dans la littérature. A la différence
de la phase de développement des potentiels, les configurations mé-
soscopiques de départ n’ont plus aucun lien avec les configurations
atomistiques et sont générées aléatoirement. Une période d’équili-
bration d’une centaine de nanosecondes est alors effectuée, préala-
blement a tout calcul.

1.2 Structure du fondu de cis-PB

Une partie de la structure a déja été étudiée lors du chapitre
précédent par I'intermédiaire des fonctions de distributions de paires
(figures 4.18 et 4.19). Malgré le fait que ces distributions fournissent
de nombreuses informations sur ’organisation du fondu et peuvent
étre directement reliées & des grandeurs expérimentales (S (¢)), il
est tout de méme souhaitable de vérifier que les autres grandeurs
structurales sont également correctement décrites.

() (b)
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100 T T T I T I ! I !

0.95

0.90
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o
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ot
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FIGURE 5.1 — Evolution temporelle de propriétés thermodynamiques et structurales d’un fondu de c¢is-PB de 10,8 kg mol™*
au cours d’une simulation DPD.

- -~ Valeurs expérimentales issues de la référence [94].

(a) Masse volumique & 0,1 MPa et 300 K.

(b) Distance bout & bout R%, (——) et rayon de giration Ré (—) des chaines polymeéres. La valeur du rayon de giration est
exprimée comme 6R§ /M pour rendre compte du comportement gaussien des chaines conduisant & RZ,/ Ré = 6.

La figure 5.1a montre 1’évolution temporelle de la masse vo-
lumique du cis-PB au cours d’une simulation de DPD. La valeur
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/R2 / gem™®
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t / ns

FIGURE 5.2 — Rapport entre la distance
bout & bout R2, et le rayon de giration Ré
des chaines de cis-PB. Un rapport de 6
caractérise le comportement d’une chaine
gaussienne idéale.

moyenne obtenue & 300K est de 0,89 + 0,02 gcm 3. Les potentiels
mésoscopiques offrent une excellente reproduction de la masse volu-
mique du cis-PB avec une déviation de 1% de la valeur determinée
expérimentalement de 0,90 gcm™>.%* La correction de pression ef-
fectuée sur le potentiel non lié lors de son optimisation est efficace
et permet la simulation correcte du fondu dans ’ensemble NpT au-
tour de la pression atmosphérique. Le développement de potentiels
réalistes ouvre ainsi la voie vers la prédiction quantitative de gran-
deurs macroscopiques.

Le traitement des configurations mésoscopiques permet égale-
ment de remonter & la distance bout & bout. Cette distance, ou
plutdt son carré, est caractéristique d’un polymere donné lorsqu’elle
est normée par la masse molaire du fondu. A Péchelle mésoscopique,
son calcul nécessite une attention particuliere. Le nivellement de la
configuration atomistique entraine une perte d’information au ni-
veau des bouts de chaine et généralement R3°™ > RMé°  Cepen-
dant, les dimensions des chaines simulées et le degré de nivellement
faible autorisent 1’approximation RTé° ~ R¥em En moyennant
sur I'ensemble de la trajectoire de DPD (figure 5.1b), une valeur de
0,71 £ 0,08 A2mol g~! est obtenue pour R%, /M. L’écart & la valeur
expérimentale? (RZ,/M=0,758 A2molg™!) est de 5%. L’évolution
de R2,/M en fonction du temps est reportée sur la figure 5.1b, tout
comme la valeur du rapport Ré /M. Le rapport de la distance bout
a bout sur le rayon de giration Rge / Ré de 6,1 est en accord avec
la valeur attendue de 6 pour des chaines gaussiennes idéales'” (fi-
gure 5.2).

Comme dans le cas des simulations atomistiques, il est possible
de caractériser 1’état de relaxation des sous segments composant la
chaine. La grandeur RZ-QJ- /M;; issue de ’équation 2.26 est donc tra-
cée en fonction du nombre de liaisons n;; composant la sous chaine
(figure 5.3). Cette quantité augmente de maniére monotone jusqu’a
atteindre un plateau. Sa valeur est proche de la valeur R2,/M at-
tendue lorsque n;; = (N —1).

Le méme calcul est effectué pour un systeme dont les chaines
ne sont composées que de 8 billes, soit 40 monomeres. Bien que
les chalnes soient trop courtes pour atteindre la valeur du plateau,
I’évolution de Rzzj /M reste similaire & celle de longues chaines équi-
librées. Le comportement attendu & partir du modele de la chaine
a rotation libre (FRC) est également représenté sur la figure 5.3.
Le modele utilise les parametres [;; = 1,05nm pour la longueur
moyenne d’une liaison et cosf;;; = —0,296 correspond a la valeur
moyenne du cosinus de ’angle formé par deux liaisons consécutives.
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Es ' en fonction de la longueur n;; d’une sous
L@ J chaine de cis-PB.
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04} . e M = 2,16kgmol !, soit 8 billes.
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En utilisant ce modeéle, le rapport R?j /nij s’exprime comme :

2

nij

1 — cos 0
1 4 cos Qijk

- (5.1)
2cos b, [1 — (—cosbijr)"7] 1 | o 2
lij lij

(1 + cos 912]1@) Nij = Cn

ij

ot Cy,; est le coefficient caractéristique de Flory,'® qui pour rappel
sature vers une valeur limite Cs, ~ R2,/NI? pour un nombre de
liaisons largement supérieur au nombre moyen de liaisons entre en-
chevétrements. La comparaison avec ce modele est pertinente puis-
qu’aucun potentiel n’est ajouté pour caractériser ’angle diédre entre
quatre particules DPD. Comme le montre la figure 5.3, le rapport
calculé a partir de la modélisation gros grain est en parfait accord
avec celui prédit par le modele de la chaine a rotation libre pour
toutes les tailles de chaine. L’équilibration du fondu & 1’échelle gros
grain est assurée au terme de la simulation mésoscopique. La valeur
plateau de Rfj /M;; n’est cependant atteinte que pour des valeurs
de n;; trés proche du nombre de liaisons totale des chaines des sys-
temes étudiés. On pressent d’ores et déja que la masse molaire des
chaines polymeres est insuffisante pour rendre compte du compor-
tement de polymeres fortement enchevétrés.

Le modele FRC étant capable de décrire correctement la confor-
mation des chaines du fondu, le potentiel angulaire doit gouverner
a lui seul la distribution angulaire. La distribution des angles de
liaison, calculée & partir des simulations mésoscopiques, est repré-
sentée sur la figure 5.4. La probabilité P (6) d’obtenir un angle 6
uniquement avec le potentiel wPe" (6) est également ajoutée. Cette

Modele de la chaine a rotation libre
(FRO).
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0.02

probabilité P (6) s’exprime sous la forme :

wben
P (0) = Asinfexp (—ﬁ) (5.2)

Elle est calculée en ajustant le potentiel w”® () de la figure 4.19b
avec une équation quadratique C' [cos 6 + 1}2, visible sur la figure 5.4b.
En considérant [ P (0)d# = 1, le facteur de normalisation A de
I’équation 5.2 s’écrit comme :

A= 2m/C/kgT
180y/merf (2/CTksT)

(5.3)

(b)

3.0

2.0

1.0

When (8) / kJ mol—!

0 /°

. 0.0

120 180 -1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0

cos 6

FIGURE 5.4 — Distribution angulaire d’un fondu de cis-PB en utilisant un degré de nivellement de A = 5.

(a) Distribution des angles (——) formés par les liaisons entre billes au cours de la simulation DPD et distribution angulaire
attendue (- - -) par le modele FRC.
(b) Potentiel angulaire w™ (§) (——) développé a l'aide de la méthode IBI et ajustement quadratique C [cos 6 4 1] (- - -)

effectué sur le potentiel W™ (6).

La distribution angulaire moyennée sur ’ensemble de la trajec-
toire DPD correspond bien a celle calculée a ’aide de I’équation 5.2.
Le comportement des angles formés par les liaisons entre billes est
donc majoritairement gouverné par le potentiel angulaire, comme
prévu par le modele FRC.

1.3 Dynamique du fondu

La dynamique du fondu est tout d’abord étudiée en calculant
la fonction d’autocorrélation du vecteur bout & bout Ree, définie
par ’équation 3.25. Cette fonction est suivie pour des longueurs de
chaine différentes, a savoir 4, 8 et 40 billes (figure 5.5).
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Pour le systéme composé de 40 chaines de 4 billes, la fonction
s’annule au bout de quelques nanosecondes tandis que la décor-
rélation des chaines de 40 billes n’a lieu que pour des temps de
quelques microsecondes. Pour cette taille de chaine, la relaxation
du vecteur bout a bout est proche de celle obtenue par les simu-
lations atomistiques (courbe pointillée de la figure 5.5). La dyna-
mique des chalnes est correctement reproduite a 1’échelle méso-
scopique, justifiant ainsi 'utilisation d’un coefficient de friction -y
de 300 kgmol ! ns~!. Comme la plupart des modélisations utilisant
une représentation gros grain de la matiere, la dynamique du fondu
simulée par DPD reste légerement trop rapide et pourrait étre amé-
liorée par une optimisation fine du coefficient de friction . De nou-
velles approches ont été abordées récemment!?? et visent & déter-
miner la force de friction avec une approche bottom-up similaire a
celle développée ici pour les forces conservatives. Elles sortent néan-
moins du cadre de ce travail de these et ne seront pas plus détaillées.

Il est toutefois important de noter qu’avec une modélisation més-
coscopique, il est possible d’atteindre la relaxation compléte des
chaines polymeres constituées de 200 monomeéres (40 billes) alors
qu’elle n’est pas observée avec les simulations moléculaires. En ef-
fet, la simulation d’un fondu de polymeére sur 2 ps requiert 1 semaine
en DPD sur une machine de calcul classique (12 coeur de 2,66 GHz
chacun). La méme simulation demanderait plus de 2 ans pour at-
teindre ces 2ps sur la méme architecture en utilisant une repré-
sentation atome unifié et pres d’un siecle avec une représentation
tout atome du systéme. Cela montre I'attrait des modeles gros grain
pour la prédiction de propriétés thermodynamiques, structurales et
dynamiques des systemes polymeres de masse molaire importante.

FIGURE 5.5 — Fonctions d’autocorrélation
du vecteur bout a bout du cis-PB pour
des longueurs de chaines différentes en uti-
lisant le modele gros grains.

—— Casoo, soit 40 billes.

—— Cise0, soit 8 billes.

—— Cago, soit 4 billes.

--- Ajustement issu du Cggp simulé a
I’échelle moléculaire.
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FIGURE 5.6 — Déplacements carrés
moyens des billes constituant les chaines
de cis-PB.
—— Cso0, soit 40 billes.
— 01607 soit 8 billes.
E— Cgo, soit 4 billes.
Loi d’échelle en ¢'/2,
- -- Loi d’échelle en t'.

La dynamique de ces trois tailles de chaines (4, 8 et 40) est
également étudiée par le biais du déplacement carré moyen (MSD)
(figure 5.6). A cause du degré de nivellement élevé (A = 5), le ré-
gime balistique en #? n’est pas visible. Les résolutions temporelles
et spatiales imposées respectivement par le pas de temps et la di-
mension de la bille empéche 'observation de ce régime. Aux temps
courts, on remarque cependant une accélération de la dynamique
par rapport au régime de Rouse, conduisant a une pente légerement
supérieure a t%°.

104 é LN RLL | LN RLL | LR ALY | LR ALY | LN LLL | LI RLLL
103 3

102 3

MSD / nm?

10! E

1072 107! 10° 10 10? 103 10
t / ns

Pour des chaines de faible longueur, la transition entre le régime
de Rouse et le régime d’Einstein de diffusion libre (t!) s’observe a
des temps de quelques nanosecondes. Ce changement s’opére pour
des temps d’autant plus grands que la longueur de chaine augmente,
comme attendu par les temps de Rouse associés a ces tailles. Pour
les chaines les plus longues, la transition s’observe aux alentours de
la microseconde, similaire au temps observé pour la décorrélation
complete du vecteur Ree. Un léger ralentissement est également re-
marqué par rapport a la dynamique de Rouse. Cependant les chalnes
ne sont pas assez longues pour qu'une pente en t’-2° soit observée.'1?
En effet, un telle pente est caractéristique d’un fondu fortement en-
chevétré et correspond au régime de reptation.3’ Cette observation
est cohérente avec le fait que le plateau du coefficient Cy,; n’est
atteint que pour n;; & N méme dans le cas des chaines simulées les
plus longues (40 billes), signe de chaines relativement peu enchevé-
trées. Les propriétés dynamiques des fondus de polymere étudiés (4,
8 et 40 billes) permettent uniquement 1’observation d’un comporte-
ment proche de celui décrit par la théorie de Rouse.
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Les coefficients d’autodiffusion peuvent étre déterminés dans la
limite des temps longs pour chaque longueur de chaine. Ils sont
reportés dans le tableau 5.1 avec les temps 7 et les parametres d’hé-
térogénéité 5 de la relaxation des chaines.

7/ns| B | D/10"Tem?s!
Ceo | 1.3 091 13.5
Ci60 11 0,86 5,2
Ceoo | 221 | 0,65 1,0

Les coefficients D calculés, de I'ordre de 1077 cm?s—!

hérents avec ceux obtenues a ’aide des simulations atomistiques.
En outre, la tableau 5.1 montre que le parameétre 8 est proche de 1
pour des chaines courtes et diminue lorsque la longueur des chaines
augmente. Cette observation était déja visible au niveau molécu-
laire et caractérise un systéme dont le nombre d’enchevétrement
croit et s’éloigne d’une dynamique de Rouse. Toutefois, méme si les
fondus composés de chaines de 40 billes commencent effectivement
a s’éloigner d’un comportement de type Rouse, cela reste a peine
observable sur des propriétés comme le MSD (figure 5.6).

, sont co-
111

2 Etude de la transférabilité de la méthode

Tout comme le développement de champ de force a ’échelle mo-
léculaire, la création de potentiels mésoscopiques vise une certaine
transférabilité. Bien évidemment, celle-ci n’est pas aussi complete
que celle observée pour les parametres des champs de force mo-
léculaires et seules quelques conditions initiales peuvent varier, le
champ de force mésoscopique développé n’étant pas capable de re-
présenter n’importe quel systéme. Ainsi, le changement de degré
de nivellement A ou de type de monomeére nécessite un développe-
ment systématique des potentiels d’interaction. La température ou
la composition du systeme (nombre et longueur des chaines) peuvent
cependant étre fixées a des valeurs différentes de celles utilisées lors
du développement des potentiels.

2.1 Transférabilité en degré de nivellement

Un degré de nivellement inférieur (A = 4) est utilisée pour étu-
dier le cis-PB. Le protocole reste le méme et le développement des
potentiels s’effectue avec les mémes configurations issues de la dyna-
mique moléculaire. A I'issue de Poptimisation compléte, comprenant
deux cycles d’itération et une correction de la pression, les diffé-
rentes distributions de paires ainsi que les potentiels ont convergé
vers leurs cibles respectives. Les différentes RDFs ainsi que la forme
finale des potentiels mésoscopiques sont visibles sur la figure 5.8.

TABLEAU 5.1 — Temps de relaxation 7 et
parameétres 8 de la fonction d’autocorréla-
tion des Ree et coefficients d’autodiffusion
D obtenus par simulation DPD du cis-PB.

(a)
1.2 T T T T T T

0.8 I —

gnb (1)

0.4 F .
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0.01 |
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r / nm

FI1GURE 5.7 — Comparaison des fonctions
de distribution de paires a différents degrés
de nivellement.

— =4 — A =5.

(a) Entre particules non liées.

(b) Entre particules participant & une mé-
meliaison.
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L’utilisation d’un degré de nivellement inférieur entraine une
interpénétration des billes moins prononcée et les particules méso-
scopiques sont plus « dures ». La figure 5.7 rend compte de ce phé-
nomene, la valeur de r pour laquelle g (T)nb devient nulle est plus
grande que pour A = 5. Le potentiel gérant I'interaction non liée est
alors plus répulsif et conserve son allure de type Lennard-Jones. Ce
caractere répulsif limite donc ’emploi d’un pas de temps élevé. De
plus, la distribution des longueurs de liaison est plus étroite lorsque
le nivellement est faible et la vibration d’une liaison est alors plus
rapide. Un pas de temps de 10fs est donc nécessaire a la stabilité
de la simulation pour ce niveau de détail.
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] 0.02 | .
O 1 = | _
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L 1 L ] L L
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L |
O p— - -
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£ E o6} -
= A i |
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E | ]
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FIGURE 5.8 —

Distributions de paires et potentiels mésoscopiques associés apres un nivellement de A = 4.

(a) RDFs de paires non liées.  (b) Distribution de liaison.  (c¢) Potentiel d’interaction non lié.  (d) Potentiel de liaison.

La diminution du nombre de particules est également moindre
pour A = 4 et le calcul des interactions est donc plus cofiteux. Par
conséquent, les simulations mésoscopiques & A = 4 sont unique-
ment concentrées sur les propriétés structurales du fondu, l'acces
aux relaxations lentes étant limité. La figure 5.9 montre 1’évolution
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temporelle de la masse volumique, de la distance bout a bout et du
rayon de giration du cis-PB a ce degré de nivellement.

(a) (b)
1.00 — T T 1.00 —TTT
i | &0
S
0.95 | - NE
® <
|E s ; =
3 :
o 0.90 S 07
~ | 1 & 8
2 g
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5 . ~
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080 1 1 1 1 1 1 1 1 1 050 1 1 1 1 1 1 1 1
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t / ns t / ns
FIGURE 5.9 — Propriétés structurales du cis-PB de 10,8 kgmol ™', soit 40 chaines de 50 billes & \ = 4.
- - - Valeurs expérimentales issues de la référence [94].
(a) Masse volumique a 0,1 MPa et 300 K.
(b) Distance bout & bout RZ, (——) et rayon de giration R; (——) des chaines polyméres. La valeur du rayon de giration est

exprimée comme 6R§ /M pour rendre compte du comportement gaussien des chaines conduisant a RZ, / Rz = 6.

Les chalnes conservent leur comportement gaussien avec un rap-
port R2,/ R; proche de 6. La masse volumique et la distance bout a
bout sont aussi en excellente adéquation avec les simulationsa A =5
et les données expérimentales (traits pointillés sur la figure 5.9).
Les fluctuations de la masse volumique sont cependant plus faibles
qu’au cours des simulations effectuées a un nivellement supérieur.
La présence d’'un volume exclu plus important ainsi que la distribu-
tion étroite des longueurs de liaison rendent la bille mésoscopique
plus dure. De plus, sa masse est moindre et son mouvement impacte
moins la masse volumique du fondu. Ces considérations rejoignent
également le fait qu’au niveau atomistique, les fluctuations de vo-
lume restent faibles. Ainsi, plus le niveau de nivellement augmente
et plus le systeme est compressible, autorisant ainsi des variations
de volume plus importantes. Il sera par ailleurs question dans la
suite de ce manuscrit de ’étude de la compressibilité du systéme
suite au nivellement.

p/gem™? RZ/M A molg™ | _, .,
: : Ree/Rg
sim exp sim exp
X =5 | 0,885+ 0,021 0,71 % 0,08 5,9
A=4]0900+0008 20 g7ax007 VB 63

La méme étude est effectuée avec un nivellement encore plus
important (A = 10). Les contraintes topologiques au sein d’un tel

TABLEAU 5.2 — Valeurs des masses vo-
lumiques, distances bout a bout, et rap-
port Ree/Rs pour un fondu de cis-PB a
deux degrés de nivellement différents. Les
valeurs expérimentales sont issues de la ré-
férence [94].

93



Chapitre 5 — Transférabilité de ’approche multi-échelle
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FIGURE 5.10 — Chaines de polymeéres de
microstructures différentes.

systeme ne sont plus conservées et de nombreux croisements de
liaisons apparaissent durant la simulation. L’étude n’est alors pas
poursuivie avec ce degré de nivellement, la taille importante des
billes ne permettant pas I’étude du comportement viscoélastique du
cis-PB avec I'approche multi-échelle quantitative développée ici.

2.2 Transférabilité en microstructure

Un des enjeux majeurs de cette approche est de pouvoir dis-
tinguer plusieurs microstructures de polymere tout en utilisant une
représentation gros grain du fondu. En effet, il n’est pas trivial de
conserver la spécificité chimique des monomeres a ’échelle méso-
scopique. Dans le but de tester 'aspect quantitatif des potentiels
mésoscopiques réalistes, I’étude est étendue a deux nouveaux fon-
dus.

Le premier systeme est composé d’une polyoléfine, polymere en-
tierement saturé : le polyisobutyléne (PIB). Sa grande perméabilité
aux gaz le rend attractif pour des applications dans le domaine des
pneumatiques mais il entre également dans la composition de nom-
breux autres matériaux (joints, cosmétiques, chewing-gums).

Un polymere siliconé est également étudié : le polydiméthylsi-
loxane (PDMS), le caoutchouc silicone le plus fabriqué. La force
de la liaison Si—O lui offre entre autres une bonne résistance aux
rayonnements ultra-violets. Le PDMS se retrouve également dans
une multitude de produits (shampoings, additif alimentaire E900).

Les fondus constitués de ces microstructures présentent des pro-
priétés structurales et dynamiques variées que ’approche multi-
échelle doit étre capable de reproduire. Comme dans le cas d’un
changement de degré de nivellement, il est évident que les potentiels
méscopiques doivent étre systématiquement développés pour corres-
pondre & chaque systeme étudié. Les systémes de fondu de PIB et
de PDMS sont créés et équilibrés suivant le protocole décrit dans
le chapitre 4. Les configurations issues de 1’échelle moléculaire sont
traitées puis nivelées en conservant un degré de nivellement A\ = 5.
L’enchainement des nouvelles billes (figure 5.10) forme alors le nou-
veau systéme mésoscopique et les différentes distributions de paires
sont calculées a partir de ces configurations nivelées (figure 5.11).

Tout d’abord, il peut étre noté que la distinction entre les dif-
férents types de monomeres est déja visible sur les RDFs. Ainsi, la
méthode peut espérer rendre compte de la différence de compor-
tement entre ces fondus. Sur la figure 5.11a, on remarque que le
PIB et le PDMS possedent plusieurs couches d’organisation, repré-
sentées par les oscillations de la fonction de distribution de paires
non liées. Contrairement au cis-PB, le PDMS et le PIB comportent
des groupements latéraux de type méthyle (CH;). L’encombrement
stérique de ces groupements engendre une restriction de conforma-
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F1GURE 5.11 - Fonctions de distributions de paires de particules non liées et liées pour trois fondus de polymeére, utilisant
chacun un degré de nivellement A = 5.

— cis-PB. — PIB. —— PDMS. --- g(r) cibles. —— g(r) obtenues par DPD.

(a) Paires non liées. (b) Paires liées.

tion, génératrice d’une structure particuliere, et ce méme pour un
degré de nivellement élevé de A = 5. De plus, le PDMS possede
des liaisons polarisées de type Si-O, provoquant également une cer-
taine organisation au sein du fondu. Le cis-PB n’ayant aucune de

. s C . . .z , 0.20
ces particularités, sa distribution de paires non liées ne présente pas
d’organisation préférentielle et tend vers 1 de maniere monotone. 0.15
S
Les distributions de paires impliquées dans une liaison entre par- ¢ 0.10
ticules de PIB et de PDMS different également (figure 5.11b). Les &
billes provenant de la procédure de nivellement sont plus dures que 0.05
dans le cas du cis-PB, d’autant que les RDFs non liées s’annulent 0.00
pour des valeurs de r plus grandes que dans le cas du cis-PB. La -1.0 -05 00 05 1.0
contribution angulaire est elle aussi calculée (figure 5.12) mais ne cos 6

présente pas d’information particuliere hormis la restriction des pe-

. s . FIGURE 5.12 — Fonctions de distributions
tits angles de liaison, commune aux trois fondus.

de paires de particules formant un angle.

L’ensemble de ces distributions de paires résulte du processus
complet d’optimisation (figures 5.11 et 5.12). Leur comparaison avec
les distributions cibles est convenable, car il est important de rap-
peler que l'optimisation est effectuée simultanément sur ’ensemble
des potentiels (1ié, non lié et angulaire) et nécessite donc un compro-
mis. De plus, la convergence est atteinte puisque ’ajout d’itérations
supplémentaires ne modifie que faiblement les potentiels d’interac-
tion et par conséquent les RDFs. La forme finale des différentes
contributions au potentiel d’interaction total est représentée sur les
figures 5.13 et 5.14. La structuration de la matiére est directement 210 —05 00 05 10
observable sur les potentiels d’interaction, ce qui laisse penser que
la distinction entre les types de monomeres est réalisable a I’échelle

meésoscopique par le biais de cette méthode. FIGURE 5.13 — Potentiels de paires for-
mant un angle.

10.0

8.0

Wpen (0) / kI mol~1

cos 6
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Chapitre 5 — Transférabilité de ’approche multi-échelle

Des simulations de DPD sont ensuite réalisées dans ’ensemble
NpT pour chacun des trois types de fondu. Les systémes sont com-
posés de 40 chaines de 40 billes de cis-PB, PIB et PDMS, soit des
masses molaires respectives de 10,8, 11,2 et 14,8 kgmol~!. Le temps
simulé est équivalent a 1ps en utilisant un pas de 50fs a une tem-
pérature de 300 K et sous une pression de 0,1 MPa.

(a) (b)
2.0 10.0 T
T T 80 B T
S 3 - 1
E 10 g 6o} .
A = I ]
™~ ~
E o 4.0 | 1
: P !
3 00 3 20} -
1 1 1 1 1 1 1 00 1
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
r / nm r / nm

FIGURE 5.14 — Potentiels régissant les interactions entre particules pour trois fondus de polymeére, obtenus a la suite du
processus complet d’optimisation (correction de pression incluse).

cis-PB. —— PIB.

PDMS.

(a) Potentiels de type non lié. (b) Potentiels de liaison.

TABLEAU 5.3 — Valeurs des masses volu-
miques, distances bout & bout, et rapport
Ree/ R pour chaque type de polymere. Les
valeurs expérimentales sont issues de la ré-
férence [94].

La figure 5.15 trace 1’évolution de la masse volumique et de
la distance bout & bout en fonction du temps pour chaque fondu.
La confrontation de ces résultats avec ceux disponibles dans la
littérature®® montre que les simulations mésocopiques sont capables
de reproduire correctement les valeurs de masse volumique et de
R2,/M. La distinction entre les différents fondus est observable &
la fois sur la masse volumique et sur ces distances caractéristiques.
De plus, les chalnes sont correctement équilibrées et satisfont la re-
lation 2.22, leur conférant le caractere de chaine idéale. Les valeurs
de p, R%,/M ainsi que le rapport Re./R; sont reportées dans le
tableau 5.3.

- 2 -
p/gem™® RZ,/M A”molg™! R% /R?
. s ee g
S1m exp S11m exp
cis-PB | 0,885+ 0,021 0,900 | 0,71 £0,08 0,758 5,9
PIB | 0,920+ 0,008 0,918 | 0,524+ 0,06 0,570 6,2
PDMS | 0,968 0,007 0,970 | 0,42+ 0,04 0,422 6,1

Comme lors de I'étude du cis-PB a A = 4, on remarque que
le PIB et le PDMS possedent des fluctuations de masse volumique
moins marquées. L’interprétation donnée précédemment reste va-
lable puisqu’ici encore, les variations faibles de volume peuvent étre
reliées au caractere dur des billes mésoscopiques. En effet, sur la
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FIGURE 5.15 — Evolution temporelle de la masse volumique et de la distance bout & bout R2, pour différents fondus composés
de 40 chaines de 40 billes chacune a 300 K sous une pression de 0,1 MPa.
— cis-PB. PIB. —— PDMS.

- - - Valeurs mesurées expérimentalement.%*

figure 5.14, les différents potentiels de ces deux fondus, permettant
de rendre compte de leurs structures respectives, montrent une ré-
pulsion forte des particules DPD aux petites distances r.

Le développement de nouveaux potentiels d’interaction permet
de reproduire quantitativement les propriétés structurales de chaque
fondu de polymere. Malgré 'utilisation d’un degré de nivellement
de X = 5, la spécificité chimique des monomeres introduite dans la
bille gros grain est conservée. La méthodologie permettant d’étre
quantitatif au niveau mésoscopique peut donc étre transférée d’un
polymere a un autre.

2.3 Transférabilité en longueur de chaines

La création de nouveaux potentiels d’interaction n’est pas sys-
tématique. L’étude de certains systemes peut étre menée sans pour
autant nécessiter la mise en place de toute la procédure de dévelop-
pement. Ainsi, la longueur de la chaine polymere peut étre modifiée
et il est intéressant de vérifier la validité des potentiels d’interaction
pour des chaines de longueur plus importante. De cette maniere, le
développement des potentiels pourrait étre facilité en effectuant les
simulations moléculaires sur des systemes de taille réduite.

Pour vérifier la transférabilité en longueur, celle-ci est fixée a 160
billes pour chaque type de polymeére, soit 800 monomeres par chaine
en conservant A = 5. Les masses molaires résultantes sont donc
respectivement de 43,2, 44,8 et 59,2kgmol™! pour les fondus de
cis-PB, PIB et PDMS. Les forces d’interaction dérivent des mémes
potentiels développés pour les systemes de 40 billes (figures 5.13 et
5.14) et les parametres de simulation sont identiques (7" = 300 K,
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p = 0,1MPa, t = 1ps et 6t = 50fs). Dans le but de conserver un
temps de calcul analogue a ’étude précédente, le nombre de chaines
de chaque systéme a été réduit a 20. Ainsi, le nombre de particules
total dans la boite n’est que doublé et une simulation d’une micro-
seconde reste réalisable en moins de deux semaines. Néanmoins, ce
nombre de chalnes constitue la limite basse instaurée par 1’équa-
tion 3.16, ou seul le rayon de giration est inclus dans la demi boite.

() (b)
1.00
T
0.95 i)
; a
g o
S 0.90 <
~
< S
0.85 01\8
080 L 1 L 1 L 1 L 1 L 02 L 1 L 1 L 1 L 1 L
0 200 400 600 800 1000 0 200 400 600 800 1000
t / ns t / ns

FIGURE 5.16 — Evolution temporelle de la masse volumique et de la distance bout & bout pour les différents fondus constitués
de chaines de 160 billes.

— cis-PB. PIB. — PDMS.

- - - Valeurs mesurées expérimentalement.®*

L’évolution temporelle des masses volumiques et des distances
bout a bout est suivie (figure 5.16) et une nouvelle fois celles-ci sont
en accord avec les données expérimentales. Les différentes valeurs
relatives & ces propriétés structurales, ainsi que le rapport Ree/ Ry,
sont rapportés dans le tableau 5.4.

_ 2 _
p/gem™? R%/M A”molg™" | IR?
3 : ee g
sim exp sim exp
Eﬁl‘flz:‘*d‘ijst*’;i;sfgi‘f; ﬁiifliisizg;i‘;t cisPB | 0,907 0,014 0,900 | 0,78+ 0,08 0,758 | 6,1
Roo/ R, pour chaque type de pelymre (20 PIB | 0,92540,005 0,918 | 0,61+0,05 0,570 | 6,2
chaines de 160 billes). PDMS | 0,973 £0,005 0,970 | 0,424+ 0,03 0,422 | 6,3

Le fait de pouvoir utiliser les potentiels dans des conditions dif-
férentes de celles de leur développement permet une certaine liberté
d’utilisation, autorisant ainsi la simulation de systemes polymeres
de haute masse molaire et donc présentant un nombre d’enchevé-
trements conséquent.
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2.4 Transférabilité en température

La longueur des chaines n’est pas la seule variable ne nécessi-
tant pas le développement complet de nouveaux potentiels. La tem-
pérature, bien qu’entrant dans la définition du potentiel de force
moyenne (équation 4.3), peut étre modifiée a posteriori. La gamme
de température ou le potentiel reste valable s’étend sur quelques
centaines de Kelvin, généralement de 250 a 500 K.

L’examen de la dilatation du fondu avec la température permet
de rendre compte de la transférabilité des potentiels. L’étude est
alors menée sur I’ensemble des trois polymeres en fondu et suit le
protocole suivant. Les systémes sont portés a une température de
600 K pendant un temps de 250 ns, suffisant pour relaxer les chaines
polymeres. Suite a cette période d’équilibration, les systémes su-
bissent chacun une trempe a une température différentes allant de
125 a 500 K. L’étude portant uniquement sur la masse volumique et
celle-ci s’équilibrant rapidement, des simulations de production de
250 ns sont effectuées.

].2 T 1 T I ! I ! 1

-1

v/cmig

¢
09— 300 400
T /| K

|
500
La figure 5.17 représente le volume spécifique v en fonction de
la température ol v s’exprime comme :
1
v=- (5.4)

avec p la masse volumique du fondu.

A partir de la pente de chaque courbe, les coefficients de dilata-
tion de chaque fondu peuvent étre extraits en utilisant ’expression

FIGURE 5.17 — Expérience de dilatomé-
trie reproduite par simulation pour trois
fondus de polymeres.

® cis-PB. e PIB. ® PDMS.
oy obtenus par simulation.

o mesurés expérimentalemen

t97
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Chapitre 5 — Transférabilité de ’approche multi-échelle

TABLEAU 5.5 — Coefficients de dilatation
thermique pour les fondus de cis-PB, PIB
et PDMS. Les valeurs expérimentales sont
issues des références [97] et [98].

reliant oy, aux variations thermiques de v telle que :

o, = % (?T/>,, (5.5)

Dans le chapitre 2, il a été montré qu’'une rupture de pente inter-
vient dans le tracé v = f(T') et marque la présence de la transition
vitreuse. Ainsi, il existe un coefficient de dilatation caractéristique
de I’état vitreux et un second caractérisant 1’état caoutchoutique.
Les simulations mésoscopiques ne sont cependant pas capables de
reproduire des phénomeénes tels que la transition vitreuse et les
courbes de la figure 5.17 ne présentent pas de rupture de pente.
Ce phénomeéne met en jeu des réarrangements locaux inclus a priori
dans la particule mésoscopique utilisée lors des simulations de DPD.
L’information est alors perdue et un seul coefficient «, est extrait
pour chaque type de polymere, caractéristique de 1’état fondu du
polymere uniquement. Plus précisément, la non unicité des poten-
tiels suggere qu'un potentiel différent pour le PDMS peut permettre
de retrouver un coefficient de dilatation isobare plus proche de la
valeur expérimentale.

as™ /1077 K™t ag® /107K
cis-PB | 6,54£0,14 6,70
PIB 5,25 + 0,07 5,50
PDMS | 5,60 +0,07 9,00

Le tableau 5.5 confronte les valeurs simulées aux valeurs ex-
périmentales issues des références [97] et [98]. Pour le cis-PB, la
prédiction du coefficient de dilatation thermique «y, est quantita-
tive puisque la valeur simulée de 6,54 x 10~*K—! ne dévie que de
2% de la valeur expérimentale. L’estimation de ce coefficient pour
le fondu de PIB est également fournie avec un écart de moins de 5 %
a la valeur mesurée. Les potentiels sont transférables sur une large
de gamme de température et montre ainsi une faible dépendance
des différentes RDFs avec la température. Cependant, 1’évolution
de v en fonction de la température n’est pas correctement repro-
duite dans le cas du PDMS. Les discussions sur la transférabilité
thermique des potentiels mésoscopiques restent alors ouvertes et
elle semble dépendre de la nature du polymeére considéré.

Les autres coefficients thermoélastiques peuvent également étre
déterminés par simulation. La compressibilité isotherme Yy est cal-
culée a partir des fluctuations de volume dans ’ensemble NpT se-
lon :

1 (av> (v - ()
Op

= — T 5.6

=Ty . (VY kT (5.6)
La dépendance en pression est moins bien reproduite que pour la

température, les coefficients xr calculés pour chaque fondu s’écartent
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5.2 — Etude de la transférabilité de la méthode

d’au moins un ordre de grandeur des coefficients expérimentaux
(2000 % pour le PIB et 10000 % pour le cis-PB). Ces écarts aux
résultats expérimentaux ont déja été reportés dans la référence [70],
ou il est question de la compressibilité d’un polystyrene utilisant une
représentation gros grain. Cette surestimation de la compressibilité
des fondus de polymere semble assez intuitive car les potentiels sont
plus mous.

3™ /10 Pbar ' xg¢ /10 °bar !
cis-PB 1090 £+ 60 7,25
PIB 130 + 19 4,80
PDMS 120 £ 16 11,0

Quant au coefficient de compression isochore [y, son étude né-
cessite le méme protocole que pour «,, son analyse se portant sur
les fluctuations de pression dans ’ensemble NVT', puisque par dé-
finition :

w2,

Contrairement au volume, il est tres difficile d’obtenir une valeur
moyenne de pression correcte. En effet, la pression fluctue énormé-
ment (figure 5.18) et il est nécessaire de moyenner la pression sur
un grand nombre de configurations. Le temps de calcul nécessaire
a de telles simulations rend I’étude des [y difficilement réalisable.
On peut toutefois estimer la valeur de 8y en considérant la relation
aux dérivées partielles suivante, reliant les variables T, p et V :

L@, e

Le coeflicient Sy est obtenu en introduisant les coefficients thermoé-
lastiques dans la relation aux dérivées partielles précédente, menant

N

a :

oy = BvXTP (5.9)

Bien que la dilatation thermique soit correctement retranscrite,
la compressibilité du systéme est mal reproduite (x5™ # X7 7).
La valeur de By est donc elle aussi probablement éloignée de la
valeur expérimentalement mesurée si ’équation 5.9 est vérifiée. La
compressibilité du systeme semble donc étre beaucoup tributaire
des conditions de développement des potentiels. La correction de
pression est probablement responsable de cet aspect, mais avant de
se focaliser sur ce point, il serait intéressant de confirmer que la
relation 5.9 est vérifiée avec des simulations de type DPD.

TABLEAU 5.6 — Coefficients de compressi-
bilité isotherme pour les fondus de cis-PB,
PIB et PDMS. Les valeurs expérimentales
sont issues de la référence [97].

—1.0 1 | 1 | 1 | 1 | 1
0 200 400 600 800 1000

t / ns

FIGURE 5.18 — Fluctuations de la pres-
sion du systeme au cours d’une simulation
de DPD.

—— Pression instantanée.

- - - Pression imposée de 0,1 MPa.
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3 Conclusions

L’approche multi-échelle a été mise a 1’épreuve en modifiant dif-
férents parametres de simulation. Bien que les potentiels mésosco-
piques soient dépendants des conditions dans lesquelles leur déve-
loppement a été effectué, leur transférabilité a d’autres conditions
reste une question ouverte. Des parametres, comme la température,
la longueur et le nombre de chaines peuvent varier d’un systeme a
I'autre sans pour autant compromettre la bonne reproduction des
propriétés structurales et dynamiques du fondu. Dans ces cas, les
potentiels sont directement utilisés sans qu’aucune modification ne
soit apportée. Ainsi, ils peuvent étre développés sur des systémes
possédant un faible nombre de particules pour ensuite étre utilisés
pour la simulation de fondus enchevétrés de masse molaire impor-
tante.

A Dinverse, d’autres paramétres nécessitent 4 nouveau la mise en
place de l'intégralité ou d’une partie de la stratégie multi-échelle.
Un changement de degré de nivellement peut étre réalisé en trai-
tant les mémes configurations atomistiques issues des simulations
de DM déja effectuées. Cependant, lorsque la méthode est étendue
a des polymeres de type différent, de nouvelles simulations atomis-
tiques doivent étre réalisées en prenant en compte cette variété de
microstructures. La démarche multi-échelle reste néanmoins simi-
laire quel que soit le systeme étudié et les simulations DPD sont ca-
pables, a l’aide de ces potentiels mésoscopiques réalistes, de rendre
compte quantitativement de la différence de comportement entre
plusieurs fondus. La transférabilité a d’autres conditions, comme
la température ou la pression n’est toujours pas résolue. La dila-
tation thermique semble étre correctement reproduite alors que la
compressibilité des fondus est estimée a des valeurs s’écartant de
plusieurs ordres de grandeur des données expérimentales.

La démarche multi-échelle ayant été validée par la détermina-
tion de diverses propriétés statiques et dynamiques, la méthode est
ensuite utilisée pour ’étude des propriétés mécaniques des fondus.
Ces propriétés sont particulierement intéressantes dans le cadre de
polymeres formant un réseau. Le chapitre suivant traite donc des
enchevétrements au sein de systéemes polymeéres ainsi que des ré-
seaux de réticulation. Les propriétés viscoélastiques de ces réseaux
sont déterminées par des simulations de DPD, aussi bien d’équi-
libre que hors équilibre. Pour ce dernier cas, des modélisations de
traction uniaxiale sont réalisées sur les boites de simulation. Il a été
vu que plusieurs potentiels permettent de reproduire les propriétés
structurales de fondu. Cependant, dans le cadre de sollicitations de
systémes initialement a 1’équilibre mécanique, seuls les potentiels
permettant d’aboutir a de tels états (pression corrigée de 0,1 MPa)
sont utilisables.
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Au cours du chapitre 2, il a été montré que la présence d’enchevé-
trements confere aux fondus des propriétés mécaniques améliorées.
Ces contraintes topologiques apparaissent lorsque la masse molaire
des chaines est suffisamment élevée (figure 2.23), conférant ainsi
aux polymeres un comportement viscoélastique a des températures
supérieures a leur T,. Dans le chapitre précédent, I’étude du déplace-
ment carré moyen des monomeres n’a pas permis I’observation d’un
régime caractéristique de la reptation pour une longueur de chaine
de 40 billes. Un étude plus approfondie de I’état d’enchevétrement
du fondu est donc menée dans ce chapitre.

1 Etude de fondus enchevétrés

1.1 Propriétés viscoélastiques

Le module de cisaillement G peut étre calculé a partir de si-
mulations DPD a I’équilibre. Cette méthode présente ’avantage de
fournir I’évolution temporelle du module G et peut donc ainsi four-
nir des informations concernant la transition vitreuse dynamique,
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FIGURE 6.1 — Différents algorithmes de

corrélation.
(a) Algorithme de Frenkel.
(b) Corrélateur multiple.

dont 'importance a été présentée au cours du chapitre 2. Le calcul
de G (t) repose sur les formules de Green-Kubo®”!'!? ainsi que le
traitement des différentes contributions au tenseur de contrainte o.
Le tenseur de contrainte usuel est défini par ¢ = —P, ou P est le
tenseur de pression (équation 3.20). Le module élastique est obtenu
a partir de 'autocorrélation des éléments de ce tenseur P de telle
sorte que :

G(6) = 1 (Pas () Pas 0) (6.1

avec V le volume de la boite de simulation et «, 8 des directions
spatiales (z, y ou z).

Pour rappel, les composantes du tenseur de pression P sont dé-
finies comme :

1 1
Pop = v Zmivai + 3 Zrzﬂ]fg (6.2)
i i#

La pression fluctuant de maniére importante durant les simu-
lations, il est nécessaire d’extraire un maximum d’information du
tenseur de pression. On procede alors a I’autocorrélation de tous les
éléments du tenseur, symétrisé et sans trace,''3 ce qui permet une
nette amélioration de la statistique du calcul de G (t). L’équation 6.1
devient :

G(t) =
v
ST ((Pay (t) Pay (0)) + (Pyz (t) Pyz (0)) + (Pzz () Pzw (0)))

v
+ 30kpT ((Nay (t) Ngy (0)) + (Nyz (t) Nyz (0)) + (Ng (t) N2z (0)))
(6.3)

avec Nog = Pgg — Paa-

L’autocorrélation du tenseur de pression est effectuée a ’aide
d’une simulation DPD de 2 s de fondus de cis-PB. L’ensemble sta-
tistique NV'T est utilisé afin que les fluctuations du tenseur de pres-
sion soient uniquement liées au systéme et donc indépendantes du
barostat.

Toujours dans le but d’améliorer la statistique du tracé du mo-
dule en fonction du temps, un corrélateur multiple!!'* est implé-
menté dans le code de production. Ce type de corrélateur est une
légére modification de Ialgorithme de Frenkel.®* Ce dernier est cou-
ramment utilisé pour le calcul de corrélations temporelles et fait
intervenir des moyennes par blocs. Le corrélateur multiple présente
I’avantage de controler indépendamment le temps utilisé pour les
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6.1 — Etude de fondus enchevétrés

moyennes m et le temps de latence p, diminuant ainsi ’erreur ef-
fectuée sur le calcul. La structure des données est schématiquement
représentée sur la figure 6.1 et une description plus détaillée de
lalgorithme est disponible dans la référence [114]. Le calcul du mo-
dule G (t) est alors réalisé au cours de la simulation, en utilisant les
parametres m = 2 et p = 16 pour le corrélateur. Le choix de cet en-
semble de parametres est discuté dans la référence [114] et la valeur
de p = 16 apparait étre un bon compromis entre effort calculatoire,
utilisation mémoire et erreur systématique.

En utilisant les expressions données par les équations 6.2 et 6.3,
le module G (t) est calculé a I’aide du corrélateur multiple pour trois
longueurs de chaine d’un fondu de cis-PB, a savoir 40, 8 et 4 billes
(figure 6.2).
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Pour des longueurs de chaine de 4 et 8 billes, la valeur de G ()
décroit de maniere continue avec le temps. Ce comportement est
signe de ’écoulement d’une phase fluide, caractéristique d’un fondu
de polymeére non enchevétré. Le systeme de 40 billes présente égale-
ment cet écoulement et aucun plateau caoutchoutique n’est visible,
bien que M =~ 4.5 M,. Cependant, la chute du module G est ra-
lentie, les chaines étant plus longues et les contraintes topologiques
plus nombreuses. L’absence de plateau montre que la masse M est
insuffisante pour empécher ’écoulement aux temps courts. D’apres
des données expérimentales,!'® une masse molaire M équivalente &
au moins 20 M, serait nécessaire a ’observation d’un plateau caou-
tchoutique. Les chalnes polymeres de 40 billes sont donc faiblement
enchevétrées et les contraintes topologiques relaxent rapidement. Ce
comportement est également visible sur le déplacement carré moyen

FIGURE 6.2 — Evolution du module de
cisaillement G (t) au cours du temps pour
diverses longueurs de chaine d’un fondu de
cis-PB.
—— M =1,08kgmol !,
—— M =2,16kgmol ',
—— M =10,8kgmol ',

Loi d’échelle ¢t~*%.
--- Loi d’échelle t~%°.
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FiGURE 6.3 — Configuration de cis-PB
obtenue apreés ’analyse des chemins pri-
mitifs. Les différents noeuds d’enchevétre-
ment apparaissent, résultant du non croi-
sement des chalnes polymeres.

des monomeres (figure 5.6), ou le régime de reptation caractéristique
des polymeres enchevétrés n’est pas observé. Néanmoins, il peut étre
noté que la pente visible sur la figure 6.2 avant ’écoulement change
de loi d’échelle et passe de t=93% &4 t795 Ce comportement est en
accord avec la déviation par rapport au modele de Rouse évoquée
précédemment ainsi qu’avec les résultats de la référence [115], ou
des données expérimentales ont été traitées numériquement pour
obtenir un module de cisaillement dépendant du temps. Il est éga-
lement reporté dans cet article un changement de pente similaire a
celui observé au cours de nos travaux, mettant en avant la capacité
de ces modeles a reproduire correctement 1’allure du module G.

Bien que la valeur de G (= MPa) et son allure soient correc-
tement estimées, I’évolution temporelle de ce module est en réalité
trop rapide. L’accélération de la dynamique du polymere a déja été
observée et discutée précédemment, notamment lors de ’étude de la
relaxation du vecteur bout & bout Ree. Comme déja mentionné, une
optimisation du parametre de friction v de la DPD doit étre menée
pour assurer une reproduction plus fidele de la dynamique.'% Quoi
qu’il en soit, les configurations mésoscopiques sont traitées dans le
but d’obtenir plus d’informations sur 1’état d’enchevétrement des
fondus.

1.2 Analyse des chemins primitifs

L’analyse des chemins primitifs (PPA)!® permet de remonter
aux parametres du tube de reptation a partir des configurations mé-
soscopiques obtenues précédemment. Il est alors possible d’extraire
des informations comme la masse M, de chaine polymere entre les
enchevétrements, le diametre du tube de reptation dr ou encore la
longueur du chemin primitif L,,. Le principe de cette analyse est
de réduire les chaines du fondu en leur chemin primitif, & savoir le
chemin le plus court joignant les bouts de chaine, tout en conser-
vant les contraintes topologiques. Pour ce faire, toutes les extrémités
des chaines constituant le fondu préalablement équilibré sont fixées
dans 'espace. Une simulation de DPD-PPA est ensuite réalisée a
une température de 0 K. Le protocole d’une telle simulation differe
quelque peu de celui adopté dans les chapitres précédents et s’ins-
pire de la référence [116]. Contrairement aux interactions non liées
entre chaines qui restent régies par le potentiel w™ (r), les inter-
actions intramoléculaires, aussi bien angulaires que non liées, sont
annulées. Le potentiel de liaison entre deux billes consécutives est
lui aussi conservé, mais subit une légere modification. Un décalage
est effectué de telle sorte que son minimum soit atteint pour r = 0.
Dans un souci de stabilité de la procédure, ce décalage est effectué
progressivement par pas de 0,2 nm.

En I’absence d’autres interactions intramoléculaires et de fluc-
tuations thermiques (0 K), cette modification du potentiel fait tendre
chaque chaine vers son chemin primitif en minimisant chaque lon-
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gueur de liaison. Durant ce processus, il est primordial qu’aucune
violation de topologie ne soit observée. Le pas de temps est alors ré-
duit & 10 fs et les croisements de liaison sont suivis durant la simula-
tion. L’ensemble de ces conditions permet la conservation totale des
contraintes topologiques du fondu, aucun croisement n’étant réper-
torié. A 'issue de l'analyse, la configuration finale laisse apparaitre
les différents nceuds d’enchevétrement (figure 6.3). Le traitement de
cette configuration rend alors possible une détermination quantita-
tive du nombre d’enchevétrements par chaine.

La longueur du chemin primitif L, est accessible en addition-
nant les longueurs des liaisons pour chaque chaine et le diametre du
tube de reptation dr s’obtient par le biais de I'équation'” :

dy = €2 (6.4)

avec Ree la distance bout a bout, connue et fixée au début de la
simulation. Sachant que dp o< Mlplk (marche aléatoire entre brins
enchevétrés), il est alors possible de remonter a la valeur de la masse
d’enchevétrement M, telle que :

2
_ Ree
T2
Lpp

M, (6.5)

04 ! I ! I ! I ! I ! I ! I ! I !

2 4 6 8 10 12 14 16
M, / kg mol™?!

La valeur M, n’est pas unique au sein du fondu et chaque chaine
possede en réalité une distribution de masse M,. Ainsi, certaines
portions de chaine du fondu sont peu enchevétrées la ou d’autres
subissent de nombreuses contraintes topologiques. Cette diversité

FIGURE 6.4 — Distributions des masses
d’enchevétrement obtenues a partir de
5 configurations indépendantes pour dif-
férents fondus de polymere. Les traits
continus correspond a l’ajustement des
points avec une loi de Poisson permettant
d’extraire la masse d’enchevétrement M,
moyenne.

e cissPB e PIB e PDMS.
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TABLEAU 6.1 — Masses d’enchevétrement
calculées a partir de l'analyse des che-
mins primitifs. Les valeurs expérimentales
pour chaque polymeére sont issues des réfé-
rences [94] et [98].

M, / gmol ™! GY / MPa
sim exp sim exp
cis-PB | 2500 £ 270 2347 a 2930 | 0,73+0,01 0,76

PIB 6238 + 280 5686 a 6690 | 0,30 £0,01 0,32
PDMS | 10588 =370 9613 a 12000 | 0,18 £0,01 0,20

de masse d’enchevétrement est représentée sur la figure 6.4 pour les
trois fondus simulés (cis-PB, PIB, PDMS). Les différents points de
la figure 6.4 sont ajustés avec une distribution de type Poisson et
les valeurs moyennes de M, issues de ces ajustements sont rassem-
blées dans le tableau 6.1 aux cotés des grandeurs expérimentales
correspondantes.®

L’analyse des chemins primitifs peut également étre effectuée de
fagon purement géométrique. De telles études ont été menées a I'aide
de I'algorithme CReTAM7" et du code Z1''® et comparées avec une
méthode similaire & celle utilisée dans ce chapitre.'' Néanmoins,
contrairement aux méthodes dynamiques de la référence [119], celle
employée ici est effectuée de telle sorte que les désenchevétrements
soient évités, permettant ainsi une estimation correcte de M.

Les valeurs simulées et les données expérimentales sont en accord
avec moins de 10 % de déviation et le traitement de configurations
supplémentaires permettrait une amélioration de la statistique et
diminuerait cet écart. De plus, la différence entre les masses d’en-
chevétrement pour chaque polymere est correctement reproduite,
confirmant ainsi la transférabilité de la méthode a des polymeres de
nature différente. Cependant, on remarque que ces masses corres-
pondent respectivement a 9, 21 et 27 billes entre noeuds d’enchevé-
trement pour les fondus de cis-PB, PIB et PDMS. Les dimensions
des chaines étant choisies a 40 billes, ’état d’enchevétrement de ces
fondus reste faible avec en moyenne entre 1 & 4 sous segments par
chaine, ce qui justifie une nouvelle fois ’absence de plateau caou-
tchoutique lors de I’étude précédente.

Le module théorique au plateau GON est relié a M, par la rela-
tion :
o _ 4pRT

GRy =
N5 M,

(6.6)

avec p la masse volumique du fondu a I’équilibre et M, la valeur
moyenne de la distribution des masses d’enchevétrement. La pré-
diction de la masse d’enchevétrement est alors importante pour le
calcul du module GON des différents fondus de polymeres. Les valeurs
de GY calculées sont reportées dans le tableau 6.1 et I'accord avec
I’expérience reste convenable.

La détermination de propriétés mécaniques de systémes poly-
meres enchevétrés nécessite des chaines de taille importante. Dans
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le but de caractériser le comportement mécanique des réseaux, les
enchevétrements sont remplacés par des contraintes topologiques
permanentes, par le biais d’une réticulation.

2 Elastomeéres et réseaux

La suite de I’étude porte sur la simulation de systemes réticulés
et relie les propriétés élastiques telles que le module de cisaillement
G a la structure du réseau. Afin de vérifier la capacité des simula-
tions DPD a rendre compte de modeéles théoriques, un réseau pour
lequel la masse M entre points de réticulation chimique est de
l'ordre de M, est créé. De ce fait, en ’absence d’enchevétrement,
les contraintes topologiques sont uniquement assurées par le réseau
de réticulation. Le choix s’est alors porté sur ’étude de réseaux de
PIB soumis a plusieurs essais mécaniques.

2.1 Création de réseaux

Le polyisobutyléne (PIB) étant une polyoléfine, toutes ses liai-
sons C—C sont saturées. En I'absence d’insaturation, une réaction
de vulcanisation classique ne peut avoir lieu, celle-ci résultant de
« ouverture » d’une double liaison C=C. Expérimentalement, un
copolymere statistique de cis-polyisopréne (IR) et de polyisobuty-
léne est synthétisé avec un taux de IR de quelques pourcents, dans
le but de pouvoir lier les chaines polymeéres entre elles. Une réticula-
tion au soufre est alors possible, les monomeres de IR possédant des
liaisons C=C doubles permettant de créer un pont soufré entre les
chaines. La nature du polymere étant modifiée, le développement
de nouveaux potentiels paralt nécessaire. Cependant, le copolymere
créé est de type statistique et donc la répartition des monomeres
de IR est aléatoire et leur taux est faible (=~ 5% molaire). Pour les
taux mis en jeux, les différentes fonctions de distribution de paires
(non liée, liée et angulaire) ne sont donc pas ou peu affectées, tout
du moins au degré de nivellement utilisé de A = 5. Les potentiels
d’interaction mésoscopiques développés précédemment sur le PIB
seul peuvent donc étre utilisés.

Plusieurs approches peuvent étre adoptées pour la création des
réseaux de polymeres réticulés. Dans ce travail, la méthode retenue
est de type spatiale. Elle revient a utiliser des configurations de po-
lymeres enchevétrés et de transformer les noeuds d’enchevétrement
en points de réticulation. Leur nombre est un parametre d’entrée
et partant d’une configuration de fondu équilibrée, les billes inter-
venant dans une jonction sont reliées deux & deux. Un réseau tridi-
mensionnel aléatoire est ainsi formé. La probabilité de création de
la jonction est pondérée par la distance séparant les deux billes mais
également par la présence d’autres noeuds de réticulation au sein de
la méme chaine. Dés qu’'une bille participe & une jonction, elle est
désactivée et ne peut plus servir a la création d’autres jonctions. La

(a) CHy- - - -
/
— C"
“
A “CHs
Hjs
(b)
CH=—=CH
—— CH, CH, - - --

FIGURE 6.5 — Motifs monomeéres des
constituants du fondu réticulé.

(a) Polyisobutyléne (PIB).

(b) cis-1,4-polyisopréne (IR).

109



Chapitre 6 — Propriétés mécaniques des fondus

006 T 1 T I ! I !

0.04 -

P (Na)

80

Ncl

FIGURE 6.6 — Distribution des longueurs
de sous chaine du réseau en fin de réticu-
lation. N¢ correspond au nombre de billes
mésoscopiques situées entre deux points de
réticulation.

réticulation d’une bille en bout de chaine est également restreinte,
la probabilité de réticuler de cette maniere étant faible en pratique,
et une fonctionnalité de 4 est obtenue pour toutes les jonctions du
réseau. Les points de réticulation sont créés un par un mais aucune
simulation n’est effectuée entre chaque création de jonction.

Le réseau ainsi formé est caractérisé par une distribution de lon-
gueur des sous chaines P (N) (figure 6.6). Rappelons que le terme
de sous chaine définit la portion de la chaine polymere située entre
deux billes engagées dans une jonction. Le fait que la distribution
finale des longueurs P (N¢) ne puisse pas étre déterminée a priori
peut étre un désavantage. Il est alors impossible de contréler fine-
ment cette distribution. Malgré ce manque de controle, la méthode
est tout de méme retenue de par sa facilité de mise en ceuvre et la ra-
pidité d’équilibration des systemes issus de ce type de réticulation.
De plus, la création du réseau parait plus naturelle de cette ma-
niere puisque les réactions chimiques sous-jacentes impliquent une
distance réduite et sont sensibles a I’encombrement stérique engen-
dré par les jonctions déja présentes. A 'image des simulations mé-
soscopiques effectuées précédemment, la réticulation de 5 systemes
différents est réalisée, permettant ainsi de limiter ’erreur commise
sur les calculs de propriétés du fondu.

La distribution de masse des sous chaines possede une valeur
moyenne M, de 6,4kgmol~! (figure 6.6). L'utilisation d'une masse
M, suffisamment faible est motivée par la suppression de tout en-
chevétrement efficace entre deux jonctions du réseau. De cette ma-
niere, 'estimation du module élastique est facilitée puisque seul le
réseau de réticulation contribue a son calcul. Les systeémes réticulés
subissent une période d’équilibration de quelques nanosecondes afin
de permettre la relaxation de I’ensemble du réseau.

2.2 Simulations a I’équilibre

Le calcul du module élastique G (t) a déja été explicité au cours
de la premiére section de ce chapitre (équations 6.2 et 6.3). Le méme
protocole est appliqué aux réseaux réticulés de PIB. Contrairement
aux systemes faiblement enchevétrés, le module G (t) présente un
fort ralentissement aux temps longs, caractéristique du plateau ca-
outchoutique (figure 6.7). Les jonctions du réseau étant perma-
nentes, ’écoulement n’a pas lieu et le plateau persiste. Sa valeur
est estimée a 0,19 MPa.

Cette valeur est a mettre en relation avec deux des théories décri-
vant I’élasticité des réseaux, le modele affine et le modele fantome.?”
Ainsi, les équations 2.47 et 2.48 donnent respectivement une valeur
de G égale a 0,36 et 0,18 MPa en considérant la masse volumique
du fondu de 0,92 gcm ™3, une masse de réticulation de 6,4 kg mol™!,
une fonctionnalité f = 4 et une température de 300 K.

110



6.2 — Elastoméres et réseaux

107 ' LA | ' LI | ' LA | ' LI

108

G (t) / Pa

15 e il e il e ol TR
10710 107° 1078 1077 10-¢
t/s

On remarque que la valeur de G obtenue est trés proche de celle
calculée par le modele fantome. Dans la réalité, ou M, < M, la
réponse aux déformations des réseaux de polymere prés de 1’équi-
libre est généralement affine. Lorsque la déformation augmente et
avant d’atteindre l’extensibilité limite, cette réponse tend a étre
décrite par le modele fantome. Ce comportement est expliqué par
le désenchevétrement des chaines polymeres sous déformation. Ce-
pendant, & petites déformations, 'accord entre le modele fantdéme
et la simulation n’est pas surprenant puisque la forte densité de
réticulation entraine I'absence d’enchevétrement entre les jonctions
du réseau. Le réseau de réticulation simulé s’écarte donc du cas réel
et un modele fantdéme arrive a rendre compte de son comportement.

Les propriétés mécaniques du polymere réticulé peuvent égale-
ment étre déterminées & partir de simulations effectuées hors équi-
libre.

2.3 Déformation uniaxiale

Dans le but de reproduire une expérience de traction, les fon-
dus de PIB réticulés sont soumis & une déformation uniaxiale (fi-
gure 6.8). Plusieurs méthodes sont capables de reproduire des essais
mécaniques par simulation.

Par exemple, I’échantillon peut étre soumis & une déformation
constante le long de I’axe z suivant la relation :

L.(t)=L.(0)+ét (6.7)

avec respectivement L, (0) et L, (t) la longueur initiale et au temps

FIGURE 6.7 — Evolution du module de ci-
saillement G (t) au cours du temps pour un
réseau de PIB réticulé, obtenue par 'auto-
corrélation du tenseur de pression P.

Plateau caoutchoutique estimé a
0,19 MPa.
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L. (0) L (t)

FIGURE 6.8 — Schéma 2D d’une traction
uniaxiale réalisée selon 'axe z.

0
0 200 400 600 800 1000

t / ns

FIGURE 6.9 — Suivi de I’élongation de la
boite de simulation selon ’axe z suite a
l'application d’une contrainte o.

— 0, = 0,10 MPa.

— 0., = 0,20 MPa.

—— 0z, = 0,30 MPa.

t de la boite de simulation et € sa vitesse d’allongement.

Les dimensions latérales sur z et y peuvent soit étre ajustées
pour conserver le volume constant, soit étre controlées a ’aide du ba-
rostat. La conservation du volume implique un coefficient de Poisson
de 0,5 (équation 2.46), ce qui caractérise convenablement le com-
portement des élastomeres incompressibles. La courbe contrainte-
déformation est ensuite obtenue en analysant la composante du
tenseur de contrainte o,, calculée a ’aide de I’équation 6.2. De nom-
breuses interrogations sont néanmoins soulevées par 1'utilisation de
cette méthode, notamment concernant la vitesse de déformation €.
Expérimentalement, les vitesses de déformation utilisées pour des
essais de traction sont de l'ordre du mms~!. L’utilisation de simu-
lations mésoscopiques ne permet pas de descendre a des valeurs aussi
faibles (de I'ordre du nm ns™!, soit du ms™!). De plus, les valeurs du
tenseur de contraintes sont bruitées et de nombreuses simulations
sont nécessaires au tracé de la courbe contrainte-déformation.

Les essais de traction sont donc effectués selon un protocole dif-
férent. La déformation n’est plus imposée, mais une contrainte de
traction est appliquée le long de 'axe z. Pour rendre compte de
cette contrainte, le barostat de Berendsen®® est modifié de maniére
a le rendre anisotrope. De cette maniere, la boite de simulation est
soumise a une pression normale P,, pouvant étre négative alors que
les composantes latérales P, et P, restent fixées a 0,1 MPa. Le
controle de la pression par cette version anisotrope du barostat de
Berendsen permet d’observer une déformation de la boite de simu-
lation, qui s’équilibre a une longueur L, (t) # L, (0). L’élongation
du systéme est caractérisée par la relation suivante :

Lz (t) - Lz (0)

L-(0) (68)

€, =€ =

En fonction de la contrainte o,, imposée dans la direction z,
le fondu réticulé s’équilibre a une certaine valeur de déformation.
La figure 6.9 représente 1’évolution de ’élongation e en fonction de
temps pour plusieurs valeurs de o, telles que :

0.,=0=P% P, (6.9)

ot PE° = (0,1 MPa est la valeur de la composante normale dans le
systéme lorsque la pression est maintenue isotrope. La composante
P, est négative pour reproduire un essai de traction et varie de 0
a —0,2 MPa. La valeur de o associée croit alors de 0,1 a 0,3 MPa.

Le fait de solliciter le matériau de cette fagon permet au réseau
de relaxer sous la contrainte de maniére plus réaliste. Ainsi, pour
chaque valeur o de contrainte imposée, le systeme tend vers une va-
leur € d’équilibre (figure 6.9), indiquant la présence de contraintes
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FI1GURE 6.10 — Courbe contrainte-déformation construite a partir des différentes simulations mésoscopiques effectuées hors

équilibre du fondu de PIB réticulé. Les traits pointillés représente le comportement prédit par deux modéles théoriques.!

---- Modele de déformation affine estimant G = 0,36 MPa.
- -- Modeéle du réseau fantéme entrainant G = 0,18 MPa.
(a) A faible déformation. (b) A grande déformation.

topologiques. En I'absence de ce réseau de réticulation, le systéme
s’écoulerait et € divergerait sans jamais atteindre de valeur d’équi-
libre. Une période de 900 ns est nécessaire pour obtenir une bonne
convergence de ¢ et la courbe contrainte-déformation est obtenue
point par point (figure 6.10), contrairement a ’approche précédente.
La DPD offre donc la possibilité d’évaluer la déformation d’un maté-
riau subissant une contrainte extérieure. Les cOtés de la boite étant
uniquement gouvernés par le barostat, le calcul du coefficient de
Poisson v est alors possible (équation 2.46). La figure 6.11 représente
I’évolution temporelle de ce coefficient et donne un v = 0,5, assu-
rant un volume constant durant la déformation. Il est & noter que
cette incompressibilité est retrouvée malgré une surestimation des
valeurs de compressibilité yr, obtenues au chapitre précédent pour
des fondus non réticulés. Il serait bien de vérifier dans des travaux
futurs si la réticulation est responsable de cette incompressibilité,
ou si les modeles gros grain ne sont tout simplement pas applicables
dans certaines situations (calcul des compressibilité pour les fondus
non réticulés par exemple).

La contrainte appliquée au fondu de PIB réticulé est tracée en
fonction de ’élongation observée (figure 6.10). Sur cette figure sont
également représentés les comportements déduits de deux théories
classiques d’élasticité : le modele de la déformation affine et le mo-
dele du réseau fantéme. L’élongation est exprimée par A qui repré-
sente le rapport L, (t)/L. (0) de la taille de boite sur la taille ini-
tiale. D’apres le modele de déformation affine, la contrainte s’écrit
comme :

(6.10)

7

0.60 p=—r——r—r—T—T—T—T—TT

0.55 | —

A 0.50

0.45 |- .

040 1 1 1 1 1 1 1 1 1
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t / ns

FIGURE 6.11 — Coefficient de Poisson v
calculé en fonction du temps sur un élasto-
mere de PIB. Une valeur de v = 0,5 corres-
pond a une déformation a volume constant
d’un matériau incompressible.
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t / ns

FIGURE 6.12 — Parameétre d’ordre ca-
ractérisant ’orientation d’une liaison entre
particules selon l’axe de la déformation.
Lorsque P, tend vers 1, les liaisons
s’alignent le long de ’axe z.

—— 0., = 1,70 MPa.

— 0, = 0,30 MPa.
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FIGURE 6.13 - Evolution de la contrainte
o pour des faibles déformations . Le mo-
dule de Young E est extrait a partir de la
pente a l'origine de cette courbe.

et le modele fantéme exprime o selon :

a—pﬂ(x—xﬂ

— 6.11
TR (6.11)

en considérant une fonctionnalité f = 4.

La courbe contrainte-déformation possede un domaine linéaire
dans la gamme des petites déformations qui s’ajuste sur le modele
fantome. Cette observation est cohérente avec ’étude précédente, ou
le module G calculé lors d’une simulation a 1’équilibre correspond
également a celui estimé par ce modele.

A plus grande déformation (figure 6.10b), les points ne suivent
plus aucune des deux théories et cet écart au comportement théo-
rique est caractéristique d’un renforcement de la matrice. Cette hy-
pothese se confirme lors de Iétude du parametre d’ordre P, (fi-
gure 6.12) dont la valeur augmente avec la contrainte, signe que les
chaines polymeres s’orientent préférentiellement selon 'axe de la dé-
formation. Cet alignement des chaines est responsable de ’augmen-
tation brutale de la contrainte o. En effet, lorsque la déformation
devient suffisamment grande, les chalnes sont complétement étirées
entre points de réticulation et un allongement supplémentaire en-
trainerait des ruptures de liaison. Cependant, les potentiels utilisés
pour modéliser les liaisons au cours de ces travaux sont semblables
a une fonction de type harmonique. De ce fait, les simulations DPD
ne peuvent pas rendre compte des phénomeénes liées aux ruptures
de liaisons et il est impossible de déterminer ’extensibilité limite du
matériau avec les modeles employés ici (allongement a la rupture).

Les phénomenes a grandes déformations n’étant pas correcte-
ment reproduits, I’étude est alors menée dans le domaine des petites
déformations ou le régime est supposé élastique linéaire. L’approche
entropique de 1'élasticité des caoutchoucs (chapitre 2) donne :

1
0 = Gres <)\_ )\2>

avec Gres qui varie suivant le type de modele considéré (équations 2.47
et 2.48).

(6.12)

L’ajustement des points de la figure 6.10a par ’expression 6.12
donne une valeur de Gyes = 0,19 MPa. Les deux théories, affine et
fantome, estiment respectivement des valeurs de G, es égales a 0,36
et 0,18 MPa. L’accord entre les données simulées et la théorie fan-
tome est donc excellent. Le module de Young peut étre calculé a
partir de la pente & Porigine de la courbe contrainte-déformation®
(figure 6.13). Une valeur de £ = 0,57 MPa est obtenue et ’équa-
tion 2.45 reliant les modules F et GG entre eux est vérifiée, en consi-
dérant le systéme incompressible (v = 0.5). Le réseau suit donc un
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régime élastique linéaire lors de sa déformation et vérifie la loi :
o= Fe (6.13)

avec F/ le module de Young.

3 Conclusions

Les simulations DPD ont permis, par le biais de ’autocorré-
lation du tenseur de pression, de déterminer I’évolution du mo-
dule élastique G (t) au cours du temps. Malgré un ralentissement
de ’écoulement lorsque la masse molaire augmente, aucun plateau
caoutchoutique n’est visible. Cette observation est en accord avec
plusieurs études montrant qu’un rapport M /M, > 20 est nécessaire
a 'obtention d’un tel plateau. Les systémes ne paraissent donc pas
ou peu enchevétrés. Pour éclaircir ce point, une étude plus appro-
fondie des contraintes topologiques a été effectuée.

L’analyse des chemins primitifs permet la caractérisation de
I’état d’enchevétrement des fondus simulés. L’acces aux parametres
du tube, tels que son diameétre, la longueur du chemin primitif ou
encore la masse entre enchevétrements sont déterminés. Ils peuvent
d’ailleurs étre utilisés comme parametres d’entrée de simulations a
plus grande échelle. De nombreuses études!'%:13:120:121 Jeg ytilisent
pour estimer le comportement de fondus enchevétrés ou non en les
incorporant dans des modeles de reptation'?? ou qui suivent la théo-
rie de Rouse.'? L’application de cette méthode PPA a permis de
distinguer les polymeres de types différents, leurs masses d’enche-
vétrement n’étant pas similaires. Les potentiels réalistes développés
dans les chapitres précédents sont donc bien a méme de conserver
les contraintes topologiques des chaines polymeéres lors de simula-
tions de DPD.

La dynamique des particules dissipatives est également a méme
de caractériser le comportement mécanique de fondus réticulés lors
de simulations a 1’équilibre ou hors équilibre. Les fluctuations du
tenseur de pression sont donc étudiées pour un fondu de PIB réti-
culé. Des tractions uniaxiales sont également simulées sur le méme
systéme et les valeurs du module G obtenues sont confrontées a
différentes théories de I’élasticité des réseaux. Les systémes simulés
reproduisent correctement le comportement mécanique d’un réseau
fantome, que ce soit & I’équilibre ou lors de sollicitations mécaniques.

L’étude de polymeres en phase bulk ainsi effectuée, la méthode
est maintenant appliquée a un systéme composite modele. Ce sys-
teme modele n’est plus composé d'un seul type de bille mais de
plusieurs et il faut gérer l'interaction croisée entre le polymere et
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la surface. L’hétérogénéité d’un tel systéme engendre des considéra-
tions supplémentaires, comme la régulation de la pression ou encore
I'utilisation d’un potentiel uniquement dépendant de la distance
entre particules. Ces notions sont abordées dans le chapitre suivant,
traitant de la modélisation d’un systéme polymeére-charge.
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1 Matériaux composites

Au cours des chapitres précédents, et plus particulierement dans
le chapitre 2, les systemes polymeres sont traités sous la forme
bulk, autrement dit sans aucune charge ni aucun additif. Cependant,
les propriétés recherchées pour certaines applications nécessitent la
conception de matériaux plus complexes. Il est alors fréquent d’avoir
recours a l’ajout de particules organiques ou inorganiques, appelées
charges, dispersées au sein de la matrice polymere. Lorsqu’elles sont
de dimensions nanométriques, ces particules forment des matériaux
nanocomposites.

Cette addition de particules a I'intérieur d’une matrice polymere
peut significativement améliorer les propriétés mécaniques et visco-
élastiques des matériaux composites par rapport a celles du com-
posé pur. En fonction des différentes caractéristiques des charges
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F1GURE 7.1 — Différents types de maté-
riaux composites en fonction de la forme
des charges dispersées dans la matrice po-
lymere. De gauche a droite, on retrouve
un composite a particules, un composite a
fibres et un composite laminé.

renforcantes (nature, forme, structure, fraction volumique, ...) et
de l'interaction spécifique avec la matrice polymere, il est alors pos-
sible de concevoir de nombreux matériaux composites aux proprié-
tés mécaniques variées (figure 7.1). L’effet renforcant apporté par
les charges® dépend de leur fraction volumique dans la matrice,
mais également de la nature des particules dispersées, générale-
ment du noir de carbone,'?? de la silice'?* 127 ou des nanotubes
de carbone.'?® Dans le cas de nanocomposites, la dimension nano-
métrique des particules dispersées conduit a une surface de contact
plus importante, permettant la création d’interactions moléculaires
« fortes » et conduit généralement a une synergie entre la matrice

ot roc charoee Tintarface nalvmare_chareoe réanltante nent imnacc

Le comportement des chaines polymeéres proches d’une surface
ou d’une interface joue un réle majeur dans la prédiction de pro-
priétés telles que le module de cisaillement ou la viscosité de maté-
riaux nanocomposites. Une connaissance approfondie des effets des
charges sur la matrice polymere est donc primordiale, et plus par-
ticulierement au niveau moléculaire. De par la difficulté d’accéder
expérimentalement & la structure et a la dynamique du polymere a
I'interface polymeére-charge,!?4131:132 cet aspect microscopique fait
toutefois défaut. De plus, I'impact d’une surface sur la dynamique
locale des chaines polymeéres est encore largement discuté.'31:144 Par
conséquent, la modélisation moléculaire reste une bonne alternative
pour examiner le lien entre la microstructure du polymere, la na-
ture de l'interaction avec la surface et les propriétés macroscopiques
associées. 1291301437145 T 5 capacité de ces méthodes & atteindre les
temps de simulation requis pour 1’étude dynamique de ces chaines
adsorbées a déja été discutée lors des chapitres précédents. Les
pas de temps utilisés de 0,5 a 2fs sont insuffisants et le recours
a une représentation gros grain de la matiere permet de pallier ces
limitations. 46

Malgré la difficulté a développer des potentiels réalistes pour
des systémes polymere-solide, quelques études a 1’échelle mésosco-
pique sont reportées dans la littérature.103:136,141,142,147-149 pgayyy
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celles-ci, des modeles gros grain ont été utilisés pour étudier 1’in-
teraction du polystyréne avec différents types de surfaces, com-
posées de particules génériques,™” de silice'® ou d’or.'? L’inter-
action d’'un polymeére thermodurcissable avec une surface d’oxyde
métallique,'®” I’adsorption de chaines de polyamide sur une surface
de graphene!®®150 et les propriétés du polyisopréne au voisinage
d’une surface de graphite!® ont aussi été récemment étudiées.

La méthode développée et validée dans les chapitres précédents
est appliqué a la problématique des matériaux composites. Un sys-
teme composite modele est alors créé, composé de plans de silice
entre lesquels est confiné un fondu de cis-PB, ces constituants en-
trants tous deux dans la composition des gommes pneumatiques.
L’interaction polymere-charge est ensuite quantifiée et des simula-
tions DPD sont effectuées. Divers parametres, comme la densité de
greffage ou la distance de séparation entre les surfaces de silice,
sont modifiés et leurs influences sur les propriétés structurales et
dynamiques du fondu sont étudiées.

2 Détermination du potentiel d’interaction
croisée polymere-charge

La modélisation d’un systéme composite modele implique la
prise en compte d’interfaces possédant des interactions et des géo-
métries spécifiques, absentes des simulations précédentes de phases
polymeres bulk. Les interactions entre ces particules, constituant
la charge, et la matrice polymere sont donc a déterminer, préala-
blement a toute modélisation & 1’échelle mésoscopique. En d’autres
termes, la démarche multi-échelle développée et utilisée lors des cha-
pitres précédents reste applicable mais doit néanmoins subir un cer-
tain nombre d’ajustements, relatifs a la nature et a la géométrie du
nouveau systéme étudié.

2.1 Systeme modele et parametres de simulation

Dans de nombreux articles,3%136:140:151 Jog systémes composites

sont modélisés par des charges, généralement sphériques, dispersées
au sein d’une matrice polymere. Une autre approche, également su-
jette & modélisation, 93:152:153 consiste & considérer la charge comme
une surface plane sur laquelle le polymere est immobilisé. A Déchelle
de quelques nanometres, la surface de contact entre un agrégat et
une matrice polymere peut effectivement étre supposée plane ou de
rayon de courbure infini. Le degré de validité de cette approximation
dépend évidemment de la nature de I'agrégat considéré, en particu-
lier de la taille et de la distribution des particules élémentaires le
composant. Cependant, des études sur I'influence de la rugosité ou
de la courbure de la surface pourront étre effectuées ultérieurement
au niveau mésoscopique.

Surface
de silice

© Chaines
- libres

FIGURE 7.2 — Systéeme composite visé
avec des chaines de cis-PB confinées entre
deux surfaces planes de silice.
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FIGURE 7.3 — Interface polymére-charge
avec une représentation de type tout

atome.

Chapitre 7 — Polymeére sous confinement

La surface étudiée est ici composée de silice (SiO,), et plus pré-
cisément d’une succession de mailles élémentaires d’a-cristobalite.
Cette phase de la silice n’est stable qu’a haute température mais
ce choix est justifié par son systéme cristallin tétragonal, facilitant
sa construction et sa modélisation. Par la suite, la silice est rendue
amorphe et n’a donc plus mémoire du systeéme cristallin utilisé pour
sa construction. Le plan de silice est constitué de 10 x 10 x 2 mailles
élémentaires respectivement selon les axes x, y et z. Les parametres
d’une maille étant o = 4,978 A et b = 6,948 A,15* on obtient une
surface d’environ 5 x 5nm?. Elle est ensuite clivée selon I'axe z
et les liaisons pendantes subissent une hydroxylation. La création
de groupements silanol est effectuée avec un taux pouvant étre re-
produit expérimentalement, soit environ 10 Si—OH nm™2.195-157 Les
liaisons clivées résiduelles non hydroxylées sont utilisées a la créa-
tion de ponts par le biais d’atomes d’oxygene.

Une fois la surface de silice rendue amorphe et fonctionnalisée
par des groupements silanol, elle subit une équilibration par dyna-
mique moléculaire sur une durée de 2 ns, réalisée a ’aide du logiciel
MS Accelrys.5 Le champ de force atomique est conservé, a savoir
COMPASS,%2 et les parametres de la simulation sont identiques &
ceux reportés dans le chapitre 4. Les équations du mouvement sont
intégrées toutes les 1fs par l'intermédiaire de ’algorithme Verlet-
Vitesse et le thermostat de Berendsen”® permet la régulation de
la température a 300 K avec une constante de relaxation de 0,1 ps.
Suite a cette équilibration, la construction du systeme composite se
poursuit avec ’ajout d’un fondu de cis-PB au-dessus de la surface de
silice. Ce fondu est composé de 10 chaines de 50 monomeres chacune.
Le systéme ainsi formé est équilibré une nouvelle fois sur 2 ns, puis
les configurations sont enregistrées durant une phase d’acquisition
de 10ns. Contrairement au composite représenté sur la figure 7.2, le
systeme simulé ne comporte en réalité qu'une seule surface. Cepen-
dant, il est vérifié qu'une masse volumique constante du polymere
en phase bulk est bien retrouvée a partir d’une certaine distance du
plan de silice (figure 7.4). La durée de simulation de 10 ns n’est en
effet pas suffisante pour observer la diffusion du polymere dans le
vide présent au-dessus de lui.

Les configurations atomistiques issues de la dynamique molécu-
laire peuvent ensuite étre traitées et permettre le calcul de I'inter-
action polymere-charge.

2.2 Développement du potentiel polymeére-charge

Les configurations atomistiques subissent un nivellement sem-
blable a celui déja réalisé au cours des chapitres précédents. Le
degré de nivellement A du cis-PB est conservé égal a 5 monomeres
par particules DPD. La silice ne présentant pas le caractere linéaire
des chaines polymeres précédemment étudiées, la procédure de ni-
vellement n’est plus identique. Le degré de nivellement est choisi de
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telle sorte que les futures particules gros grain aient une masse simi-
laire a celle des particules de polymere. De cette facon, les particules
mésoscopiques de silice possédent toutes une masse de 240 gmol !,
représentant 4 motifs SiO,.

D’autres éléments imposent la modification de I’approche multi-
échelle initialement développée sur le polymeére seul. En effet, la
présence de la surface modifie la dimension 3D périodique du fondu
bulk et crée une géométrie hétérogene en densité sur un axe per-
pendiculaire a la surface. Le développement des potentiels est alors
problématique, notamment au niveau du calcul des fonctions de dis-
tribution de paires (RDFs). En effet, la contribution de chaque paire
de particules au calcul de cette fonction ne peut plus étre considérée
uniquement dépendante de la distance r qui les sépare. La symétrie
sphérique, appliquée a la modélisation des phases bulk, n’est plus
observée sur ce nouveau systéme et le calcul des RDFs doit étre
réalisé différemment. Rigoureusement, une forme plus complexe des
RDFs doit étre utilisée, faisant intervenir les vecteurs positions rq et
ro respectifs d’une particule de polymere et d’une autre de silice. La
fonction g possede ainsi 6 dimensions et il est préférable d’étudier la
symétrie du systeme pour diminuer ce nombre de variables. La sy-
métrie cylindrique de notre systéme permet par exemple d’exprimer
g (ri,re) comme :

g (r1,12) = g (21, 22, 512) (7.1)

ou z; est la composante perpendiculaire a la surface de la position
de la particule 7 et s;; est la distance séparant les particules i et 7,
projetées sur le plan zy.

Le potentiel issu d’une telle fonction, et par conséquent la force,
possedent également 3 variables. Le calcul des interactions entre
particules est alors alourdi, ce qui n’est pas forcément compatible
avec la simulation de systémes polymeres dont I’équilibration est
déja coiiteuse en temps de calcul. Une forme plus simple est alors
adoptée pour le calcul des RDFs, déja utilisée par d’autres auteurs
pour la caractérisation de I'interaction polymere-charge,'3 et peut
s’écrire comme :

g(r1,r2) =~ g (212) (7.2)

avec z;; la projection sur I'axe z de la distance de séparation entre
les particules i et j. Par la suite, la fonction g (z12) est simplement
notée g (z).

A Tlaide de ces différentes approximations, le calcul des diffé-
rentes distributions de paires peut donc étre effectué sur les confi-
gurations atomistiques nivelées. Cependant, certaines interactions
déja connues auparavant ne sont pas a nouveau déterminées. Les
potentiels régissant 'interaction entre particules de polymeéres sont
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FIGURE 7.4 — Distribution de paires de
particules mésoscopiques non liées.
Polymere-charge.

—— Polymeére-polymere.

conservés et la présence de la surface est uniquement considérée
comme une perturbation du systéme en phase bulk. Ainsi, seule
I'interaction polymeére-charge est déterminée & partir des configura-
tions atomistiques du systeme composite étudié.

La fonction g (z) entre les particules de cis-PB et de silice est
calculée et représentée sur la figure 7.4. Tout d’abord, on remarque
que le fondu retrouve une structuration de type bulk a une dis-
tance légeérement inférieure a 2,5nm. Le systéme simulé possede
donc des dimensions suffisantes pour la détermination de l’inter-
action polymere-charge. Cependant, au voisinage de la surface, le
cis-PB présente une structuration importante contrairement a ce
méme polymere en phase bulk (figure 4.15a). Cette organisation en
couches est représentative de la région interfaciale solide-liquide et
peut étre observée pour de nombreux systémes. 3%148:158 T4 fonc-
tion de distribution obtenue est ensuite utilisée comme cible et point
de départ du processus d’inversion itérative de Bolzmann (IBI) en
permettant le calcul d’un potentiel d’interaction polymere-charge
initial de la forme :

Wit (r) = —kpTn (5" (2)) (7.3)

25 ! I ! I ! I ! I ! I ! I !

20F .

1.5F .

Enb (2)

1.0

0.5

00 05 1.0 15 20 25 30 35

z / nm

Ce potentiel est ensuite utilisé pour la simulation d’un systeme
a I’échelle mésoscopique (figure 7.5), composé d’une phase polymere
de 40 chaines de 40 particules chacune. Le fondu est confiné entre
deux plans de silice comportant chacun 18 x 18 particules, donnant
lieu & une surface de contact de 9 x 9nm?. La distance de séparation
D entre les deux surfaces de silice est fixée a 10nm pour que la
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masse volumique du fondu au centre de la boite de simulation reste

équivalente a celle observée lors de son étude en phase
0,90 gcm™3.

Afin de limiter le nombre d’interactions mises en jet
du composite modele, la force conservative classique n’est
pliquée entre les particules de silice. Elles n’interagissent
les unes avec les autres et la cohésion de la surface est ass
la mise en place d’une force de rappel, reliant chaque par
mur & une position d’équilibre. Cette force permet une bo:
malisation de la surface et dérive d’un potentiel harmonic
forme :

Fteth 2

Wteth (7”) = 5

avec r la distance séparant la particule de sa position d’
et kietn la constante de rappel. Cette derniére est ajustée

produire les fluctuations de la surface a 300K, calculées ..o ueo

simulations atomistiques.

L’intégralité de la méthode IBI présentée dans le chapitre 4 est
appliquée a ce nouveau systeme mésoscopique. Elle comprend le
calcul du premier potentiel d’interaction wyg (r) (équation 7.3), ainsi
que le processus itératif visant son ajustement par la reproduction

des RDFs ciblées (figure 7.6a).

(a) (b)

wnpb () / kI mol—?

z / nm

2.0

ARt asvatiaErarg e

FIGURE 7.5 — Systéme composite modéle
simulé par DPD, comportant des chaines
de cis-PB confinées entre deux surfaces
planes de silice.

—
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FIGURE 7.6 — Détermination de l'interaction polymere-charge entre des particules mésoscopiques de cis-PB et de silice.

(a) Fonction de distribution des paires non liées polymere-charge.

—— A Dissue de la procédure IBL RDF ciblée des configurations atomistiques nivelées.
(b) Potentiel d’interaction polymeére-charge final, comparé au potentiel polymeére-polymeére utilisé précédemment.

—— Polymeére-charge. = —— Polymeére-polymeére.

La derniere étape du développement consiste a corriger la pres-
sion pour tendre vers une valeur cible de 0,1 MPa. Le systeme étant
hétérogene, la valeur moyenne de la pression n’a plus réellement
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Chapitre 7 — Polymeére sous confinement

FIGURE 7.7 — Profil de pression d’un sys-
teme composite modele de cis-PB confiné
entre deux plans de silice séparés de D =
10 nm.

—— Pression normale Py = P,..

—— Pression tangentielle

Pr = (Prx + Pyy)/2.

- -~ Pression cible de 0,1 MPa.

de sens. La pression du systeme est alors calculée a 'aide de la mé-
thode Irving-Kirkwood®>® (équation 3.21) et permet de déterminer
un profil de pression selon un axe orthogonal aux surfaces de silice.
De plus, cette équation permet ’obtention des différentes compo-
santes spatiales du tenseur de pression. La figure 7.7 représente deux
composantes du tenseur de pression, normale (Py) et tangentielle
(Pr) a la surface.
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Il est important de préciser que, quelles que soient les étapes de
la procédure IBI, seul le potentiel d’interaction polymere-charge est
ajusté. Suite a ces ajustements, une pression Py fluctuant autour de
0,1 £ 0,2 MPa est calculée au centre de la boite pour la région bulk
du fondu, validant ainsi I'utilisation de ce potentiel polymere-charge
dans des simulations mésoscopiques. Le calcul de la composante
tangentielle Pr sur le méme intervalle donne Py = 0,2 + 0,6 MPa.
La forme finale du potentiel polymere-charge est représentée sur
la figure 7.6b, au coté du potentiel polymere-polymere auparavant
utilisé pour la modélisation du cis-PB seul. On peut remarquer que
seul le premier pic de g (z) est parfaitement reproduit, ce qui suf-
fit a assurer I'obtention d’une bonne pression au sein du polymere
confiné.

Le potentiel d’interaction polymeére-charge ainsi développé est
ensuite utilisé pour étudier le comportement d’un fondu de cis-PB
au sein de divers systémes composites modeles.
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7.3 — Impact de la surface sur la matrice polymere

3 Impact de la surface sur la matrice poly-
mere

De nombreuses propriétés macroscopiques de la matrice poly-
mere sont affectées par la présence de charges dispersées en son
sein. L’analyse du comportement statique et dynamique du poly-
meére confiné peut apporter des éléments de compréhension pour
ces divers phénomenes. Plusieurs composites modeles sont alors si-
mulés par DPD, ou la distance de séparation entre les plans de silice
varie ainsi que la présence ou non de chaines greffées. La totalité des
simulations DPD est effectuée dans ’ensemble statistique NVT' sur
une durée de 500 ns. L’algorithme DPD-VV est utilisé pour I'inté-
gration des équations du mouvement avec un pas de temps de 50 fs.
La température est régulée a 300 K par le biais de la relation de
fluctuation-dissipation de la DPD (équation 3.11) en utilisant un

coefficient de friction v = 300kg mol~! ns*.

3.1 Comparaison avec un systeme bulk

Nous venons de voir que l'organisation du fondu était modifiée
au voisinage de la surface (figure 7.6a) et il est intéressant d’analy-
ser plus en détail arrangement des molécules les unes par rapport
aux autres. Au cours du chapitre 2, il a été montré que différentes
grandeurs peuvent caractériser la conformation des chaines poly-
meres. Le rayon de giration Ré en fait partie, mais dans le but
de caractériser ’écart a l'idéalité des chaines, il est plus pertinent
d’étudier ses composantes parallele et perpendiculaire a la surface.
La composante parallele RE,H s’exprime comme :

<R2 > _ ]\17 <21N261 N (@) — Tema)® + (g5 — ycm,i)2> (75)

, VA N, N 2
el 2ic1 2ojet (T — Tem,i)

avec N, le nombre de chaines de N particules DPD, repy ; la position
du centre de masse de la chaine i et rj la position de la particule j
dans la chaine ¢. De la méme maniére, la composante perpendicu-
laire Ré | du rayon de giration peut s’écrire :

Ne soN (L . 32
(r) =5 (BTt (m) o

2is1 2j=1 (rj — Tem,i)

Ces deux composantes, normalisées par la valeur de Ré, sont
tracées pour chaque molécule en fonction de la position sur I'axe z
de leurs centres de masse (CdM) (figure 7.8). Dans un milieu iso-
trope, comme pour le polymere en phase bulk, Ré | tend vers une

valeur de 1/3 et R; | vers 2/3.

Lorsque le fondu est confiné entre les charges, ces proportions
évoluent en fonction de la position de la chaine vis-a-vis de la sur-
face. Une chaine dont le centre de masse se situe a proximité de
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2
g

et perpendiculaire R?}.’ | du rayon de gira-
tion Rg des chaines de cis-PB.

—— Systéme polymeére-charge.

—— Systéme polymere bulk.

FI1GURE 7.8 — Composantes paralléle R,
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FIGURE 7.9 — Relaxation du vecteur bout
a bout Ree au cours du temps.

—— Systeme polymere-charge.

—— Systéme polymere bulk.
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la surface a tendance & s’aplatir le long de celle-ci, menant & une
composante Ré” proche de 1 et une composante perpendiculaire
nulle. Deés lors que la molécule s’éloigne de la surface, son com-
portement tend vers celui en phase bulk et on retrouve les propor-
tions 2/3 - 1/3 attendues et observées pour le systéme isotrope.
Cet allongement des chaines le long de la surface au voisinage de
celle-ci est également observable pour d’autres systemes de type
polymere-charge.!3%140:151 Malgré cet aplatissement des chaines &
la surface, I’écart au comportement gaussien idéal est faible puis-
qu’elles conservent en moyenne un rapport R2,/ Rz proche de 6.

D’un point de vue dynamique, la surface ne semble pas affecter
la relaxation globale des chaines du fondu. La décorrélation du vec-
teur bout a bout Ree est suivie au cours du temps (figure 7.9) et elle
reste similaire a celle précédemment calculée sur la phase bulk de cis-
PB. Il serait intéressant de suivre cette relaxation en distinguant les
chaines proches de la surface et celles plus éloignées, mais le nombre
limité de chalnes confinées ainsi que la faible distance de séparation
D entre les charges ne permet pas d’obtenir une statistique conve-
nable. A cette distance de séparation D = 10nm et en l'absence
d’interaction spécifique avec la surface, le fondu de polymeére subit
uniquement une réorganisation des molécules le constituant, et la
dynamique globale des chaines ne semble pas étre modifiée. 3!

3.2 Influence de la distance de séparation

La distance de séparation D entre les surfaces est ensuite modi-
fiée afin d’étudier le polymeére dans un espace plus ou moins confiné.
L’étude est alors étendue a des systemes composés des mémes es-
peces, mais présentant des distances de séparation D de 5, 10 et
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7.3 — Impact de la surface sur la matrice polymere

20nm. La longueur des chalnes de cis-PB est conservée a 40 par-
ticules pour chaque systéme, mais leur nombre varient en fonction
de D pour conserver la masse volumique. En réalité, la masse volu-
mique n’est pas forcément constante en fonction du degré de confi-
nement et une approche plus juste consisterait a imposer le potentiel
chimique du polymere. Ce potentiel chimique p peut étre calculé sur
une phase bulk de polymere,3”1% puis choisi constant lors des simu-
lations du systéeme composite a différentes distances de séparation
D. De telles simulations devraient donc s’effectuer dans ’ensemble
statistique pV'T, grand canonique, mais nécessitent de nouveaux
développements de type biais configurationnel.3°

1.0
0.8

_|

ww 0.6

= 2

- 5

=04 -

0.0 :

—6.0 —4.0 —2.0 0.0

z / nm

—10.0 —8.0

Les systemes sont toutefois modélisés dans ’ensemble NVT', en
conservant les parametres de simulation présentés en début de sec-
tion 3 et en gardant la masse volumique du fondu constante pour
les différentes distances de séparation D. Quelle que soit cette dis-
tance de séparation, la fonction de distribution de paires g (z) reste
identique (figure 7.10). L’organisation des particules n’est donc pas
affectée par un degré de confinement inférieur ou supérieur. Concer-
nant les molécules, on remarque que les composantes parallele et
perpendiculaire de leurs rayons de giration gardent les mémes pro-
portions. Lorsque leurs CdM se situent aux alentours de 5nm de
la surface, elles retrouvent leur comportement bulk (figure 7.11).
Dans le cas du systeme ou D = 10nm, cette distance correspond au
centre de la boite de simulation et le comportement bulk est tout
juste atteint. Ce comportement bulk n’est plus observé des lors que
la distance de séparation entre les surfaces est fixée a 5 nm.

Bien que R; | et Ré | présentent la méme évolution selon ’axe
z, les positions des centres de masse des chaines different en fonc-

Enb (2)

z / nm

FIGURE 7.10 — Distributions de paires
polymere-surface non liées selon 'axe z
perpendiculaire a la surface pour diffé-
rentes distances de séparation D.

—— 5nm. —10nm. —— 20nm.

FiGURE 7.11 — Composantes paralléles
R;H et perpendiculaires R; | du rayon de
giration Ré a différentes distances de sépa-
ration.

—— 5nm.

—10nm. —— 20nm.
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Chapitre 7 — Polymeére sous confinement

FI1GURE 7.12 — Distributions des centres
de masse des chaines de cis-PB le long de
l'axe z a différentes distances de séparation
D. I’emplacement des surfaces de silice est
représenté par un trait pointillé et une zone
de couleur pour chaque valeur de D.

20 nm.

— 5nm. ——10nm.

(u (t) - u (0))

0.0
0.0 125.0 250.0 375.0 500.0
t / ns

FIGURE 7.13 — Relaxation du vecteur
bout & bout Ree pour différentes distances
de séparation entre charges.
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tion de la distance de séparation des plans de silice (figure 7.12).
A D = 20nm, la distance de séparation est telle que les CdM des
chaines peuplent préférentiellement une zone proche de l'interface
et la probabilité de trouver le CdM d’une molécule au centre de la
boite est plus faible. Lorsque D diminue, le pic de distribution se
déplace au centre du systeme. La tranche centrale de la boite de si-
mulation, zone la plus éloignée de chaque surface, regroupe alors une
grande proportion de CdM. L’absence d’une interaction spécifique
forte entre le polymere et la surface associé a l'effet de confinement
sont probablement responsables de cet effet.

Au niveau de la dynamique globale des chaines, elle ne semble
pas étre affectée par la modification de la distance entre les plans
de silice. L’autocorrélation du vecteur bout a bout montre une re-
laxation identique pour les trois valeurs de D utilisées (figure 7.13).

3.3 Greffage des chaines a la surface

D’un point de vue applicatif, il est rare que le polymeére soit uni-
quement adsorbé & la surface des charges et des liaisons chimiques
peuvent étre créées pour lier de maniere covalente les chalnes a
la surface. Il est par exemple courant de recourir au greffage de
chaines polymeres pour la stabilisation de colloides'®” ou la modi-
fication de propriétés mécaniques de surface comme 1’adhésion ou
la friction.!617163 Dans le cas de la silice, celle-ci est généralement
hydroxylée et présente de nombreux groupements silanol Si—OH
en surface. Ces groupements peuvent ensuite réagir avec un agent
de couplage et ainsi relier la chaine polymere a la surface de silice.
Un contréle plus poussé du greffage peut étre effectué en fonction-
nalisant au préalable des endroits spécifiques au sein de la chalne
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polymere. Dans notre cas, on considere la fonctionnalisation d’une
des deux extrémités de la chaine, le greffage s’effectue donc unique-
ment en bout de chaine.

En toute rigueur, ce nouveau systeme nécessiterait le dévelop-
pement de nouveaux potentiels d’interaction, prenant en compte la
liaison entre le cis-PB et la silice par le biais de ’agent de cou-
plage, mais également l'interaction non liée de ce dernier avec les
autres particules. Nous avons pu voir au cours du chapitre précédent
que ’ajout aléatoire en faible proportion d’un motif « isoprénique »
le long des chaines de PIB n’influengait pas les différentes RDFs
pour nos valeurs de nivellement (A = 5). Néanmoins, la répartition
de lagent de couplage n’est pas aléatoire (fonctionnalisation des
bouts de chaines) et il est évident qu’il serait préférable d’appliquer
a nouveau l'intégralité de la méthode sur un systéme atomistique
composé de chaines greffées a la surface par cette molécule. Dans
un premier temps, et en vue de garder un systeme modele simple,
I’agent de couplage n’est pas considéré. L’influence de ce parametre
sur la modélisation du systéme composite devra cependant faire
I’objet d’une étude future. Par souci de simplification, I’interaction
de liaison polymere-charge est donc caractérisée par le potentiel
d’interaction lié polymere-polymere.

Chaque particule mésoscopique de silice comporte 4 groupe-
ments silanols susceptibles de réagir pour former un point de gref-
fage. En réalité, la totalité de ces groupements ne réagit pas et
seulement 1/10 environ participe au greffage des chaines polymeres.
Les systémes mésoscopiques sont alors construits en respectant une
densité de greffage ¢y, exprimant le nombre de points de greffage
effectifs par unité de surface. Dans la suite du chapitre, cette den-
sité surfacique est exprimée en nm~2 et représente le nombre de
chaines greffées par nm?. L’hydroxylation de la silice n’ayant pas
été effectuée sur des sites préférentiels, la répartition des points de
greffage est effectuée aléatoirement. La distance D de séparation
des plans de silice est fixée a 20nm et chacun expose une surface
de contact de 9 x 9nm?. Chacune des 80 chaines nécessaires a la
conservation de la masse volumique du fondu bulk est alors soit libre
soit greffée sur un seul plan de silice, conduisant respectivement a
une densité de greffage ¢, comprise entre 0 et 1 nm™2. Des systémes
intermédiaires, composés de chaines libres et de chaines greffées en
proportions différentes sont également modélisés (¢, = 0,25, 0,5 et
0,75nm—2).

Dans le cas de chalnes greffées, deux conformations « type »
se distinguent en fonction de la densité de greffage.'9%165 Lorsque
la distance d entre deux points de greffage est inférieure au rayon
de Flory Rp des chaines polymeres, celles-ci adoptent a prior: un
régime dit de brosses.'®® A Dinverse, si d > Ry, le régime est alors
qualifié de champignons, du fait de la forme adoptée par les chaines

(a)

R D

(b)

FIGURE 7.14 — Différents régimes de
chaines greffées.

(a) Champignons.  (b) Brosses.

30 T T T I ! 1 ! I

P/ Pouik
Surface greffée

z / nm

FIGURE 7.15 — Profil de masse volumique
réduite d’un systéme de cis-PB greffé a une
surface de silice.
—— Chaines libres.
—— Chaines greffées.
—— ¢ = 0,50nm 2.

¢g = 0,75nm ™2,
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FIGURE 7.16 — Composantes paralléles et
perpendiculaires du rayon de giration Rg
pour un systéme de chaines greffées.
Chaines libres & ¢y = Onm™2.

—— Chaines libres & ¢, = 0,5 nm~2.
—— Chaines greffées & ¢g = 0,5nm 2.

greffées (figure 7.14). Ce rayon de Flory s’exprime comme :
Rr = N¥l (7.7)

avec N le nombre de liaisons de longueur Iy et v représentant la
qualité du solvant. Pour une chaine en solvant athermique (v =
1/2), la valeur de ce rayon de Flory Rp peut étre assimilée a celle
du rayon bout a bout Ree. Dans le cadre de notre étude, les densités
de greffage ¢, utilisées conduisent toutes a I’observation d'un régime
de brosses.

1.0

Surface greffée
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0.0 ==t
—6.0 —4.0
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Des simulations DPD de ces systemes greffés sont ensuite ef-
fectuées et les configurations mésoscopiques sont traitées. Le profil
de masse volumique réduite du fondu de cis-PB est tracé sur la fi-
gure 7.15. Il représente la masse volumique de chaque tranche du
systeme selon ’axe z, rapportée a la masse volumique de la phase
polymere bulk. Que les chaines soient greffées ou non, leurs masses
volumiques tendent vers la valeur calculée en phase bulk. On observe
également une zone de recouvrement, ou les particules des chaines
greffées et celles des chaines libres coexistent pour une méme posi-
tion z donnée. Cependant, les chaines libres ne peuvent pas pénétrer
les zones proches de la surface, celles-ci étant exclues par les chaines
greffées formant une brosse. Plus la densité de greffage ¢, augmente,
et plus la brosse de polymere repousse les chaines libres loin de la
surface et peut donc étre assimilée a une extension de la surface
(figure 7.15).

L’allongement des chaines greffées avec la densité de greffage
peut également étre caractérisé par le calcul des différentes compo-
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santes du rayon de giration. Les composantes parallele et perpen-
diculaire sont alors tracées sur la figure 7.16 pour ¢ = 0,5 nm~2.
Cette densité de greffage correspond a un systéme dont la moitié
de chalnes sont greffées a la surface et 'autre moitié de chaines
sont libres et peuvent étre considérées comme un solvant. Pour la
densité de greffage utilisée (¢ = 0,5n1m~2), les chaines libres se
comportent comme les chaines du systéme ol ¢y = 0nm~2 pour un
z donné, c’est & dire sans aucune chaine greffée. Les figures 7.16 et
7.17 mettent clairement en évidence la non pénétration des chaines
libres prées de la surface greffée. Les chaines greffées s’alignent quant
a elle sur un axe orthogonal & la surface (figure 7.16), menant a
Rg | — 1 et justifiant ainsi la typologie « brosse ».

Cet alignement est d’autant plus important que la densité de
greffage augmente.® Les chaines greffées s’étirent et repoussent en-
core davantage les chaines libres (figure 7.17). Sur cette méme figure,
on remarque que les CdM des molécules greffées et libres peuvent
occuper la méme tranche z de la boite pour ¢, = 0,5 nm~?2 et on
retrouve une zone de recouvrement. Cependant, a ¢, = 0,75 nm~2,
le CdM d’une chaine libre ne parvient plus a pénétrer a 'intérieur
de la brosse de polymeres greffés, alors devenue dense, et aucun re-

couvrement n’est observé.

¢g /mm ? | RZ /M [/ A®molg™t  RZ/RZ
bulkexp 0,758 6,0
0,25 0,72 % 0,09 6,2+ 0,6
0,50 0,94 & 0,06 6,7+£0,3
0,75 1,64 £ 0,05 7,9+0,2
1,00 2,53 & 0,05 8,3+0,1

FIGURE 7.17 — Distributions des centres
de masse des chaines de cis-PB le long de
laxe z a différentes densités de greffage ¢.
—— Chaines libres.
—— Chaines greffées.
—— ¢g = 0,50nm 2.

¢g = 0,75nm 2.
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FIGURE 7.18 — Distances bout a bout
R2,/M des chaines greffées & diverses va-
leurs de ¢ en nm 2.

0,25. —— 0,50.

—— 1,00. bulk.

— 0,75.

TABLEAU 7.1 — Distances bout a bout
RZ%,/M et rapport R2./ Ré des chaines gref-
fées pour différentes densités de greffage
¢s. Les valeurs expérimentales pour la
phase bulk sont issues de la référence [94].
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L’étirement des chaines greffées peut aussi étre estimé en analy-
sant plus globalement leurs distances bout a bout Ree. En ’absence
de greffage, la valeur de 0,758 Amolg~! du cis-PB en fondu bulk
est retrouvée (figure 7.18). Lorsque ¢, augmente, R2,/M croit tout
comme le rapport R2,/ Ré dont les valeurs sont reportées dans le
tableau 7.1. Cet écart au comportement gaussien marque 1’allon-
gement des chaines greffées qui n’adoptent plus la forme de pelote
statistique.

(u (t) - u (0))

0.0 . :
0.0 125.0 250.0 375.0 500.0

t / ns . ~ ,
/ Concernant la dynamique des chaines greffées, on observe un

FIGURE 7.19 — Relaxations des vecteurs comportement différent suivant la densité de greffage modélisée. Sur
bout & bout Ree des chaines polymeres la figure 7.19, plusieurs types de relaxation peuvent étre différenciés :
d’un systéme composite. L les chaines d’un systéme ne présentant aucun greffage (¢g = 0nm=2)
Chaines libres & ¢y = 0nm = et les chaines greffées ou libres d’un systéme olt ¢y > Onm~2. Les
—— Chaines libres & ¢ # 0,75nm™~. R . ) R . ; ;
Chaines greffées. chaines libres n’ont donc pas la méme dynamique suivant la présence
ou ’absence de chaines greffées dans leurs voisinages. Cependant,
en fonction de la densité de greffage, les relaxations de ces différents
types de chaine ne présentent plus le méme rapport.

(a) (b)
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FIGURE 7.20 — Décorrélations des vecteurs bout & bout Ree des chaines polymeéres d’un systéme greffé a diverses valeurs de
¢g en nm™ 2.

0,00. —0,25. —0,50. ——0,75. —— 1,00.
(a) Chaines libres.  (b) Chaines greffées.

La figure 7.20 regroupe I’évolution temporelle de la corrélation
des vecteurs bout & bout pour différents chaines, greffées ou libres,
et a diverses densités de greffage. De par la restriction de mobilité
liée a la jonction entre la chaine et la surface, les temps de relaxa-
tions associés ne sont pas comparables entre une chaine libre et une
chaine greffée pour une densité de greffage ¢, donnée. On remarque
qu’une valeur de ¢, importante est nécessaire a l’observation du ra-
lentissement de la dynamique des chaines libres. Plus précisément,
un net ralentissement de la dynamique des chaines libres n’est ob-
servé que pour ¢y = 0,75 nm~2. Cette densité de greffage corres-
pond a l'absence de recouvrement entre les CdM des chaines libres
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et des chalnes greffées. Le méme comportement est observé lors de
I'étude de la relaxation des chaines greffées. Pour ¢ < 0,75 nm™2,
les chaines libres pénétrent dans l’espace des chaines greffées, leur
apportant ainsi une certaine mobilité par dilution et accélérant donc
leur dynamique. Au dessus de cette densité de greffage, aucun re-
couvrement n’est observable, ce qui conduit a une dynamique des

chaines greffées indépendante de ¢g.

4 Conclusions

L’approche multi-échelle a permis, a ’aide de quelques modifi-
cations, de rendre compte du comportement de chaines polymeres
au voisinage d’une charge plane. Les systemes composés d’un fondu
de cis-PB confiné entre deux plans de silice ont montré un allon-
gement des chaines sur la surface, caractérisé par une composante
parallele R;H du rayon de giration supérieure a 2/3. D’autre part, le
greffage des chalnes sur cette méme surface provoque la formation
de brosses de polymere lorsque la densité de greffage est suffisam-
ment importante. Sous cette forme, les chaines greffées s’allongent
orthogonalement & la surface (R; | — 1) et ce phénomene s’amplifie
lorsque la densité de greffage ¢, augmente. Elles repoussent alors
d’autant plus les chaines libres présentes au sein du fondu, la brosse
de polymere de plus en plus dense autorisant peu le recouvrement
entre chalnes libres et chaines greffées.

Concernant la dynamique des chaines libres dans un systéme
non greffé, elle ne semble pas étre affectée de maniere globale par la
présence de la charge. Une étude plus approfondie de la relaxation
des chaines reste cependant & mener, en considérant différemment
les chalnes proches de la surface et celles contribuant a la phase
bulk, plus éloignée. Les chaines greffées possedent quant a elles une
relaxation d’autant plus lente que la densité de greffage est impor-
tante. Dans une moindre mesure, ce ralentissement est également
observé pour les chaines libres d’un systeme greffé (¢, > 0).

Les travaux reportés dans ce chapitre restent de nature explo-
ratoire. En effet, les propriétés des systémes composites dépendent
d’un certain nombre de parametres (densité de greffage, agent de
couplage, distance de séparation, nature et forme de la surface, ma-
trice polymere considérée, ...). Nous avons choisi de simplifier la
modélisation du systéme mais une étude plus approfondie sur la dé-
pendance des propriétés dynamiques et structurales des chaines de
polymere en fonction de ces différents parametres sera nécessaire.
De plus, la simulation des propriétés mécaniques en fonction du
taux de compression (distances de séparation D différentes) nécessi-
tera de développer des simulations dans I’ensemble grand canonique
uVT, ou le potentiel chimique u des chaines libres sera constant.
Le développement de méthodes DPD permettant le maintien de ce
potentiel chimique p constant se fera via des approches de type biais
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configurationnel® et s’effectuera dans de futurs travaux.
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L’objectif principal de ces travaux était le développement d’une
démarche multi-échelle applicable aux matériaux polymeres. Ces
systémes présentent en effet un intérét majeur, notamment dans le
domaine des pneumatiques, et ’optimisation de leurs performances
passe par une meilleure compréhension des interactions au niveau
moléculaire. Cependant, la description de ces systemes macromo-
léculaires complexes implique 'utilisation de multiples échelles de
temps et de tailles caractéristiques, et des limites apparaissent quant
a l'utilisation de la seule représentation atomistique de la matiere.
Il était alors question de conserver les détails atomiques de chaque
systeme a travers les différentes échelles ou tout du moins de trans-
férer suffisamment d’informations de ’échelle moléculaire au niveau
mésoscopique. L’aspect quantitatif de la stratégie multi-échelle a
ainsi été mis a I’épreuve sur les propriétés mécaniques et structu-
rales de polymeres bulk. Un travail exploratoire est ensuite entrepris
sur un systéeme composite modele, dans le but d’apporter des élé-
ments de réponse aux diverses questions posées par l'interaction
gomme-charge.

Apres avoir présenté les théories relatives aux polymeres et aux
méthodologies de simulation de ces types de systémes (méthodes,
parameétres, champ de force, ...), la démarche multi-échelle a été
détaillée dans le chapitre 4, notamment concernant le développe-
ment des potentiels mésoscopiques a partir de configurations ato-
mistiques. Dans un premier temps, la génération de configurations
atomistiques de cis-PB a été réalisée par le biais de simulations de
dynamique moléculaire. Le champ de force moléculaire a ainsi pu
étre validé, en confrontant les données simulées avec les valeurs ex-
périmentales correspondantes (masse volumique, distances bout a
bout, Ty, coefficient de dilatation, ...). La description atomistique
des systemes polymeres a été utilisée pour rendre compte des pro-
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priétés observables a cette échelle, telles que la transition vitreuse
et les relaxations rapides de type segmentale. La simulation de po-
lymeres fortement enchevétrés reste néanmoins délicate a ce niveau
de représentation. Les relaxations plus lentes, comme celles des vec-
teurs bout a bout Ree, ne sont pas accessibles avec un temps de
calcul raisonnable et un changement de niveau de représentation
s’est imposé.

Les systemes ont alors été nivelés a partir des configurations ato-
mistiques et plusieurs monomeres ont été inclus dans une particule
gros grain. Le polymeére ainsi décrit est simulé a 1’échelle mésosco-
pique a l'aide de la dynamique des particules dissipatives (DPD).
Cette technique, originalement utilisée pour 1’observation de com-
portements hydrodynamiques de fluides, a été adaptée pour 1’étude
de nos systemes. Une analyse dimensionnelle a permis d’effectuer
les simulations en unités réelles. Ainsi, aucun redimensionnement
n’a été nécessaire, autorisant ’étude quantitative des différents sys-
temes. La modification essentielle par rapport au formalisme initial
de la DPD réside dans le remplacement de la force conservative
en (1 —r/rc) par une force calculée a partir de la structure molé-
culaire du systeme étudié. Pour les degrés de nivellement considé-
rés, cette force tabulée présente une partie répulsive plus marquée.
Néanmoins, les simulations restent soumises aux forces dissipatives
et aléatoires propres a la DPD, reliées entre elles par le théoreme
de fluctuation-dissipation.

Par la suite, la méthode d’inversion itérative de Boltzmann (IBI)
a été utilisée pour 'ajustement des potentiels d’interaction, leurs
formes de départ ne permettant pas une bonne reproduction de la
structure du fondu. Une modification supplémentaire a également
été requise, permettant de corriger la pression au sein du systéme.
Sans cette modification, cette derniére est systématiquement supé-
rieure de deux a trois ordres de grandeur & la pression atmosphé-
rique imposée lors des simulations de DM. Une fonction de correc-
tion a donc été appliquée pour ajuster la pression aux alentours de
0,1 MPa, tout en conservant une bonne reproduction des diverses
RDFs. Ces ajustements successifs n’assurent cependant pas 1'uni-
cité des potentiels méscopiques mais leur permettent de reproduire
correctement les fonctions de distributions de paires ciblées. A ce
stade, aucune garantie n’était apportée quant a la capacité des po-
tentiels gros grain a reproduire quantitativement le comportement
du fondu modélisé.

L’aspect quantitatif de la démarche multi-échelle a alors été exa-
minée, en poursuivant I’étude du fondu de cis-PB. Les propriétés
thermodynamiques (p), structurales (R2,, Ré) et dynamiques (auto-
corrélation de Ree, MSD) ont été déterminées a ’aide de simulations
DPD et confrontées avec les données expérimentales disponibles.
D’un point de vue structural, un excellent accord a été observé avec
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les données expérimentales. Néanmoins, la qualité d’un potentiel
passe par sa transférabilité vis-a-vis de certains parametres. Cette
transférabilité est déja affirmée au niveau de nombreux champs de
force atomiques alors que celle des potentiels méscoscopiques reste a
démontrer. Plusieurs études ont donc été menées en modifiant cer-
taines conditions de simulation, comme la température et la pres-
sion, mais également des caractéristiques intrinseques du polymeére
telles que la longueur des chaines et leur nature. Les potentiels dé-
veloppés sur des chaines courtes ont ainsi pu montrer leur efficacité
pour simuler le comportement de polymeres de masse molaire plus
élevée. D’autres études ont été effectuées avec un degré de nivelle-
ment plus faible et pour des polymeres de microstructures variées.
Ainsi, différents fondus de cis-PB, PIB et PDMS ont été modéli-
sés et une fois encore, 'aspect quantitatif de la méthode reste fort
puisque des écarts de moins de 10 % ont été observés entre les va-
leurs expérimentales et simulées. La distinction entre des polymeres
de nature différente est donc envisageable a 1’échelle mésoscopique a
I’aide de ces potentiels d’interaction réalistes. Une étude en tempé-
rature des différents fondus a montré que la valeur du coefficient de
dilatation o, est bien reproduite par rapport a I’expérience. Cepen-
dant, la dépendance en pression est quant a elle toujours discutée.
La compressibilité yT calculée par le biais des simulations DPD de-
meure supérieure d’un ou deux ordres de grandeur a celle mesurée
expérimentalement. Cette caractéristique de la représentation gros
grain a déja été reportée par d’autres auteurs lors de simulations a
’échelle mésoscopique.™

Les simulations DPD pouvant atteindre des temps de I'ordre de
plusieurs microsecondes, la relaxation des chaines polymeres est ef-
fective et les travaux ont donc pu étre étendus a ’étude des proprié-
tés viscoélastiques des fondus de polymeére. Le module de cisaille-
ment G a été déterminé pour plusieurs longueurs de chaine et un ra-
lentissement de I’écoulement a été observé lorsque la masse molaire
du polymere est suffisante. L’analyse des chemins primitifs a quant
a elle permis d’expliquer ’absence de plateau caoutchoutique. Les
chaines, relativement courtes, posseédent un rapport M /M, < 20 et
I’état d’enchevétrement du polymere est donc insuffisant pour ob-
server un tel plateau. Les noeuds d’enchevétrement sont alors fixés
par le biais d’une réticulation, formant ainsi un réseau tridimension-
nel de fonctionnalité 4. Une estimation du module G a été effectuée
a l'aide de 'autocorrélation des éléments du tenseur de pression P
d’une simulation DPD a I’équilibre. Sa valeur correspond a celle at-
tendue par une des théories classiques d’élasticité, a savoir le modele
du réseau fantéme. Cette observation considere le réseau faiblement
contraint, représentant de maniére convenable ’absence d’enchevé-
trement dans le réseau modélisé. Dans le but de confirmer cette
valeur de module, des expériences de traction uniaxiale ont été re-
produites. Avec ’aide d’un barostat anisotrope, la contrainte a pu
étre reliée a la déformation du réseau, et le module de cisaillement G
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a été estimé a partir de ces simulations hors équilibre. Une nouvelle
fois, un bon accord est observé avec le modeéle de réseau fantéme
et la valeur du module G est identique quelle que soit la méthode
utilisée (M., autocorrélation P, traction uniaxiale).

Pour compléter ces travaux, un travail exploratoire a finalement
été mené sur un systeme composite modele polymere-charge, com-
posé d’'un fondu de cis-PB confiné entre deux charges planes de
silice. La détermination de 'interaction croisée entre le polymere et
la silice a nécessité a nouveau le recours a des simulations atomis-
tiques et un ajustement de la démarche multi-échelle initialement
développée a dii étre fait pour considérer la surface. Une fois le po-
tentiel polymere-charge calculé et ajusté, des simulations DPD ont
été réalisées en considérant des distances de séparation D et des
densités de greffage ¢, différentes. L’étude s’est donc portée sur la
modélisation de chaines polymeéres uniquement adsorbées a la sur-
face mais aussi sur des systemes dont un certain nombres de ces
chaines étaient greffées de maniére covalente au plan de silice. Les
propriétés structurales et dynamiques des chaines libres et greffées
ont alors été examinées en fonction de ces divers parametres. Un al-
longement des chaines libres le long de la surface a été mis en avant
par I’étude des composantes paralleles et perpendiculaires de leurs
rayons de giration. D’un autre coté, les chaines greffées s’alignent
sur un axe orthogonal au plan de silice et lorsque la densité de gref-
fage augmente, elles s’étirent davantage. A forte densité de greffage,
les chaines greffées forment une brosse compacte, excluant ainsi les
chaines libres. D’un point de vue dynamique, la présence de la sur-
face ne semble pas modifier la relaxation des chaines libres unique-
ment adsorbées en surface. A linverse, le greffage a un impact a la
fois sur la relaxation des chaines libres et greffées. Plus précisément,
le recouvrement entre chaines libres et greffées diminue au fur et a
mesure que la densité de greffage augmente, entrainant une dilution
moindre des chaines greffées et ralentissant donc leur dynamique.

Ce type de travail ouvre de nombreuses perspectives a la fois
méthodologiques et applicatives. D’un point de vue méthodologique
et & court terme, il sera intéressant d’effectuer des simulations de
non équilibre (type cisaillement) pour accéder aux propriétés rhéolo-
giques des fondus composites. Ces propriétés rhéologiques pourront
également étre estimées a partir de ’analyse des chemins primitifs
des chaines confinées entre les charges. Un autre aspect important
sera de réaliser ces simulations DPD dans l’ensemble grand cano-
nique pVT, autrement dit de choisir le potentiel chimique p du
fondu de polymeére constant en modifiant le nombre de chaines du-
rant la simulation. L’insertion ou le retrait de chailnes polymeres
nécessitera ajout d’un biais configurationnel. A 'aide de telles si-
mulations, un profil de pression en fonction de la distance de sépara-
tion pourra étre calculé et représentera une validation quantitative
supplémentaire des potentiels et méthodes utilisés durant ces tra-
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vaux.

Dans un deuxiéme temps, le role de la friction sur les propriétés
dynamiques des fondus devra étre étudiée, les résultats reportés au
cours de ce manuscrit montrant une dynamique des chaines légere-
ment trop rapide (relaxation des vecteurs bout a bout, déplacements
carré moyen).

Au niveau des applications, I’étude du systéme composite mo-
dele pourra étre approfondie en considérant par exemple I'agent de
couplage nécessaire au greffage des chaines a la surface. La nature
de cette surface peut varier (nanotubes ou noir de carbone, parti-
cules d’or, . ..), tout comme sa forme. L’influence de la courbure et
de la rugosité des plans de charges a 1’échelle mésoscopique sur les
propriétés mécaniques et viscoélastiques du fondu devra également
étre examinée. La modélisation de systémes copolymeres, présen-
tant un intérét majeur dans le domaine des pneumatiques, souléve
quant a elle d’autres interrogations, notamment au niveau des inter-
actions croisées entre types de particules (loi de mélange, coefficient
de friction global).

In fine, les simulations de DPD pourront fournir des parameétres
d’entrée pour des simulations a une échelle encore plus grossiere.
Par exemple, des potentiels effectifs d’interaction agrégat-agrégat
écrantés par le polymere pourront étre déterminés et injectés dans
des outils permettant la simulation de nanocomposites. Dans de tels
outils, le polymere ne sera plus explicitement décrit mais implicite-
ment pris en compte par ce potentiel effectif.
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SIMULATIONS MULTI-ECHELLES DE MATERIAUX POLYMERES

Les matériaux polymeres sont aussi bien utilisés dans des applications de la vie courante que dans
des domaines de haute technologie. Ces matériaux font intervenir des échelles spatiales et temporelles
variées et étendues, rendant la modélisation de leurs propriétés inacessible avec une seule méthode.
Cette these propose le développement d’une stratégie multi-échelle, couplant ainsi plusieurs niveaux
de représentation de la matiere. Le but est d’accéder aux propriétés rhéologiques d’un polymere,
faisant intervenir des temps de relaxation lents, tout en conservant les caractéristiques chimiques
intrinseques a sa microstructure de facon a pouvoir établir des relations structure-propriétés. Les
potentiels d’interaction de I’échelle mésoscopique sont développés a partir des configurations ato-
mistiques. Ils permettent ensuite une reproduction quantitative de plusieurs propriétés structurales
du polymere, telles que la masse volumique ou la distance bout a bout. La transférabilité des po-
tentiels mésoscopiques a été étudiée a travers la dépendance des propriétés thermomécaniques en
température, en pression et en nature du polymére. A partir de ces potentiels, des simulations hors
équilibre ont permis de déterminer des grandeurs caractéristiques comme la masse d’enchevétrement
ou le module élastique. L’approche multi-échelle est étendue a 'interaction polymere-silice, dans le
but d’étudier I'impact des facteurs comme le degré de confinement ou la densité de greffage sur les
propriétés dynamiques et structurales des chaines au voisinage de la surface.

Mots clés : modélisation multi-échelle, potentiels d’interaction mésoscopiques, inversion itérative
de Boltzmann, propriétés thermomécaniques de polymeres, dynamique des particules dissipatives

MULTISCALE MODELLING OF POLYMERS

Polymer materials are widely used, both for everyday applications and in high-technology pro-
ducts. These materials involves a wide range of time and length scales, making the modelling of
their properties challenging by using only one method. This thesis focuses on the development of a
multiscale strategy, combining different levels of description of the matter. The aim is to reach the
rheological properties of a polymer over a large time scale, while retaining the chemical structure
inherent of its microstructure. The investigation of structure-property relationships will then be fa-
cilitated. The mesoscopic potentials are developped from atomistic configurations. A quantitative
reproduction of several structural properties of the polymer such as density or end to end distance
is obtained. Then, the transferability of the potentials has been studied through the dependence of
temperature, pressure or polymer structure on thermomechanical properties. By using these poten-
tials, nonequilibrium simulations have been carried out to calculate the entanglement mass and the
plateau modulus. The multicale approach has been extended to model the polymer-silica interaction
in order to study the impact of the degree of confinement or the grafting density on the dynamical
and structural properties of polymer chains close to the surface.
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